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RESUMO

A microestrutura das ligas de Ti do tipo beta metaestavel é fator
determinante para as suas propriedades e, portanto, o estudo da relacdo entre
a microestrutura e a resposta em fadiga representa um avanco do
conhecimento, que ainda é incipiente acerca destas ligas. O presente trabalho
teve como proposito estudar o comportamento em fadiga da liga Ti-5Al-5Mo-
5V-3Cr (Ti-5553) recém-desenvolvida para aplicacdo em trens de pouso, a qual
foi gentilmente fornecida pela Boeing para este estudo. O material foi
submetido a diferentes tratamentos térmicos (BASCA e duplo envelhecimento)
com o intuito de compreender a influéncia da precipitacdo da fase alfa sobre a
matriz beta, além de um entendimento sobre o efeito do hidrogénio mesmo em
teores comercialmente admissiveis. A microestrutura BASCA constituiu-se de
grandes lamelas e finas agulhas de fase alfa primaria e secundéria
respectivamente, com um filme de aproximadamente 2 ym de espessura nos
contornos de grdo. Uma estrutura refinada e alinhada de fase alfa resultou do
tratamento de duplo envelhecimento, reduzindo para 0,2 ym a espessura do
filme nos contornos. O limite de fadiga para 5x10° ciclos determinado pelo
meétodo normatizado conhecido como staircase mostrou um resultado superior
para a microestrutura com a matriz de maior resisténcia, no caso a obtida pelo
duplo envelhecimento, para o teor de 100 ppm de hidrogénio. A nucleacéo da
trinca de fadiga, seja superficial ou subsuperficial, foi atribuida a espessura do
filme de fase alfa nos contornos de gréo. Apesar da fragilidade deste filme, a
propagacdo da trinca ocorreu predominantemente de modo transgranular e
exibiu facetas de quasi-clivagem e alvéolos. Para a estrutura obtida pelo
tratamento BASCA, a reducédo do teor de hidrogénio para 25 ppm promoveu
um acréscimo significativo da resisténcia a fadiga como consequéncia da
auséncia de hidretos e da maior tenacidade, superando o efeito decorrente da

presenca de particulas grosseiras de fase alfa na matriz de fase beta.
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FATIGUE MECHANICAL BEHAVIOR OF THE Ti-5553 METASTABLE BETA
TITANIUM ALLOY

ABSTRACT

The microstructure of metastable beta Ti alloys is a decisive factor that
governs their properties and, therefore, the assessment of the relation between
the microstructure and the fatigue response means an advance in the still
incipient knowledge on these alloys. The purpose of this work was to study the
fatigue behavior of Ti-5Al-5Mo-5V-3Cr (Ti-5553) alloy recently developed for
landing gear applications, which was kindly supplied by Boeing for this work.
The material was subjected to different heat treatments (BASCA and double
aging) aiming at to comprehend the influence of the alpha phase precipitation
over the beta matrix, as well as to understand the effect of hydrogen even in
commercially acceptable contents. BASCA microstructure comprised large laths
and fine needles of primary and secondary alpha phase respectively, with a film
of approximately 2 pm of thickness at grain boundaries. A refined and aligned
structure of alpha phase resulted from the double aging treatment, reducing to
0.2 um the thickness of the grain boundary alpha film. The fatigue limit at 5x10°
cycles raised by the standardized staircase method initially showed an
improved result for the harder microstructure, which resulted from the double
aging, for 100 ppm of hydrogen. The fatigue crack nucleation, whether at the
surface or subsurface, was attributed to the thickness of the grain boundary
alpha film. In spite of this film brittleness, crack propagation predominantly
occurred through the grains and exhibited quasi-cleavage facets and dimples.
For the structure arising from the BASCA treatment, the decrease of the
hydrogen content for 25 ppm led to a significant increase of the fatigue
resistance as a consequence of the absence of hydrides and the higher
toughness, overcoming the effect of the coarse alpha phase particles in the

beta phase matrix.
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1 INTRODUCAO

O Ti e suas ligas sdo materiais muito atrativos e usados de maneira
extensiva em varias aplicacdes, principalmente em funcdo da alta resisténcia
mecanica, baixa densidade e Otima resisténcia a corrosdo. Nos ultimos 20
anos, praticas produtivas acerca desses materiais amadureceram talvez mais
rapidamente do que qualquer material estrutural na histéria da metalurgia [1].
Aplicacbes existem, por exemplo, em aeronaves e motores aeronauticos (pela
resisténcia mecanica, baixa densidade e resisténcia a fluéncia até 550°C),
componentes da industria quimica (pela resisténcia a corrosédo), dispositivos
biomédicos (além da resisténcia mecéanica e a corrosdo, pelo baixo médulo de
elasticidade e biocompatibilidade), entre outros.

As ligas de Ti sdo geralmente compostas por duas fases de equilibrio:
a hexagonal compacta alfa e a cubica de corpo centrada beta. A possibilidade
de manipular a vasta gama de propriedades esta relacionada ao efeito da
adicdo de elementos de liga na estabilidade e no comportamento fisico e
mecanico destas fases individualmente ou em uma série de permutacdes e
combinagdes microestruturais. As ligas do tipo alfatbeta dominam o mercado
deste material em razdo da combinacdo de caracteristicas das duas fases,
sendo a alfa a dominante. Nos anos 1960, com foco em aplicaces de natureza
militar, comecaram-se as pesquisas nas ligas constituidas por uma matriz beta
com uma distribuicdo mais refinada de fase alfa. Este refinamento permite o
endurecimento do metal pelo mecanismo de precipitacdo, 0 que eleva a
resisténcia mecanica das ligas beta acima dos valores das ligas alfat+beta.

A industria aeronautica compreende um setor classico de aplicacéo de
ligas de Ti, com destaque para a liga alfatbeta Ti-6Al-4V (Ti-64), muito em
funcdo da busca por melhorias associadas a reducédo do peso de componentes
estruturais como forma de aumentar a eficiéncia energética, além da reducéo
do consumo de combustiveis e das emissdes de poluentes. No caso das ligas
beta, principalmente para a substituicdo de pecas de aco, o0 interesse € bem
mais recente. Tais sistemas exibem 6tima combinacao de resisténcia mecéanica

e tenacidade, além do desempenho em fadiga. Para ilustracdo, o crescimento



histérico do uso do Ti em aeronaves da Boeing € mostrado no grafico da Figura
1.1, atingindo uma quantidade de quase 10% em peso no modelo 777 (a maior
aeronave bimotora do mundo), o qual, de maneira inédita, inclui uma

quantidade superior de ligas beta em relacdo a tradicional Ti-64 [2].
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Figura 1.1 Evolucao histérica do uso do Ti e suas ligas na estrutura de

aeronaves fabricadas pela Boeing (% peso) [2].

Introduzida no final da década de 1990, a liga beta metaestavel Ti-5Al-
5Mo-5V-3Cr (Ti-5553) foi concebida para aplicacdo em componentes forjados
sujeitos a solicitagdes mecéanicas elevadas, como € o caso dos trens de pouso
de grandes aeronaves, e tem sido avaliada com expectativa pela Boeing e pela
Airbus [2]. Essa liga possui uma altissima resisténcia mecanica na temperatura
ambiente, sendo que os elementos Cr e Mo retardam a cinética de precipitagdo
da fase alfa e, consequentemente, aumentam a janela de processamento do
material. A possibilidade de tratamento de componentes de grandes secfes a
torna de grande interesse para o setor aeronautico. Somado a isso, o fato de
permitir uma grande variedade de microestruturas mediante o controle de
precipitacdo da fase alfa possibilita obter um espectro de propriedades
mecanicas para atender diferentes requisitos.

Essa variedade de microestruturas passiveis de serem geradas por

tratamentos térmicos e termomecanicos tem um efeito substancial ndo sé



sobre as propriedades mecanicas estaticas, mas também sobre a fadiga. E
evidente que o entendimento da relacdo entre os aspectos microestruturais e
as caracteristicas das trincas de fadiga, bem como do processo global que gera
uma falha nesta condicéo de solicitacdo, € de fundamental importancia para o
projeto de componentes estruturais. Diante disso, a influéncia da microestrutura
sobre o comportamento em fadiga de ligas de Ti tem sido objeto de muitos
estudos ao longo das Ultimas décadas, principalmente com base em
observacdes experimentais. No entanto, existem varias controvérsias no que
diz respeito aos mecanismos e as caracteristicas de uma falha por fadiga, até
mesmo em ligas consolidadas como a Ti-64.

Em face desse cenario, e considerando a atual incipiéncia na literatura
internacional em estudos acerca da correlacdo microestrutura-fadiga em ligas
beta, o comportamento em fadiga da liga Ti-5553 foi investigado neste trabalho.
De maneira especifica, o objetivo foi compreender a relagcdo entre o
desempenho em fadiga deste material e as caracteristicas da segunda fase
precipitada através de variacbes nos parametros de tratamento térmico,
buscando-se, através de analises fractograficas, evidéncias a respeito dos
mecanismos que governam 0s processos de nucleacéo e propagacao da trinca
de fadiga. Além disso, tendo em vista a sensibilidade apontada pela Boeing da
tenacidade a fratura da liga Ti-5553 ao hidrogénio, prop6s-se avaliar o efeito
deste elemento em teores admissiveis comercialmente sobre o

desenvolvimento da falha por fadiga.






2 REVISAO DA LITERATURA

2.1 Titanio e Ligas

O Ti puro e suas ligas podem apresentar diferentes fases em funcéao da
temperatura, presséo, taxa de resfriamento e teor de elementos de liga. Tais
fases sado classificadas como fases de equilibrio ou n&o equilibrio
(metaestaveis) dependendo do tempo necessario para se atingir a condicao de
estado estacionario, no qual a estabilidade € governada pela diminuicdo da
energia livre de Gibbs. No caso da utilizacdo de altas taxas de aquecimento
el/ou resfriamento, a forca motriz para a formacédo de fases metaestaveis com
alta energia livre deixa de ser termodinamica e passa a ser cinética, podendo
haver, em condicdes favoraveis, transformacéo subsequente em fases estaveis
como forma de reduzir a energia livre. As duas fases estaveis ou de equilibrio
mais importantes do Ti sdo a alfa e a beta [3].

A fase alfa corresponde ao Ti puro e exibe uma estrutura cristalina
hexagonal compacta em condi¢cdes ambientes. O moddulo eldstico de um
monocristal de fase alfa € anisotropico por natureza, variando entre 145 GPa
(direcao paralela ao eixo c) e 100 GPa (direcdo perpendicular ao eixo c); essa
variacdo € menos pronunciada para o caso de um material policristalino. A

direcdo de escorregamento mais comum é a <1120>, com a deformacdo
ocorrendo em um plano basal (0001), trés prismaticos {1010} (mais atuantes) e
seis piramidais {1011}, o que contabiliza quatro sistemas independentes. O
quinto sistema necessario para a deformacdo homogénea segundo o critério de

Von Mises provém da dire¢cdo <1123> e do plano {1122}. Se os sistemas de

escorregamento forem inoperantes, ocorre nos planos {1012} e {1121} a
deformacédo por maclagem em carga de tragao [2].

Mediante aquecimento, o Ti puro apresenta uma transformacéao
alotropica a 883°C (chamada temperatura beta transus), quando a fase alfa se
transforma na fase beta com estrutura cubica de corpo centrado. Por ter uma

estrutura menos compacta, a fase beta consegue acomodar maior entropia



vibracional em altas temperaturas, tornando-a mais estavel nestas condicdes.
O mddulo elastico medido em temperaturas elevadas corresponde a 58 GPa.
Como a fase beta ndo possui uma estrutura compacta, a deformacao ocorre
em quarenta e oito diferentes sistemas de escorregamento, incluindo os planos

{110}, {112} e {123} com a dire¢do <111>. A deformacdo por maclagem pode
ocorrer nos sistemas {332} <113> e {112} <111> [2].

O Ti forma solugBes solidas com varios elementos de liga, o que
permite uma modificagdo conveniente da temperatura de transformacao beta
transus. Alguns elementos, tais como o Al e os intersticiais O, N e C, elevam
esta temperatura, sendo denominados alfa estabilizadores. O Al é o mais
utilizado uma vez que se trata do Unico elemento que eleva a temperatura de
transicdo e possui alta solubilidade nas fases alfa e beta [2]. Assim, com o
proposito de comparar os efeitos dos elementos alfa estabilizadores em ligas

com diversos componentes, utiliza-se o conceito de Al equivalente (% peso):

[Al],, = [AI]+0.17[zr]+0,33[sn]+10[O] (2.1)

Os elementos que reduzem a temperatura beta transus sdo chamados
beta estabilizadores, sendo divididos entre os beta isomorfos (V, Mo, Nb), os
quais estabilizam uma solucéo sdlida de fase beta na temperatura ambiente, e
0s beta eutetdides (Cr, Fe, Si), os quais formam um composto eutetdide.
Destaca-se que o H pertence ao grupo dos beta eutetdides, mas com uma
temperatura de transformacao eutetdide relativamente baixa (aproximadamente
300°C), o que, juntamente com a altissima difusividade, ocasiona um processo
especial de refinamento da microestrutura. Normalmente o teor de H € mantido
entre 125 e 150 ppm para evitar a fragilizacdo (auséncia de hidretos) [2]. O
efeito dos elementos beta estabilizadores é expresso em termos de Mo
equivalente (% peso), que representa a quantidade de elementos necessaria
para deslocar a temperatura de formagdo da martensita (fase oriunda do

cisalhamento de planos) para abaixo da temperatura ambiente:



[Mo],, =[Mo]+0,2[Ta]+0,28[Nb]+ 0,4[W |+ 0,67[V |+ L.25[Cr | +

1,25[Ni]+17[Co]+ 2,5[Fe] (2.2)

A Figura 2.1 contém o efeito da adicdo dos diferentes tipos ou grupos
de elementos de liga na estabilidade relativa das fases alfa e beta. Existem
ainda alguns elementos, como o Zr e 0 Sn, que exibem pouca influéncia sobre
a transformacédo alfa/beta, sendo considerados neutros [2]. Estes elementos
podem ser empregados para melhorar a resisténcia mecéanica por solucao
sélida ou como agente supressor da precipitacdo indesejavel da fase
metaestavel 6mega durante o tratamento de envelhecimento [4,5]. Maiores
detalhes sobre os mecanismos de formacdo da fase 6mega sdo mencionados

na literatura por Hickman [6].
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Figura 2.1 Diagramas de fases do Ti para as seguintes adicdes: (a) alfa
estabilizadores, (b) beta eutetdides e (c) beta isomorfos [7].



A fase 6mega compreende a fase de transicdo formada durante a
transformacdo beta/alfa, prejudicando substancialmente as propriedades
mecanicas. Tal fase pode ocorrer sob trés condi¢des distintas: resfriamento da
fase beta a uma taxa elevada em ligas com grande quantidade de elementos
beta, formando a chamada 6mega atérmica (compete com a formacdo da
martensita); envelhecimento em uma faixa de temperaturas entre 100 e 500°C,
formando a chamada ©6mega isotérmica, que depende do tempo de
envelhecimento e da taxa de resfriamento; e altos niveis de deformacéo
plastica a temperatura ambiente [7]. Em razdo do efeito fragilizador desta fase,
costuma-se evitar a sua formagdo por meio da adicdo de elementos alfa
estabilizadores que levam a formacdo da martensita (como Al) ou de elementos
beta estabilizadores que reduzem a temperatura de transformacéo da fase beta
em fase dGmega (como V, Nb e Mo) [8].

A adicdo simultanea de elementos estabilizadores das fases alfa e beta
da origem a um campo no diagrama de fases no qual as duas fases podem
coexistir [9]. No caso das ligas do tipo alfa+beta, a quantidade de elementos de
liga é suficiente para expandir o campo bifasico a temperatura ambiente. O
equilibrio 6timo de propriedades de uma liga alfatbeta esta intimamente
relacionado a combinacgéo das duas fases, bem como a fracao volumétrica das
mesmas, que podem ser ajustadas por meio da realizacdo de tratamentos
térmicos ou termomecéanicos adequados [3,10].

As ligas bifasicas convencionais exibem duas microestruturas basicas,
variando desde uma estrutura martensitica lamelar proveniente de uma taxa de
resfriamento elevada até uma estrutura globular equiaxial resultante de um
processo de nucleacéo e crescimento da fase alfa. E proposto na literatura que
existe uma microestrutura mais adequada para cada aplicagcéo, tendo em vista
que a equiaxial possui maior resisténcia a nucleacao de trincas de fadiga, ao
passo que a lamelar exibe melhor desempenho sobre a propagacéo [11]. E o
caso, por exemplo, da fabricacdo de implantes ortopédicos, para 0s quais uma
microestrutura totalmente equiaxial é recomendada por norma [12].

A liga Ti-6Al-4V (Ti-64) compreende a liga alfa+beta mais difundida e

mais empregada em diversos setores industriais, tendo sido desenvolvida



originalmente para uso no setor aeroespacial, no qual ainda € também muito
utilizada [3]. Representando aproximadamente 60% da producgéao total de Ti no
mundo [13], esta liga possui uma fragdo em volume de fase beta que varia
entre 5 e 40% na temperatura ambiente e exibe uma boa combinacdo de
resisténcia mecanica, ductilidade e desempenho em fadiga, além das
tradicionais biocompatibilidade e resisténcia a corrosao [2,3].

Mais recentemente, as ligas beta tornaram-se um objeto frequente de
pesquisa e desenvolvimento por duas razfes principais. A primeira esta
associada a excelente combinacdo entre resisténcia e tenacidade, além do
otimo desempenho mecéanico, com valores capazes de fornecer um nivel de
resisténcia especifica pelo menos duas vezes maior que 0s acos estruturais
empregados no setor aeroespacial [14]. A segunda refere-se ao moédulo de
elasticidade consideravelmente inferior, 0 que traz um beneficio muito grande
principalmente para o setor de implantes ortopédicos.

As ligas beta possuem elementos beta estabilizadores em quantidade
suficiente para suprimir a transformacao martensitica, retendo 100% da fase
beta no resfriamento a partir de temperaturas no campo monofasico. Como
mostra a Figura 2.2, os elementos de liga deslocam a linha beta transus para
posicdes inferiores a temperatura de transformacao alotropica do Ti puro. Uma
liga que possui o teor deste elemento variando entre B. e Bs € formada pela
fase beta metaestavel na temperatura ambiente, podendo haver a precipitacao
da fase alfa mediante um tratamento de envelhecimento no campo bifasico. Por
outro lado, no caso de uma liga com teor acima de fs, a fase beta representa a

estrutura de equilibrio na temperatura ambiente [10].
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Figura 2.2 Diagrama de fases pseudo-binéario para adi¢cdes de um elemento
beta estabilizador. A linha Ms representa a temperatura de formacéao da

martensita [10].

Em face da consolidacao das ligas de Ti no setor aeroespacial, as ligas
beta tém se apresentado como uma classe de ampla versatilidade em termos
de propriedades, além da capacidade de tolerancia ao dano [15]. A liga Ti-10V-
2Fe-3Al (Ti-10-2-3) é uma das mais empregadas por possuir indices de
endurecimento e ductilidade que a tornam capaz de substituir até mesmo os
acos endureciveis por precipitacdo, como ocorre nos trens de aterrissagem do
Boeing 777 [16]. Embora o alto custo desta liga indigue em primeira instancia
uma inviabilidade financeira, este custo é rapidamente amortizado uma vez que
0 aco possui uma grande susceptibilidade a corrosdo sob tensdo e exige a
substituicdo do componente com certa frequéncia.

Introduzida em 1997 como uma versdo melhorada da liga russa VT-22
ou Ti-5AI-5Mo0-5V-1Cr-1Fe (Ti-55511), a qual possui maior teor de Cr e menor
de Fe [17], a liga Ti-5AlI-5Mo-5V-3Cr (Ti-5553) compreende um material de
altissima resisténcia e exibe um grande potencial de substituicdo da liga Ti-10-
2-3. A Tabela 2.1 ilustra as 6timas propriedades mecanicas estaticas da liga.
As adicdes de Cr e Mo tornam mais lenta a cinética de precipitacdo da fase
alfa, o que resulta em uma capacidade mais efetiva de reter fase beta durante
o resfriamento. Assim, a maior profundidade de retencdo desta fase permite o

tratamento térmico de grandes secfes (espessuras de até 6 polegadas) e
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também o resfriamento ao ar sem ocasionar perdas significativas de
resisténcia, ao contrario da liga Ti-10-2-3, que exige uma espessura limite
equivalente a 3 polegadas, além do resfriamento em agua para se atingir 0s

requisitos minimos de resisténcia [16].

Tabela 2.1 Propriedades mecéanicas a temperatura ambiente de ligas de Ti

apos deformacao a quente por forjamento [18].

Liga Tipo o, MPa) o, (MPa) ¢ (%) K, (MPam”)

Ti-64 a+p 895 975 16 64
Ti-10-2-3 B 1135 1240 6 44
Ti-5553 B 1310 1364 10 55

Este fato € ilustrado no diagrama TTT da Figura 2.3 para algumas ligas
de Ti beta. As curvas indicam uma diferenca consideravel em termos cinéticos
entre os cinco sistemas durante o tratamento de envelhecimento isotérmico de
microestruturas previamente temperadas. A decomposicdo da fase beta se
inicia em poucos minutos para as ligas Ti-5553 e Ti-10-2-3, enquanto que ligas
com maior estabilidade podem levar até dez vezes esse tempo para comecar 0
processo. Isto comprova a grande vantagem no tratamento de pecas de grande
porte. Segundo Cotton et al. [19], o diagrama CCT da liga Ti-5553 solubilizada
indica que o tempo de inicio de reagdo é significativamente maior durante
operacbes de resfriamento continuo em relacdo ao tratamento isotérmico,
sustentando as praticas de producdo que empregam resfriamento ao ar apos o

tratamento.
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Figura 2.3 Diagrama TTT para inicio da precipitacao de fase alfa em diferentes
ligas de Ti beta [19].

Algumas investigagdes microestruturais foram conduzidas por
pesquisadores russos na liga VT22. Um dos primeiros trabalhos foi realizado
por Orlova et al. [20] empregando duas sequéncias distintas de tratamentos,
uma fazendo o envelhecimento a partir da amostra solubilizada e resfriada até
a temperatura ambiente e a outra atingindo a temperatura de envelhecimento
diretamente a partir da temperatura de solubilizacdo. Tanto o tamanho de gréo
beta quanto a quantidade de fase alfa foram afetados pela temperatura de
solubilizacdo. Um tratamento similar ao primeiro foi empregado por Moiseev et
al. [21] e evidenciou um aumento de resisténcia para maiores temperatura de
solubilizagdo e taxa de resfriamento e menores temperaturas de
envelhecimento.

Shevel’kov [22] realizou experimentos mais sistematicos de
envelhecimento na liga VT22, trabalhando em temperaturas de 200 a 800°C
por até 5000 horas. Diversas observacfes foram feitas em faixas especificas
de temperatura, como a decomposicdo da fase beta entre 200 e 300°C, a
origem de estruturas martensiticas entre 300 e 400°C a partir do cisalhamento
de regides com variagdes composicionais, a nucleacao de fase alfa a 500°C e
o crescimento das particulas de fase alfa primaria acima de 700°C. E

importante notar que nenhum dos trabalhos nesta liga menciona a presenca da
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fase 6mega, com excecao de Clément et al. [23], que identificou uma pequena
guantidade na liga Ti-5553 solubilizada e envelhecida, porém justificou o
comportamento mecanico somente pelas diferentes morfologias da fase alfa.
No entanto, h4 estudos mostrando que a fase 6mega desempenha um papel
intermediario de grande importancia ao atuar como sitio de nucleacédo da fase
alfa, levando ao seu refinamento [24].

Bettaieb et al. [25] adotaram dois tratamentos térmicos na liga Ti-5553,
variando a temperatura de envelhecimento secundario. A reducédo do tamanho
médio das particulas de fase alfa secundaria mostrou um efeito benéfico sobre
a resisténcia mecanica e a fadiga, ao passo que o efeito sobre a ductilidade foi
prejudicial. Shekhar et al. [26] observaram que a solubilizacdo no campo
alfatbeta seguida de envelhecimento, apesar do menor nivel de resisténcia
mecanica, propiciou uma combinacdo de resisténcia e ductilidade melhor do
gue a solubilizacdo no campo beta. Kar et al. [27] indicaram que a formacao de
fase alfa nos contornos de grdo é minimizada pelo resfriamento a taxas mais
elevadas a partir do campo de fase beta, o que, segundo Ghosh et al. [28], n&o
garante a descontinuidade necessaria para elevar a resisténcia a propagacao
de uma trinca através dos contornos.

Além do tratamento térmico de solubilizagdo e envelhecimento
tipicamente empregado para promover melhorias na resisténcia mecanica, que
€ sabido ocorrer a custa de ductilidade e tenacidade, a Boeing desenvolveu o
tratamento BASCA (do inglés Beta Anneal Slow Cool Age) como forma de se
atingir maiores valores de tenacidade a fratura mantendo-se um nivel de
resisténcia relativamente elevado [29]. Neste ciclo, a solubiliza¢do ocorre acima
da temperatura beta transus, por volta de 860°C para o sistema Ti-5553 [2], no
campo de fase beta, ao contrario do tratamento de solubilizagdo, que se

processa abaixo desta temperatura no campo alfa+beta.

2.2 ConsideragOes sobre Fadiga

Esta sec¢do traz alguns conceitos gerais sobre o processo de fadiga em

metais, 0 qual vem sendo extensivamente estudado nas ultimas décadas. As
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tensdes alternantes tipicas da fadiga podem ocasionar a nucleacdo e o
crescimento de uma trinca que, ao atingir um tamanho critico, leva a fratura
[30]. O inicio de uma trinca de fadiga frequentemente ocorre em pontos de
concentracdo de tenséo e defeitos oriundos do processo de fabricacdo da peca
metalica, tais como poros, pites de corrosdo, soldas e defeitos de usinagem. Se
estes fatores de processo nao existirem, as trincas de fadiga podem nuclear
em defeitos microestruturais, tais como inclusdes nao metélicas e contornos de
grao [31].

Uma revisado sobre o papel da microestrutura na nucleacdo de uma
trinca de fadiga foi elaborada por Chan [32]. O termo inicio de trinca pode ser
definido de um ponto de vista cientifico ou de engenharia. A abordagem
cientifica diz que corresponde ao numero de ciclos necessario para geratr,
nuclear ou formar a menor trinca possivel de ser detectada. Chan [32] adaptou
esta definicdo para expressar o processo de formagédo de uma trinca de fadiga
com um comprimento que € da mesma grandeza ou menor do que o tamanho
médio de grdos do material. A definicAo de engenharia baseia-se na menor
trinca que pode ser detectada por técnicas confiaveis de avaliacdo néo
destrutiva, como é o caso de raios-X ou ultrassom [33,34].

Independentemente da abordagem, sabe-se que o inicio de uma trinca
de fadiga em metais ducteis resulta da deformacéo plastica localizada na
superficie durante o processo de carregamento ciclico [35,36]. A deformacao
plastica pode estar altamente localizada em algumas regifes, ao passo que as
areas ao redor se mantém no campo elastico. As regides de deformacéo
plastica sdo conhecidas como bandas de deslizamento persistentes (BDP).
Este processo € tipico de monocristais do tipo cubico de face centrada. Uma
BDP é constituida de um grande numero de planos de escorregamento,
formando uma estrutura lamelar plana dividida em canais por um arranjo
periodico de discordancias. Maiores detalhes sobre 0 mecanismo de formacao
da BDP foram reproduzidos por Suresh [37].

Em uma BDP s&o desenvolvidas as chamadas extrusdes e intrusoes,
que possuem caracteristicas similares a degraus na superficie livre do metal,

produzindo inclusive uma rugosidade ou uma topografia superficial. Estas
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regibes séo fatalmente pontos preferenciais para a nucleacdo de uma trinca de
fadiga. A Figura 2.4 mostra uma ilustragdo da extrusao-intruséo formada em
uma BDP, e também uma micrografia por microscopia eletrbnica de varredura
(MEV) de extruses em uma amostra de Ni de alta pureza. Nos casos em que
a trinca de fadiga nucleia no interior do material, deve existir necessariamente

uma interface envolvida.

(a) (b)
Figura 2.4 (a) llustracéo da formacao de extrusao (1) e intrusdo (2) por
deformacéo ciclica em fadiga de um metal [38]; (b) micrografia de extrusées

(indicadas por setas) na BDP de uma amostra de Ni [36].

No processo de fadiga, a nucleagédo de uma trinca pelo mecanismo de
extrusdo-intrusdo a partir de uma BDP compreende a etapa inicial, passando
para uma segunda etapa quando ocorre o crescimento e a propagacdo da
trinca. No estagio | da propagacdao, a trinca e a zona de deformacéo plastica ao
redor da sua ponta sdo da ordem de alguns tamanhos de grdo, o que €
conhecido como propagacdo de microtrincas, ocorrendo ao longo de planos
cristalograficos da BDP. Conforme as tensdes aumentam, a zona plastica na
ponta da trinca passa a envolver um grande ndmero de graos, caracterizando o
estagio Il. Aqui, a trinca passa a se propagar rapidamente na dire¢cdo normal a
maxima tensdo de tracdo, levando a formacdo de estrias na superficie de
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fratura resultantes de sucessivos avancos da ponta da trinca [37,39]. Ressalta-
se que a auséncia de estrias ndo exclui a possibilidade de falha por fadiga.

A Figura 2.5 traz uma micrografia obtida por microscopia eletronica de
transmissao (MET) de duas bandas de deslizamento em um corpo de prova
fraturado por fadiga de uma superliga a base de Ni. A imagem com menor
aumento mostra a regido da BDP. Observa-se que arranjos de discordancia
similares ao encontrado em monocristais sdo formados em policristais ddcteis.
No entanto, a interacdo entre as BDP e 0s contornos de grdo ou de subgrao
torna bem mais complexo o estudo dos mecanismos de inicio de trincas de
fadiga. Além disso, a morfologia da BDP também é influenciada por

precipitados, inclusdes nao metalicas e orientacdo preferencial [40,41].

200 nm

Figura 2.5 Micrografia de bandas de deslizamento em um corpo de prova

fraturado por fadiga de uma superliga de Ni [42].

No caso da existéncia de graos, durante a deformacéo os contornos
agem como obstaculos para as bandas de deslizamento em funcéo da falta de
compatibilidade de deformacédo entre grdos adjacentes, o que gera uma alta
concentragdo de tensdes associada ao empilhamento de discordancias. Essa
tensdo é aliviada pela formacdo de uma extrusédo estatica nos contornos. Com

0 aumento do numero de ciclos de carregamento, tanto a concentracdo de
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tensdo quanto o comprimento da extrusdo aumentam, promovendo a abertura
de uma trinca na interface entre a extrusdo e o contorno [43]. Sangid et al. [42]
desenvolveram um modelo para predizer o local de inicio da fratura por fadiga
em metais policristalinos através do monitoramento da energia de uma BDP,
observando-se de modo mais especifico a sua interagdo com os contornos de
grao do material.

A previsdo da vida em fadiga segue duas teorias diferentes: dano
acumulado e propagacdo da trinca em fadiga [44]. Na teoria do dano
acumulado, que esta associada a vida total em fadiga ou projeto de vida infinita
(intolerancia ao dano), os dados experimentais sdo apresentados na forma
curva S-N ou curva de Wohler, em que € plotada a tenséo (S) em funcéo do
namero de ciclos até a fratura (N ) [45]. Tal curva é apropriada para condi¢cdes
de fadiga de alto ciclo (acima de 10° ciclos). O nivel de tens&o é relativamente
baixo e as deformacfes globais encontram-se no campo elastico, ainda que o
material possa estar sujeito a uma deformacéo plastica localizada. Esta € uma
abordagem bem comum, por exemplo, para a avaliacdo da resisténcia a fadiga
de implantes ortopédicos metalicos [46,47].

Uma representacdo esquemaética da curva S-N é mostrada na Figura

2.6, em que a variagdo de tensdes ciclicas (Ao =04, —0,,) € plotada contra o

namero de ciclos (N ), ambos em escala logaritmica. O limite de fadiga €
definido como o nivel de tensdo abaixo do qual ndo existe crescimento de
trinca, ou seja, o material pode suportar um nimero infinito de ciclos de tenséo
sem romper. O namero de ciclos associado ao limite de fadiga € normalmente
considerado 107; isto representa uma vida infinita. Para os materiais que nao
apresentam limite de fadiga, como é o caso da maioria dos nado ferrosos, a
tensdo diminui continuamente com o aumento do numero de ciclos, e a
resisténcia a fadiga é definida arbitrariamente como o nivel de tensdo para um

niimero especifico de ciclos (por exemplo, 5x10° ciclos) [45].
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Figura 2.6 Diagrama esquematico de uma curva S-N [48].

A teoria de dano acumulado em fadiga possui algumas limitagdes.
Zhang et al. [49] citam que a precisdo da previsdo da vida € fortemente
dependente da geometria do componente que esta sendo ensaiado (fatores de
concentracdo de tensdo), do processo e da carga, 0 que resulta em uma
grande dispersdo dos dados da vida em fadiga. Alem disso, a presenca de
eventuais imperfeicdes no material € ignorada [45]. A teoria de propagacédo da
trinca em fadiga supera estes inconvenientes. Este método € derivado dos
conceitos da mecéanica da fratura linear elastica (MFLE), sendo conhecido
como projeto de vida finita (tolerancia ao dano).

Para estimar a vida em fadiga, Paris et al. [50] propuseram que a

variagéo do fator de intensidade de tensdes (AK =K, — K. ) pode ser usada
para caracterizar a taxa de crescimento de uma trinca (da/dN ) durante a

fadiga. A curva da/dN versus AK permite a interpretacdo dos resultados

experimentais em termos da lei de Paris expressa na Equacao 2.3:

da

m_cx(AK)m (2.3)
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onde C e m sdo respectivamente o coeficiente e o expoente de Paris, que
dependem do material, do ambiente, da frequéncia e da razdo entre as tensdes
(R). AK é expresso conforme a Equacao 2.4:

AK =Y x Ao x+rxa (2.4)

onde Y é um parametro adimensional que depende da geometria e do
tamanho de uma trinca existente de comprimento a no material. A teoria da
MFLE fornece dados confiaveis para a taxa de propagacédo da trinca de fadiga
em metais somente quando o comprimento inicial da trinca € maior do que 1 ou
2 mm e se aplicam as condi¢cdes de escoamento em pequena escala [37].

Uma curva da/dN versus AK tipica possui um formato sigmoidal,
como pode ser visto na Figura 2.7. A regido | corresponde ao regime no qual o
incremento médio de crescimento da trinca por ciclo é inferior ao espacamento

atdmico [37]. O valor limiar do fator de intensidade de tensdes (AK,,) determina

a transicao da regido | para a regiao Il. De acordo com Carpinteri e Paggi [44],
este parametro esta fortemente relacionado ao conceito do limite de fadiga.

AK,, é convencionalmente definido como o valor de AK abaixo do qual a taxa

de crescimento da trinca é igual ou menor que 10° mm/ciclo. Na regido I, que
se refere a propagacdo de macrotrincas (estagio Il), € vélida a lei de Paris.
Finalmente, a regido lll é quando ocorre uma rdpida propagacao da trinca, até

a ocorréncia da fratura para altos valores de AK.
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Figura 2.7 Diagrama esquematico de uma curva da/dN versus AK [51].

2.3 Inicio de Trincas de Fadiga em Ligas de Titanio

Sabe-se que as falhas por fadiga em metais representam
aproximadamente 90% das falhas em servico. Do ponto de vista da mecéanica
da fratura, a vida em fadiga de um componente corresponde ao somatorio do
tempo necessério para a nucleacdo de uma trinca com o tempo requerido para
o crescimento da mesma até a falha. Nesse sentido, diversos estudos vém
sendo realizados nas ultimas décadas em ligas de Ti, especialmente na liga
alfatbeta Ti-64, muito em funcdo da diversidade de aplicacbes estruturais
criticas. E importante ressaltar que a nucleacdo de uma trinca pode consumir
uma porcentagem significativa do tempo de vida total de um componente,
evidenciando a importancia da concentracdo de estudos neste estagio.

Em materiais que ndo possuem inclusdes ou porosidade, uma trinca de
fadiga nucleara em regifes nas quais a microestrutura local permite o acamulo
de deslizamento (irreversible slip). Hall [52] estabelece que, nas ligas de Ti com
microestrutura bifasica, o dano em fadiga encontra-se tipicamente acumulado
na fase alfa, o que é plausivel uma vez que esta fase encontra-se em maior
fracdo em volume e, assim, possui maior tendéncia para a ocorréncia de
deformacéo localizada. Os aspectos de microestrutura que intensificam estas
deformacdes incluem gréos grosseiros de fase alfa, col6nias de fase alfa, graos
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originais de fase beta e regibes com microtextura. Tais fatores induzem a
nucleacgédo tipicamente em particulas de fase alfa ou ainda na interface alfa/beta
pela incompatibilidade de deformacéo.

O trabalho de Mahajan e Margolin [53] na liga alfatbeta Ti-6Al-2Sn-
4Zr-6Mo evidenciou o inicio de trincas de fadiga em gréos grosseiros de fase
alfa ou em é&reas onde alguns gréos de fase alfa encontravam-se agrupados
(clusters), permitindo nos dois casos o acumulo de deslizamento em longas
distancias. Em baixos niveis de deformacédo, a nucleacdo ocorreu de maneira
preferencial na interface alfa/beta, ao passo que, para deformacdes maiores, 0
inicio foi favorecido em bandas de deslizamento de graos de fase alfa primaria.
Este comportamento foi atribuido ao fato de que a quantidade de deslizamento
acumulada no grdo € proporcional a extensdo do caminho de deslizamento
(slip path).

A nucleacdo de trincas de fadiga pode ocorrer preferencialmente em
regibes que exibam uma textura microscopica. Le Biavant et al. [54] indicaram
gue as regides com microtextura provenientes da textura da fase beta sdo mais
susceptiveis ao inicio da trinca, considerando que o dano em fadiga acomoda-
se de forma aproximadamente uniforme nestas regides. Sinha et al. [55]
observaram a abertura de trincas em diversas regides com microtextura, sendo
gue a que se propagou até a falha teve origem na maior regido com orientacéo
preferencial. Estes dois trabalhos reportaram a formagéo de facetas na zona de
nucleagcdo, apesar do plano da faceta ndo apresentar uma orientacao
adequada para o cisalhamento maximo no plano basal, o que sugere uma
combinacédo de mecanismos.

Na realidade, a formacéo destas facetas na regido de inicio de uma
trinca de fadiga é amplamente comum nos estudos envolvendo as ligas com
microestrutura bifasica, podendo ocorrer tanto nos gréos de fase alfa primaria
[54,56-62] quanto na interface alfa/beta de microestruturas lamelares [62,63]. A
Figura 2.8 apresenta a regido de abertura de uma trinca na liga Ti-64 e destaca

a formacéo de uma faceta.
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Figura 2.8 Micrografias da regido de nucleagcédo de uma trinca de fadiga, com
maior ampliacdo a direita sobre a faceta [61].

A nucleacgédo de trincas com aspecto facetado é bastante favorecida em
certas regides que apresentam microtextura. Bridier et al. [56] e Le Biavant et
al. [54] mencionaram a tendéncia de aparecimento de facetas em regides nas
quais os graos de fase alfa primaria orientavam-se de modo a permitir o
fendbmeno de deslizamento basal (easy basal slip). Analogamente, Szczepanski
et al. [57] identificaram a abertura de trincas subsuperficiais na liga Ti-6Al-2Sn-
4Zr-6Mo em zonas de orientacdo da fase alfa que permitisse o deslizamento
basal e prismatico, apesar das facetas ndo se distribuirem de maneira uniforme
ao longo de toda a regido texturizada, mas se concentrarem somente em um
regido pequena.

No que se refere ao plano de formacéo das facetas, Neal e Blenkinsop
[58] observaram que o plano cristalografico associado a faceta corresponde ao
plano de facil clivagem (easy cleavage plane — acredita-se que seja o plano

{1017}), o qual forma um angulo de aproximadamente 14° com o plano basal.

De maneira alternativa, outros estudos sugerem que as trincas facetadas, em
particular aquelas que resultam em trincas efetivamente potenciais, séo
formadas nos planos basais ou na proximidade dos mesmos [54,56-62]. A
ocorréncia destas trincas é citada por Bridier et al. [56] também ao longo de
planos prismaticos.

Embora a abertura de trincas de fadiga facetadas mostre-se bastante

comum em ligas de Ti alfatbeta, os micromecanismos propostos para a
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formacdo destas facetas diferem de maneira consideravel entre os estudos. De
modo geral, estes mecanismos variam em relacdo ao grau de contribuicdo dos
processos de clivagem e de deslizamento de discordancias, incluindo desde o
processo de quasi-clivagem no plano da faceta [59], que envolve uma
combinacdo de deformacdo por cisalhamento e tensdo normal ao plano da
faceta [56], até o processo de deslizamento puro [61].

Neal e Blenkinsop [58] indicaram que as facetas surgem por clivagem

no plano {1017} como consequéncia das tensdes induzidas pelo empilhamento

de discordancias nos contornos de gréos de fase alfa. Bache et al. [59]
atribuiram a origem das facetas ao processo de quasi-clivagem no plano basal.
Nesse caso, apesar do plano da faceta ser perpendicular a direcdo de
carregamento, orientacdo esta que nao é favoravel ao processo de
deslizamento para o desenvolvimento da faceta, surgem tensbes de
cisalhamento em decorréncia das bandas em um grdo adjacente. Esse efeito

de transferéncia de tensao favoravel ao deslizamento € ilustrado na Figura 2.9.
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Figura 2.9 llustracdo do fendbmeno de transferéncia de tensao por

empilhamento de discordancias [64].

Bridier et al. [56] observaram a formacdo de facetas no plano basal
pelo deslizamento nos grdos de fase alfa resultante de uma tensédo de
cisalhamento transferida pelo deslizamento de gréos vizinhos com orientacao
adequada, juntamente com a tensdo normal ao plano basal. Jha et al. [60]

identificaram um mecanismo similar para a criagcdo de facetas na situacao de
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baixa vida em fadiga, as quais nao foram observadas no plano basal. Uma vez
que o plano da faceta ndo estava orientado de modo a permitir a condicao de
cisalhamento maximo, a faceta foi gerada pela combinacdo do processo de
deslizamento e uma componente da tensdo normal ao plano da faceta.

Pilchak et al. [61] apontaram o mecanismo de deslizamento puro como
o mais influente, destacando o efeito do processo de transferéncia de
deslizamento (slip transfer) através dos contornos da fase alfa primaria e da
interface alfa/beta, nos quais surgem discordancias residuais decorrentes do
alinhamento entre sistemas de deslizamento especificos. De modo anélogo,
para a condicdo de longa vida em fadiga, Jha et al. [60] identificaram a
formacdo de facetas pela deformacédo por cisalhamento no plano basal
associada ao efeito dos gréos vizinhos, localizados na banda de deslizamento,
em termos da transferéncia de deslizamento.

Nesta secao, a revisdo apresentada até aqui trata exclusivamente das
ligas alfat+beta. Embora o foco deste projeto seja o estudo em uma liga beta
metaestavel, esta revisdo é importante para o desenvolvimento do trabalho e a
interpretacdo dos resultados, uma vez que ligas beta sdo passiveis de
tratamento térmico em temperaturas moderadas, acima de 300°C, a partir do
qual ocorre precipitacdo da fase alfa para incremento das propriedades
mecanicas. Por serem de desenvolvimento recente, uma quantidade pequena
de trabalhos é encontrada na literatura acerca do entendimento do inicio e
propagacdo de trincas em ligas beta. Em um deles, Leyens e Peters [3]
salientam a necessidade de um tratamento adequado de envelhecimento,
conduzindo a uma microestrutura fina e a uma distribuicio homogénea das
particulas da fase alfa, para um bom comportamento em fadiga.

A formacdo de facetas é observada tanto em grdos individuais da
matriz beta quanto em contornos das particulas de fase alfa [65-69]. Hu et al.
[65] identificaram os contornos com alto angulo de desorientacdo como regides
preferenciais para nucleacdo, em funcdo da maior incompatibilidade elastico-
plastica entre os graos adjacentes, e reportaram a abertura de trincas também
em bandas de deslizamento localizadas nas vizinhangas dos contornos de fase

alfa. Foltz et al. [66] apontaram a importancia de se controlar a extensédo da
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interface alfa/beta na liga Ti-5553 em funcdo da precipitacdo de fase alfa nos
contornos da matriz, mesmo ndo se observando um filme continuo. Sem
grandes aprofundamentos, Bettaieb et al. [25] verificaram na liga Ti-5553 o
empobrecimento de Cr e Mo na regido de inicio de trincas de fadiga.

Alguns trabalhos destacam o inicio de trincas subsuperficiais. Tokaji e
Kariya [67] e Tokaji et al. [68] justificaram a formac&o de trincas internas na liga
Ti-15Mo-5Zr-3Al com base no perfil microestrutural e na razdo entre cargas,
gue compreendem respectivamente o mecanismo de clivagem dos contornos
de grdo da matriz e a existéncia de um gradiente de tensdo compressiva
residual ao longo da secédo transversal. Jha e Ravichandran [69] sugeriram
uma relacdo com a fragdo em volume de fase alfa priméaria na liga Ti-10-2-3.
Para uma fracdo elevada, existe um determinado nivel de tensdo acima do qual
a abertura de trincas ocorre na superficie e abaixo do qual a nucleacao

subsuperficial € predominante.

2.4 Evolucao das Ligas Ti-55511 e Ti-5553

Recentemente, principalmente a partir do ano de 2013, com a enorme
perspectiva de uso da liga Ti-5553 em trens de pouso da ultima geracdo de
aeronaves de grande porte, houve um aumento significativo no namero de
publicacdes referentes a esta liga e a precursora russa Ti-55511, sendo
algumas relativas ao comportamento em fadiga, o que mostra o interesse atual
nessas ligas beta. Alguns pontos relevantes a este projeto s&o, portanto,
descritos nesta secéo.

Kar et al. [70] fizeram uma avaliacdo sistematica do efeito de alguns
parametros de tratamento térmico na evolugdo microestrutural da liga Ti-5553.
Todas as microestruturas oriundas da rota de processamento envolvendo
tratamento no campo de fase beta foram caracterizadas pela precipitacdo da
fase alfa na forma de lamelas (ou agulhas). O aumento da taxa de resfriamento
a partir da etapa de recristalizacéo (ocorrida apds o0 processamento mecanico)
resultou no aumento da densidade e da razdo de aspecto destas lamelas, ao

passo que se tornaram menos espessas mediante 0 aumento da taxa de
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resfriamento a partir da etapa de recozimento. Estes dois efeitos, sejam
independentes ou combinados, forneceram maiores niveis de resisténcia
mecanica. Em relacdo a temperatura de envelhecimento, que mostrou ser o
parametro de maior influéncia sobre a resisténcia da liga, a temperatura mais
baixa de 500°C resultou em acréscimos de até 100 MPa no limite de
escoamento em funcdo da formacgédo de finas particulas de fase alfa secundéria
(contra nenhuma precipitacdo a 600°C), fenbmeno termodinamicamente
favorecido pela maior estabilidade da fase alfa em temperaturas mais baixas.

Uma avaliacdo microestrutural da liga Ti-5553 bastante similar foi
conduzida por Shekhar et al. [71]. A temperatura de envelhecimento mostrou
influéncia sobre o tamanho e a morfologia dos precipitados de fase alfa
secundaria, com a formacdo de agulhas mais grosseiras para temperaturas
mais elevadas, quando a precipitagcado se processa tanto nos contornos de gréo
de fase beta quanto em sitios homogeneamente distribuidos no interior dos
graos. E importante destacar que a etapa de solubilizac&o realizada no campo
bifasico promoveu a formacdo de particulas globulares de fase alfa, que se
misturam com as agulhas oriundas da etapa de envelhecimento. Nesse caso,
além de possuir uma melhor combinacdo entre resisténcia mecéanica e
ductilidade, o tamanho médio dos grados € substancialmente inferior do que o
resultante da microestrutura estritamente acicular por efeito de ancoragem dos
contornos de gréo.

Ainda em relacdo a liga Ti-5553, Ghosh et al. [72] avaliaram a
tenacidade a fratura e os modos de fratura em funcdo das caracteristicas
microestruturais geradas nos diferentes tratamentos térmicos. Notou-se uma
competicdo entre os efeitos da espessura e do aspecto continuo (em termos
fisicos e de orientacdo cristalina) da fase alfa nos contornos de grdo. Variando-
se em uma faixa entre 50 e 80 MPa.m”, os maiores valores de tenacidade
foram obtidos para a precipitacdo com morfologia descontinua nos contornos,
que obstrui 0 avanco da trinca, combinado a agulhas maiores no interior dos
gréos. A diferenca na orientacdo cristalografica destas agulhas € bastante
pronunciada pelo tamanho grosseiro das particulas, causando uma bifurcacdo

localizada na frente de trinca dificil de ser atravessada. Quanto a superficie de
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fratura, observaram-se aspectos de propagacdo inter/transgranular
independentemente do valor de tenacidade a fratura, porém com a presenca
majoritaria de planos de clivagem para menores tenacidades.

A sensibilidade da tenacidade a fratura a condicdo microestrutural
também foi considerada por Shi et al. [73] para a liga Ti-55511, obtendo-se
valores na faixa entre 66 e 108 MPa.m™. Observou-se um comportamento de
gue uma alta resisténcia mecanica ndo fornece necessariamente 0os menores
valores de tenacidade a fratura. Este fato indica que ndo apenas a deformacéo
plastica ao longo do caminho de propagacéao de trinca exerce influéncia sobre a
tenacidade a fratura, mas também a geometria ou tortuosidade do caminho de
crescimento da trinca (componente extrinseco). Em termos gerais, particulas
mais grosseiras de fase alfa no interior dos grédos causam grandes bifurcacdes
da trinca principal, gerando angulos de deflexdo de trinca bastante elevados e
consequentemente uma geometria bem rugosa da frente de propagacéo, o que
decerto aumenta a resisténcia a propagacdo da fratura. Tal mecanismo é
consistente com o trabalho citado anteriormente de Ghosh et al. [72] na liga Ti-
5553.

Shi et al. [74] publicaram outro trabalho acerca da liga Ti-55511
avaliando o comportamento em fadiga em funcao de diferentes microestruturas
do tipo lamelar. Assim como a tenacidade a fratura, o limite de fadiga mostrou
grande sensibilidade a condicdo de microestrutura, com um variagdo da ordem
de 130 MPa, tendo-se atingido um valor bastante surpreendente de 880 MPa
para uma vida de 1x10’ ciclos. Tipicamente a resisténcia a fadiga de alto ciclo
mostrou uma relacdo diretamente proporcional ao limite de escoamento. A
presenca de particulas grosseiras de fase alfa aleatoriamente distribuidas no
interior dos graos, atribuidas a segregacao dos elementos alfa estabilizadores
que resulta da difusdo ndo homogénea durante o tratamento térmico, induziu a
nucleacdo subsuperficial da trinca de fadiga pela clivagem desta fase. Na
auséncia de precipitados grosseiros, o inicio da trinca ocorreu tradicionalmente
na superficie.

O comportamento em fadiga de alto ciclo da liga Ti-55511 também foi

avaliado por Wu et al. [75], comparando-se principalmente os efeitos das
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estruturas lamelar, acicular e bimodal, com limites de fadiga para cerca de
1x10" ciclos respectivamente da ordem de 720, 800 e 840 MPa.
Independentemente da microestrutura, identificou-se o inicio subsuperficial da
trinca de fadiga para a condicao de alto ciclo, muito provavelmente resultante
da clivagem de regides mais espessas de fase alfa. No caso da estrutura
acicular (tipo Widmanstatten), a fratura apresentou um aspecto intergranular e
foi associado ao elevado tamanho médio dos graos da matriz beta. Destaca-se
que, em todas as fraturas, a regido de propagacdo estavel da trinca de fadiga
ocupa de maneira surpreendente quase que a totalidade da superficie, 0 que
sugere um valor questionavel quando, baseado na tensdo maxima em fadiga,
se faz um célculo estimado da tensdo no momento da ruptura.

Os trabalhos citados estédo todos concentrados em grupos de pesquisa
chineses e indianos. Um unico trabalho publicado por belgas na liga Ti-5553
(Bettaieb et al. [76]), que foge do escopo deste projeto, aborda o
desenvolvimento de um modelo para avaliacéo e previsao de danos relativos a
fratura ductil descritos por trés etapas combinadas: nucleacéo, crescimento e
coalescimento de vazios. O modelo € entdo testado para uma aplicacdo
especifica de componentes parafusados de um motor aerondutico, em que a
questao da fratura ductil € um dos fatores limitantes.

Em resumo, conforme mencionado no inicio desta secéo, os trabalhos
realizados com as ligas Ti-55511 e Ti-5553 s&o muito recentes e encontram-se
em rapida evolucao, tendo em vista que a quantidade de trabalhos publicados
na literatura internacional passou nos ultimos trés anos de bastante incipiente
para um numero expressivo. Enquanto os trabalhos relatados na literatura
foram realizados com ligas experimentais, o0 material deste projeto foi produzido
em escala industrial pela empresa russa VSMPO. Portanto, um fator diferencial
deste trabalho corresponde ao pioneirismo no estudo e levantamento de
resultados com uma liga industrial fabricada em parceria com a Boeing para a
aplicacdo em trens de pouso de avides de grande porte. Além disso, 0s Unicos
dois trabalhos publicados acerca do comportamento em fadiga foram
realizados com a liga Ti-55511 e trazem resultados questionaveis, tanto em
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relacdo aos valores de limite de fadiga quanto das condi¢cdes para obtencéo de

grandes zonas de propagacao estavel da trinca de fadiga.

2.5 Efeito do Hidrogénio

Quando as ligas de Ti encontram-se sob carregamento mecanico em
um ambiente contendo H, é muito comum surgirem problemas bastante
severos. Sao duas as fontes principais deste elemento: interna, quando o H ja
se encontra no material na forma de hidreto ou em solugéo sélida intersticial, e
externa, gerado pela interagdo da liga com o ambiente. Destaca-se que o H
possui um forte efeito estabilizador da fase beta; a solubilidade na fase beta
pode atingir 50% em atomos em temperaturas por volta de 600°C, ao passo
que, na fase alfa, é de aproximadamente 7% a 300°C, chegando ao teor
inexpressivo de 0,04% na temperatura ambiente [77].

O controle do efeito deletério decorrente da presenca interna de H é
feito limitando-se o teor deste elemento para um maximo de 125-150 ppm (em
peso) em ligas alfa e alfatbeta. Tal limite pode estender-se a 250 ppm para
algumas ligas beta. E ocasional encontrar na literatura trabalhos que
mencionam a formac&o de hidretos quando a concentracdo de H mantém-se
proxima ao teor de 150 ppm, o que inclusive induz os fabricantes de produtos
em Ti a adotarem este valor como o limite aceitavel [78]. As ligas que possuem
um teor de H que permite a precipitacdo de hidretos sdo substancialmente
frageis, justamente em funcéo da fragilidade desta fase [2].

Nas ligas de Ti, o H intersticial possui uma grande difusividade mesmo
na temperatura ambiente, sendo capaz de difundir para regides que possuem
uma alta tensdo hidrostatica, como a zona ao redor de um empilhamento de
discordancias ou a ponta de uma trinca [79]. Como consequéncia da
baixissima solubilidade na fase alfa, estes pontos localizados com alta
concentracdo de H podem resultar na precipitacdo de hidreto (mesmo quando
o teor global de H é baixo), normalmente um composto ndo estequiométrico do

tipo TiHyx. O parametro de rede e a estrutura cristalina do hidreto dependem da
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sua estequiometria, sendo cubico de face centrada quando x varia entre 1,5 e
1,8 e tetragonal de face centrada quando x é maior que 1,8.

Sao aceitos alguns mecanismos através dos quais o H pode ocasionar
uma trinca [64]. O primeiro esta relacionado ao fato de que o campo de tensao
hidrostatica ao redor do topo do empilhamento de discordancias no grao
adjacente (vide Figura 2.9) atrai os &tomos de H, além de diminuir a energia
livre de formacéo de hidretos, o que leva a precipitacdo destas particulas. Apos
a precipitacdo, uma trinca pode se formar pela fratura do hidreto e posterior
crescimento na matriz ao redor ou pela deformacéo plastica localizada na
interface particula/matriz que forma um vazio. Outra possibilidade, denominada
teoria da decoesdao, foi sugerida por Troiano [80], em que o H difunde para
regides de altas tensdes triaxiais e defeitos de rede, promovendo a nucleacao
de uma microtrinca apos atingir um nivel critico de concentracédo pela reducéo
da forca coesiva entre os 4&tomos.

A terceira possibilidade refere-se a teoria da plasticidade localizada
assistida pelo H (PLAH), considerada no Ti por Shih et al. [79] e confirmada por
Pilchak e Williams [64]. Neste mecanismo, o0 H aumenta a mobilidade de
discordancias, reduzindo a tensdo necessaria para 0 movimento e,
consequentemente, aumentando a quantidade de discordancias moveis em
regides cuja concentracdo local de H é mais elevada. Nestas regifes observa-
se 0 aumento da plasticidade e, portanto, um amaciamento localizado [81]. O
aumento da densidade de discordancias sobre empilhamentos pode facilitar o
coalescimento das mesmas, ocasionando a abertura de uma trinca. Como esse
fendmeno ocorre em tensdes abaixo da necessaria para o escoamento geral, o
comportamento do material como um todo é fragil. O efeito do H ndo depende
do tipo de discordancia e se manifesta em diferentes estruturas cristalinas, o
que reforca a universalidade desta teoria.

De fato, Shih et al. [79] apontaram tal mecanismo como o responsavel
pelo amaciamento localizado da fase alfa na liga Ti-4Al. Na presenca de uma
atmosfera de H,, observou-se a precipitacdo de hidretos e a posterior fratura
tipica por clivagem destes hidretos. No entanto, avaliando-se o crescimento de

trincas em condicdo dindmica a uma velocidade muita elevada para a



31

precipitacdo de hidretos, notou-se uma mudanca no mecanismo de fratura de
clivagem para fratura ductil localizada. Neste caso, a atmosfera local de H
gerada pelas discordancias resultou em uma plasticidade altamente localizada,
dando origem a alvéolos na superficie de fratura. Ressalta-se também que, em
ligas do tipo alfa+beta, a fase beta pode funcionar como um caminho primario
para o transporte de H em razédo da maior difusividade que a fase alfa.

Em relacdo a nucleacdo da trinca de fadiga na liga alfa Ti-8Al-1Mo-1V,
Pilchak e Williams [64] destacaram o papel fundamental do H na formacao de
facetas. O plano cristalogréafico da fratura mostrou-se coincidente com um dos
planos de hébito dos hidretos, que incluem o plano basal e outros levemente

inclinados em relagcdo ao mesmo, como o plano {1017}. Ainda, a topografia da

superficie de fratura apresentou aspectos similares as facetas formadas em
uma atmosfera de H. Além de n&o existirem evidéncias de fraturas em hidretos,
a formacédo de pequenos gumes de arrancamento (tear ridges) na superficie é
um indicativo da operacéo do processo de amaciamento localizado decorrente
do mecanismo de plasticidade localizada assistida pelo H.

O trabalho publicado por Cotton et al. [82] na liga Ti-5553 evidenciou
um efeito significativo do H sobre a tenacidade a fratura do material. Este efeito
deve estar relacionado a grande diferenca de difusividade do H nas fases alfa e
beta, 0 que promove a segregacdo deste elemento em regides especificas,
como é o caso de contornos de gréo e de interfase, quando da precipitacdo da
segunda fase mediante tratamento térmico. A diferenca no teor de H mostrou
também uma variagcdo na superficie de fratura por tracdo, com maiores
evidéncias de fratura intergranular para a condicdo de menor tenacidade a
fratura. Nesse cenario, é possivel que tanto a abertura de trincas de fadiga
quanto a propagacao em vida finita sejam influenciadas por uma fragilizacao

causada pela segregacao de H.
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3 MATERIAIS E METODOS

3.1 Fluxograma

A Figura 3.1 resume em um fluxograma simplificado as principais

atividades experimentais deste trabalho.

Ti-5553

Forjamento a quente

Usinagem

Tratamentos térmicos

BASCA Duplo envelhecimento
I |
[
I |
Vécuo isolado Vacuo continuo
I |
[
I |
Caracterizacao Ensaios Mecanicos
I I
I | I |
Analise quimica Microscopia Dureza Fadiga
Microscopia

Figura 3.1 Fluxograma das atividades experimentais principais.

3.2 Material e Processamento

O material em estudo € a liga beta metaestavel Ti-5553. Em razao das

dificuldades de elaboracédo por fusdo a arco a partir de materiais comerciais,
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além das dimensdes bastante reduzidas da coquilha de cobre disponivel, a liga
foi obtida através de doacdo pela Boeing, na forma de uma chapa laminada
produzida em escala industrial pelo fabricante russo VSMPO. A composicao
nominal do material € mostrada na Tabela 3.1. Para confirmacédo do teor dos
elementos metalicos, conduziu-se uma amostra a analise quimica pela técnica
de espectrometria de emissdo atdmica com plasma acoplado indutivamente
(ICP-AES) em equipamento SPECTROMAXX.

Tabela 3.1 Composi¢cdo nominal da liga Ti-5553 (% peso) [17].

Ti Al V Mo Cr Fe Zr O
Bal. 4457 4055 4,055 25-35 0,3-05 <0,3 <0,18

Apés corte da chapa em barras de secao quadrada com arestas de 20
mm e pela opcdo por empregar corpos de prova de fadiga com geometria
cilindrica, conforme detalhado posteriormente, os materiais foram submetidos
ao processo de forjamento rotativo em matriz aberta, com repetidos
aguecimentos em forno mufla até a temperatura de 1000°C (campo de fase
beta) e estabilizacdo térmica, propiciando a producdo de barras de secado
circular com diametro de 10,4 mm (reducdo de area de aproximadamente
80%). O processo foi realizado em um equipamento FENN modelo 5F de 4
martelos, mostrado na Figura 3.2, que se encontra no Departamento de
Materiais e Processos / Divisédo de Engenharia Mecéanica (IEM-MP) do Instituto

Tecnoldgico de Aeronautica (ITA).
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Figura 3.2 Equipamento FENN modelo 5F para forjamento rotativo.

A escolha de corpos de prova cilindricos para a realizacdo dos ensaios
de fadiga foi atribuida as caracteristicas dos dispositivos ja disponiveis para
ensaio. Portanto, a partir das barras forjadas, foram usinados corpos de prova
conforme a geometria e as dimensdes ilustradas na Figura 3.3, respeitando-se,
a partir do didmetro escolhido da secao util, a relacdo entre as dimensdes
estabelecida pela norma ASTM E466 [83] para ensaios de fadiga por tracéo
uniaxial. As pecas foram posteriormente submetidas a uma preparacao da
superficie para remocdo de marcas de usinagem mediante lixamento em lixas
d’agua de diversas granulometrias na faixa entre 240 e 2500 e polimento com
pastas de diamante de 3 e 1 um.

M10x1,5

10 2 &
- - &
1,5 |

22,5
8

8

I | fo

‘3‘ 10
1

Figura 3.3 llustracdo do corpo de prova de fadiga (dimensdes em milimetros).
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3.3 Tratamentos Térmicos

Duas variacdes foram empregadas na etapa de tratamento térmico do
material: (i) proprio ciclo térmico e (ii) ambiente de realizacéo do tratamento. O
propésito destas variacbes é discutido na sequéncia. Ressalta-se que a
temperatura beta transus da liga Ti-5553 € por volta de 860°C [2].

Em relacdo ao primeiro item, o tratamento base refere-se ao BASCA,
desenvolvido pela Boeing [29], que compreende a solubilizacdo a 900°C
durante 1,5 hora, resfriamento controlado a uma taxa de 2°C/min até 607°C e
posterior envelhecimento nesta temperatura durante 8 horas, com resfriamento
final ao forno. Com o intuito de se obter um maior refinamento das particulas de
fase alfa e uma precipitacdo menos intensa nos contornos de grdo, uma
adaptacdo deste tratamento foi proposta na etapa anterior a de envelhecimento
a 607°C: apos a solubilizacdo a 900°C, resfriamento rapido (em agua) até a
temperatura ambiente e posterior patamar a 300°C durante 2 horas. Este
tratamento € chamado de duplo envelhecimento. O grafico da Figura 3.4
permite comparar estes dois tratamentos térmicos, os quais foram realizados

em forno resistivo do tipo mufla.

1000
900 - QOEEQEM Beta transus
F---f----1 N 5 TTTTTTTTTTTTTmoTooomooooooooooooooooo
800 - ! Na
-~ I Ny
O 7004 | N2
- | N 607°C (8h)
© 600 4 | \_______________._.._.
S Ig c
w® 500 4 IE 5
3 'eo G Resfri ":'.
o 400 i ,: o esfriamento "et.
= | 300°C (2h) = ao forno
S 300 - |
| <
200 1] E
I [$) == BASCA
100 ,' = Modificado
0 : :
0 250 500 750 1000

Tempo (min)

Figura 3.4 llustracédo dos ciclos de tratamentos térmicos.
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Quanto ao segundo item, embora os tratamentos tenham sido sempre
realizados em vacuo, verificou-se ao longo do desenvolvimento experimental a
possibilidade de alterar o teor de H mediante a mudanca do dispositivo de
isolamento. O primeiro método de tratamento consistiu no encapsulamento dos
corpos de prova em pequenas ampolas de quartzo de alta pureza com
fechamento a véacuo, conforme mostrado na Figura 3.5, com 0 mesmo
procedimento sendo adotado em pequenas amostras para a realizacdo da
caracterizacdo microestrutural. Como forma de controle sobre os tratamentos
realizados, determinaram-se através de um equipamento LECO ONH836 os
teores de H e O pela técnica de absor¢édo de radiacédo infravermelha e de N
pela técnica de diferenca de termocondutividade.

Figura 3.5 Corpo de prova encapsulado para tratamento térmico.

O outro método envolveu a realizagdo dos tratamentos em situacao de
operacdo continua de vacuo, ao contrario do completo isolamento propiciado
pela ampola de quartzo. Para isso, foi projetada e construida uma camara de
aco inoxidavel versatil, permitindo inclusive o tratamento de varios corpos de
prova simultaneamente. A camara foi na realidade projetada de modo a
atender vérias possibilidades de tratamento, como por exemplo, a simples
criacdo de um ambiente de vacuo (podendo ser isolado com o fechamento de
uma valvula ou mantido em operacao continua), a adicdo de um gas inerte ou

até mesmo de uma mistura de dois gases.
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A Figura 3.6(a) mostra o projeto inicial, o qual passou por diversas
melhorias especificamente na tampa até chegar ao resultado final apresentado
na Figura 3.6(b), permitindo a obtencdo de um vacuo da ordem de 10 mbar (ja
considerado alto vacuo para operacdes de tratamento térmico). O isolamento
principal do sistema € garantido por meio de um o-ring de Viton® disposto entre
a tampa e o corpo. As partes principais da camara encontram-se listadas a

seguir.

(a) (b)

Figura 3.6 Camara de aco inoxidavel para tratamentos térmicos: (a) vista geral

e (b) detalhe dos componentes da tampa.

1) Valvula de esfera com alavanca, onde esta conectado um tubo flexivel
metalico com flange (especifico para vacuo) ligado a bomba;

2) Divisor de torneiras, onde se encontram duas torneiras de gas (na parte
interna, uma langa metélica soldada no divisor direciona o fluxo de gas
para o fundo da camara);

3) Sensor de vacuo conectado, de maneira provisoéria, a uma das torneiras
através de um flange usinado para este proposito;

4) Termopar do tipo K;
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5) Entrada/saida de &gua para resfriamento da tampa, como forma de

proteger os componentes e o-ring contra altas temperaturas.

A Figura 3.7 traz o sistema montado. E possivel observar a camara
acoplada a bomba de vacuo e também o medidor de vacuo conectado ao
sensor. Ao fundo da camara encontra-se um forno mufla cilindrico, que permite
0 encaixe perfeito do corpo da camara, mantendo-se a tampa do lado externo.
O comando do forno € realizado por um controlador de temperatura
independente ligado ao termopar, cuja extremidade localiza-se proxima a base
interna da camara. No caso dos tratamentos térmicos realizados na liga Ti-
5553 neste trabalho, foi utilizado somente um ambiente de vacuo em operacdo

continua da bomba, sem isolamento ou utilizacdo de gas de protecao.

Figura 3.7 Sistema para a realizacédo de tratamentos térmicos em vacuo.

3.4 Caracterizacao Microestrutural

Para a caracterizacdo das microestruturas em conformidade com a
norma ASTM E3 [84], as amostras foram submetidas ao lixamento em lixas
d’agua de granulometria 240, 600 e 1500, seguido do polimento com

suspensao em 6leo de diamante de 1 um. O ataque quimico para revelacédo da
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microestrutura foi feito por imersdo em reagente do tipo Kroll (30% HNO3, 5%
HF e 65% H,0), com excecdo da microestrutura proveniente do tratamento de
duplo envelhecimento, que exigiu um grande investimento de tempo até se
encontrar uma adaptacdo adequada do reagente (24,3% HNO3, 4,2% HF e
71,5% H,0). As micrografias foram registradas por microscopia otica (MO),
utilizando-se uma camera AxioCam ERc 5s acoplada a um microscopio Leitz
Laborlux 12 ME, e por MEV, utilizando-se um microscépio FEI Quanta 400 e/ou
Leica Stereoscan 440.

O tamanho médio de graos foi determinado pelo método do intercepto
linear de Heyn descrito na norma ASTM E112 [85]. Em alguns casos, para a
verificagdo da composicdo quimica em regides especificas, empregou-se a
técnica de espectroscopia por dispersdo de energia (EDS) por meio de um
sistema de analise Oxford INCA Energy 250 acoplado ao microscoépio FEI
Quanta 400.

Uma estimativa do volume percentual de segunda fase foi feita
empregando-se um software de andlise de imagens. Para cada uma das 5
imagens em MEV de cada condicdo de microestrutura, as quais foram
registradas mantendo préximos os ajustes de resolugdo, brilho e contraste, o
programa ImageJ foi utilizado para o ajuste automatico de contraste para
diferenciar de maneira nitida as duas fases. Foram aplicadas duas funcdes
diferentes (threshold e binary) para comparar o resultado gerado em cada
caso. Posteriormente foi feita a selecdo das regides escuras e contagem de
pixels relativos a estas regides, dividindo-se entdo este valor pelo total de
pixels na area considerada.

A analise das fases foi complementada por MET, utilizando-se um
microscopio TECNAI G2 combinado com o sistema NanoMEGAS ASTAR e
equipado com o sistema DigiSTAR de precessao. Este conjunto compreende
uma ferramenta analitica de altissima precisdo que permite a obtencdo de
mapas de fases e de orientacdo equivalentes aos obtidos pela técnica de
difracdo de elétrons retro-espalhados (EBSD) em MEV, mas com uma
resolucdo de 2 nm. Em termos gerais, é realizada uma varredura da area de

interesse pelo feixe de elétrons no modo de nanodifracdo. Padrbes de spots de
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nanodifracdo, cuja quantidade pode chegar a mais de 40000 espectros, sao
adquiridos ponto a ponto, em diferentes regides da amostra, em alta velocidade
através de uma camera CCD dedicada. Estes padrdes de difracdo sdo entédo
indexados, através da utilizacdo de bases de dados criadas no software do
equipamento utilizando-se arquivos CIF (Crystallographic Information File) do

banco de dados internacional ICSD (Inorganic Crystal Structure Database).
3.5 Ensaios Mecéanicos

A caracterizagdo mecéanica bésica foi realizada por meio de ensaios de
microdureza Vickers, os quais foram executados de acordo com a norma
ASTM E384 [86] em um equipamento Shimadzu HMV, anotando-se dez
medidas em posicdes aleatérias de amostras polidas pela aplicacdo de uma
carga de 500 gf durante um periodo de 15 segundos.

Os ensaios de fadiga por tracdo uniaxial foram conduzidos em
condicBes atmosféricas em uma maquina MTS Bionix com capacidade de 15
kN, empregando-se uma razao de cargas R = 0,1 e uma frequéncia de 20 Hz,
conforme mostrado na Figura 3.8(a), com destaque na Figura 3.8(b) para o
dispositivo roscado de fixacdo do corpo de prova. Uma primeira estimativa da
resisténcia a fadiga foi feita através do método escalonado de tensdes, com
pelo menos 3 replicacdes, que consiste em aumentar a tensdo maxima em 50
MPa a cada 50 mil ciclos até a ruptura completa do corpo de prova. Este
meétodo configura-se em uma rapida avaliacdo da faixa de tensdes necessaria
para o desenvolvimento de uma macrotrinca.

Em posse do valor médio de tensdo maxima necessaria para a ruptura
do material, o limite de resisténcia para fadiga de alto ciclo foi determinado pelo
método staircase (ou up-and-down) para um run-out de 5x10° ciclos. O método
se inicia submetendo o primeiro corpo de prova a um nivel préximo ao valor
previamente encontrado de tensdo maxima, seguido de testes em percentuais
decrescentes deste valor até que o material ndo falhe. A partir deste, corpos de
prova distintos sdo entdo ensaiados sequencialmente segundo 0 seguinte

critério: se o anterior resiste a vida estabelecida, o proximo € submetido a um
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nivel de tensdo maxima superior em 50 MPa, ao passo que, se nao resiste, €

ensaiado a um nivel inferior em 50 MPa.

(b)

Figura 3.8 Equipamento para ensaios de fadiga: (a) vista geral e (b) destaque

para o dispositivo de fixacao.

Para a determinacao do limite de fadiga, sdo utilizadas 7 replicacdes a
partir do primeiro corpo de prova que sobrevive, ou entdo do que falha
imediatamente anterior ao primeiro que sobrevive, conforme sugerido pela
norma ISO 12107 [87] para um nivel de confianca de 50%, que € considerado
adequado para um trabalho de pesquisa exploratéria, e uma probabilidade de

falha de 10%. O célculo do limite de fadiga (S,,) em termos de tenséo maxima
e do respectivo desvio padrdo (S,) foi realizado com base na estatistica de

Dixon-Mood [88], assumindo que se segue uma distribuicAo normal ou

Gaussiana, respectivamente segundo Equacdes 3.1 e 3.2:

S, =S, +ASL§¢O,5) (3.1)
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4=

{1,62AS(FBA +0,029) se Fy, >0,3 32)

0,53AS se Fg, >0,3

onde S, € o menor valor de tensdo correspondente ao evento de menor
frequéncia (falha ou sobrevivéncia), AS é o intervalo de tens6es empregado
(aqui adotado como 50 MPa) e A, F e F;, sdo constantes calculadas por

meio das Equacdes 3.3 a 3.6:

Fop = FBF_ZAZ (3.3)
A:Zi;i xn, (3.4)
B=Zi2><”i (3.5)

F=2n (3.6)

onde B também é uma constante, i € o nivel de tensdo (igual a 0 para a

menor tensao referente ao evento de menor frequéncia) e n, € o numero de

corpos de prova do evento de menor frequéncia no nivel de tenséo i.

3.6 Andlise das Trincas de Fadiga

As andlises das superficies de fratura dos corpos de prova foram
realizadas por MEV/EDS com o0s equipamentos ja citados. Para um melhor
entendimento da propagacéo da trinca de fadiga, foi feito um corte ao longo da
secdo longitudinal da superficie de fratura com disco de diamante em uma
cortadeira de precisdo Buehler Isomet 4000, apos embutimento completo do
corpo de prova em resina como uma tentativa de protecao da regido da fratura

contra a formagé&o de rebarbas e arredondamento dos cantos. A se¢éo de corte
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foi entdo submetida aos procedimentos de preparacdo metalografica descritos
anteriormente e a observacéo por MO e/ou MEV.

A partir da observagédo por MEV das superficies de fratura resultantes,
foi possivel estimar o comprimento da regido de propagacdo estavel da trinca
de fadiga. Este valor foi utilizado para calcular a tenacidade a fratura do
material com base no Cdédigo ASME, mais especificamente a se¢cdo FFS-1
(Fitness for Service). Este documento refere-se ao ultimo publicado (em 2007)
no que se refere a aplicacbes da Mecéanica da Fratura em estruturas reais. Na
Parte 9 e no Anexo C, diversas solu¢des sdo apresentadas para o célculo

conservativo do K, para diferentes geometrias de estruturas e de trinca e

carregamentos. Embora tenham sido originalmente desenvolvidas com foco
nas industrias de petréleo e processamento quimico, as solu¢des para cada
geometria e carregamento particulares podem ser aplicadas de maneira
indistinta a qualquer estrutura metalica.

A Figura 3.9 mostra o desenho esquematico extraido da FFS-1 da
solugéo utilizada para os célculos neste trabalho. Esta solugdo diz respeito a

uma barra com se¢do circular de raio R,, que é exatamente a geometria do

corpo de prova de fadiga, com a trinca de comprimento a na superficie e com
duas geometrias possiveis: semicircular (solucdo KBSCC — Bar Surface Crack
Circular) ou frente plana (solucdo KBSCS — Bar Surface Crack Straight). Uma

vez que nao é possivel definir com precisao o formato da zona estavel da trinca
de fadiga, o célculo do K, foi realizado para as duas geometrias de trinca. A

equacao principal empregada nos dois casos € a seguinte:

KI :(Mmo-m +Mbo-b)\/a (37)

onde o, é a componente da tensdo de membrana (igual a tensdo maxima em
fadiga), o, € a componente da tenséo de flexdo (igual a 0) e M, e M, so os

respectivos parametros geomeétricos, os quais variam em funcdo da solucao

que esta sendo considerada. Para a solucdo KBSCC, as equacdes para o
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calculo destes parametros dependem das constantes g, £ e y, as quais se

resumem aos valores de a e R,, conforme se segue:

M, =g[0,752 +2,02¢ +0,37(1-seny)’] (3.8)
M, = g[0,923+0,199(1 - seny )] (3.9)
0,5

Largy
_ ﬂ( v ] (3.10)

9= cosy

a

¢= 2R (3.11)
- B 3.12
v 4R, (3.12)

No caso da solucdo KBSCS, as equacdes sao dependentes somente da

constante ¢, que, por sua vez, também se resume aos valores de a e R;:

M_ =0,926-1771¢ + 26,4212 — 78,4812 +87,911£™ (3.13)

M, =1,04—3,64¢ +16,86¢ % —32,59£° + 28,414 (3.14)

a
§= o 00625<¢<0625 (3.15)

0
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Semi-Circular Crack

Straight Front Crack

Figura 3.9 Desenho esquematico da solucdo usada para calculo da tenacidade
a fratura (extraido do Anexo C da secao FFS-1 do Cédigo ASME).
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4 RESULTADOS

4.1 Avaliacdo Microestrutural

Esta primeira secdo de resultados apresenta os dados oriundos do
processamento mecéanico e do primeiro método de tratamento descrito na
secdo 3.3: encapsulamento do material em pequenas ampolas de quartzo de
alta pureza com fechamento a vacuo para a realizacdo dos dois tratamentos
térmicos em estudo. Esta légica segue o histérico de desenvolvimento do
trabalho e, isolando-se a variavel relacionada ao ambiente de tratamento que
muda o teor de H do material, restringe por agora as comparacdes ao efeito
dos dois tratamentos na microestrutura.

As micrografias da liga Ti-5553 nas condicdes recebida e submetida ao
processo de forjamento a quente séo trazidas respectivamente na Figura 4.1 e
na Figura 4.2. A microestrutura inicial consiste de graos grosseiros de fase beta
constituidos de pequenos precipitados de fase alfa, sem uma definicdo clara
dos contornos de gréo. Por sua vez, o material forjado a quente e resfriado em
adgua exibe somente gréos de fase beta, com evidéncias de recristalizacdo pelo
menor tamanho dos grdos e com diferentes tamanhos, sem a presenca
aparente de fase alfa. Como complementacdo, a composicdo quimica do
material apresentou-se satisfatoria em relacdo aos limites comerciais pra cada

elemento, conforme os resultados que constam na Tabela 4.1.

Tabela 4.1 Analise quimica da liga Ti-5553 (% peso).

Ti Al V Mo Cr Fe @]
Bal. 4,92 5,02 4,79 2,49 0,24 0,16
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Mag= 560 X Soun - Detector= SE1 WD= 24 mn
EHT=20.00 KV Photo No.=113
DA Ti 5553 FORJ

Figura 4.2 Microestrutura da liga Ti-5553 na condicéo forjada a quente.

No caso do material apos a realizacdo do tratamento BASCA, as
micrografias sdo mostradas na Figura 4.3. A microestrutura consiste de uma
grande fracdo volumétrica de agulhas de fase alfa secundaria com orientacfes
cristalograficas preferenciais no interior dos grédos de fase beta, como resultado
da precipitacdo durante a etapa de envelhecimento no campo alfatbeta em
diversos sitios de nucleacdo distribuidos na matriz. Pelas imagens de menor

aumento, nota-se a presenca de algumas grandes lamelas de fase alfa primaria
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gue surgem durante o resfriamento lento apés a etapa de solubilizagdo no

campo de fase beta.

(b)

Figura 4.3 Microestrutura em diferentes aumentos da liga Ti-5553 apos
tratamento BASCA.

Para o melhor entendimento do processo de precipitacdo de fase alfa
durante a etapa de resfriamento, o tratamento foi interrompido por meio de
témpera em 4gua nas seguintes temperaturas durante o resfriamento: 850,
800, 750, 700, 650 e 607°C. Conforme apresenta a Figura 4.4, mesmo com a
temperatura beta transus sendo préxima de 860°C, a precipitacdo passa a ser
visivel na resolucao das micrografias somente abaixo de 750°C. A nucleacao
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preferencial dos contornos de grdo da matriz beta € bem evidente, porém &
possivel observar ja nesta temperatura a formacéo de precipitados no interior
dos gréaos, provavelmente em razdo da segregacdo de elementos alfa
estabilizadores.

Estes e os demais precipitados que surgem ainda durante o resfriamento
crescem consideravelmente até o inicio da etapa de envelhecimento, tendo em
vista que o longo tempo de exposi¢cdo do material em alta temperatura (de 900
a 607°C a uma taxa de 2°C/min fornece um tempo de aproximadamente 2,5
horas) favorece o processo de difusdo atbmica. As demais agulhas de fase alfa
formam-se durante o envelhecimento a 607°C com uma morfologia bem mais
refinada, o que se deve a um processo difusivo de menor intensidade nesta
temperatura e também ao menor teor de elemento alfa estabilizador disponivel

nas regides remanescentes da matriz.
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Figura 4.4 (continua).
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(d)

(€)

Figura 4.4 Microestrutura a partir da interrupgdo do tratamento BASCA nas
seguintes temperaturas da etapa de resfriamento: (a) 850, (b) 800, (c) 750, (d)
700, (e) 650 e (f) 607°C (continuacéo).
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Ainda em relagdo a microestrutura do tratamento BASCA, o
resfriamento lento e a consequente cinética de precipitacdo favoravel também
sdo responsaveis pela formacdo nos contorno de grdo de uma camada
espessa de fase alfa (aproximadamente 2 ym de espessura), havendo uma
competicdo entre um filme continuo e regides bastante segmentadas. Estas
zonas de descontinuidade ocorrem quando algumas agulhas de fase alfa
primaria crescem a partir da precipitacdo existente no contorno em direcao ao
interior do gréo, respeitando uma direcdo aproximadamente perpendicular ao
respectivo contorno.

Além disso, € possivel observar que um filme continuo de fase beta
(zona clara) € formado de maneira adjacente as regides de contorno com
precipitados também continuos de fase alfa. Este filme de fase beta pode ser
caracterizado como uma zona de amaciamento, ou de menor dureza, em
relacdo a matriz justamente pela auséncia de particulas endurecedoras de fase
alfa. Conforme ilustrado no grafico da Figura 4.5, esta evidéncia foi confirmada
pela analise de EDS realizada em pontos préximos a contornos de grao. O fato
de haver uma grande concentracdo de Al na fase alfa nos contornos gera uma
regido adjacente empobrecida deste elemento. O mesmo raciocinio é valido
para os elementos estabilizadores de fase beta, os quais exibem um teor na

regido clara superior ao teor global.
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Figura 4.5 EDS comparativo das zonas clara e escura na regido de contornos

de grao da microestrutura BASCA.

Ja para o tratamento de duplo envelhecimento, é possivel perceber nas
micrografias da Figura 4.6 que o proposito de refinamento dos precipitados de
fase alfa foi atingido de maneira satisfatoria. A microestrutura € constituida por
uma dispersdao homogénea de particulas de fase alfa bastante refinadas, com
aspecto globular, além de se observar uma formacdo bem menos intensa de
fase alfa ao longo dos contornos de grdo da matriz beta (aproximadamente 0,2
um de espessura, 90% inferior ao BASCA). O crescimento dos precipitados
ndo € esperado uma vez que, nesse caso, 0 material ndo é exposto a altas
temperaturas por longo tempo dentro do campo alfat+beta, tendo em vista o
resfriamento em agua que precede os dois patamares de envelhecimento.

E importante ressaltar que dois aspectos da microestrutura resultante
do tratamento de duplo envelhecimento sdo similares a microestrutura oriunda
do BASCA:

i. Competicdo entre zonas continuas e descontinuas de fase alfa nos
contornos de grao;
ii. Existéncia de um filme continuo de fase beta na vizinhanca da fase alfa

com mesma morfologia nos contornos.
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(b)

Mag= 2.0 K X 300nm [ ‘ Detector: SE1  WD= 3 m
%@m EHT=26 .06 kV Photo No.=343
Figura 4.6 Microestrutura em diferentes aumentos da liga Ti-5553 ap0s

tratamento de duplo envelhecimento.

A Figura 4.7 contém os valores de dureza e tamanho médio de grao,
juntamente com os respectivos dados de desvio padrao. O material forjado a
guente possui grdos com tamanho médio bem inferior devido a recristalizacao,
ao passo que ndao ha uma diferenca estatisticamente significativa neste
parametro para os dois tratamentos, mesmo com o0 maior tempo de exposi¢cao
em altas temperaturas no BASCA propiciado pelo resfriamento lento a partir do
campo de fase beta. Ressalta-se, no entanto, que a matriz de fase beta nos
dois casos é bastante grosseira em razdo da etapa comum de tratamento
acima da temperatura beta transus.
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Quanto a dureza, o material forjado e resfriado em agua apresenta um
valor de 319 HV tipico de fase beta, um pouco inferior a condicdo recebida, a
qual possui particulas precipitadas de fase alfa. Os acréscimos na dureza
média para 393 e 467 HV respectivamente apos os tratamentos BASCA e de
duplo envelhecimento resultam da precipitacdo controlada de fase alfa no
interior dos gréos de fase beta. A dureza 19% maior no segundo caso deve-se
ao maior refinamento das particulas, consistindo de uma maior fragdo em
volume de precipitados finos no interior dos graos e da auséncia de particulas
grandes. Nao é possivel estabelecer uma relacdo direta entre o tamanho de

grao e a dureza em funcéo do efeito endurecedor da fase alfa.
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Figura 4.7 Gréficos de dureza Vickers e tamanho médio de grao nas diversas

condi¢des experimentais.

4.2 Avaliacdo do Comportamento em Fadiga

A Figura 4.8 apresenta um exemplo da curva extraida do ensaio de
fadiga pelo método escalonado de tensdes para o tratamento BASCA. O desvio
da curva de deslocamento € repentino na tensédo de 1000 MPa, diferentemente
das curvas tipicas para ligas de titanio mais ducteis, nas quais ha um sinal
muito claro do momento de propagacao da trinca de fadiga (Qquando a curva de

deslocamento apresentava um desvio gradual ao longo dos ciclos no penultimo
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ou ultimo nivel de tensdo antes da fratura). Essa diferenca mostra que a
propagacdo da trinca de fadiga para a liga Ti-5553 se processa em uma
quantidade de ciclos bastante pequena, conduzindo rapidamente a fratura
instavel. A Tabela 4.2 resume os resultados extraidos para as trés replicacoes,

de onde se observa uma tensao de fratura entre 1000 e 1050 MPa.

1200 1.0
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E - 08 __E__
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(3] L >
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§ 400 | S
5 3
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200 - 027g
[m]
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0 150000 300000 450000 600000 750000 900000

Ciclos

Figura 4.8 Curva de fadiga pelo método escalonado de tensfes de uma

replicacéo do tratamento BASCA.

Tabela 4.2 Resultados de fadiga pelo método escalonado de tensdes para o
tratamento BASCA.

Réplica Tenséo de Ciclos na tenséo To.tal de
fratura (MPa) de fratura ciclos

1 1050 36511 936511

2 1000 18607 868607

3 1000 8784 858784

Partindo-se entdo de uma tensdo maxima de 1000 MPa, os ensaios
foram conduzidos reduzindo-se o nivel de tensdo para cada novo corpo de
prova, até se encontrar que o primeiro nivel para o qual o material sobrevive
aos 5x10° ciclos é de 650 MPa. A Figura 4.9 apresenta, portanto, os diagramas
de fadiga resultantes do método staircase para os dois tratamentos térmicos.
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Para as 7 replicacfes, o evento de menor frequéncia observado para o BASCA
é a sobrevivéncia aos 5x10° ciclos (representada pelo simbolo “O”), ao passo
que a fratura (representada pelo simbolo “X”) corresponde ao de menor

frequéncia para o duplo envelhecimento.
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1 2 3 4 5 6 7 12 3 5 6 7
Namero do corpo de prova

Figura 4.9 Diagramas de fadiga pelo método staircase para os dois tratamentos

térmicos.

Aplicando-se a estatistica de Dixon-Mood, o limite de fadiga em termos
de tensdo maxima equivale a 658 MPa para o BASCA e 708 MPa para o duplo
envelhecimento, ambos com um desvio padrdo de 27 MPa. Considerando-se
estes valores de desvio padrdo, é possivel atestar que a diferenca entre os
valores meédios possui uma diferenca estatisticamente significativa. A
resisténcia 7% superior do tratamento de duplo envelhecimento € esperada em
funcdo da maior resisténcia da matriz (vide os valores de dureza apresentados
na Figura 4.7), possivelmente retardando a nucleagcéo de uma trinca no regime
de alto ciclo. Além disso, a minimizacdo de sitios potenciais para a nucleagao
de uma trinca, como a auséncia de particulas grosseiras de fase alfa no interior
dos grédos e a menor espessura desta fase nos contornos, possivelmente
contribuiu com a melhora da resisténcia a fadiga.

As micrografias da superficie de fratura tipica resultante do tratamento
BASCA sdo mostradas na Figura 4.10. A imagem de menor aumento (Figura
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4.10(a)) revela uma aparéncia macroscoépica bastante rugosa, com a linha
pontilhada designando a transicdo aproximada entre as regides de propagacao
estavel e instavel da trinca de fadiga, a qual foi definida por meio das
observacdes por MEV em maiores ampliacbes. Os grandes planos que
constituem a superficie, conforme exemplificado na Figura 4.10(b), e que
poderiam induzir a uma impresséo equivocada de fratura intergranular resultam
do tamanho de grao grosseiro.

A andlise metalografica executada na secao longitudinal do corpo de
prova fraturado no ensaio de fadiga mostrada na Figura 4.11 indica claramente
que a propagacgao da trinca ocorreu majoritariamente de forma transgranular.
Ressalta-se que a etapa de corte foi realizada tomando-se cuidado para que
fosse realizado no centro da fratura e que a regido de inicio de trinca
correspondesse a parte esquerda da imagem. E interessante notar na Figura
4.12 a observagdo simultanea da superficie de fratura e da microestrutura
imediatamente abaixo desta regido, o que é possivel através de uma inclinacéo
conveniente de uma das metades da amostra seccionada longitudinalmente. A
seta denota uma regido onde o caminho de crescimento da trinca simbolizado
pela linha pontilhada atingiu o precipitado localizado em um contorno de gréo e

procedeu ao redor do mesmo.
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Figura 4.10 (continua).
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Figura 4.10 Fractografia tipica do BASCA: (a) visao geral, (b) aparéncia rugosa
de propagacéo instavel, (c) regiao de inicio da trinca, (d) estrias de fadiga, (e)-
(f) aspectos da zona de propagacéo instavel (continuacao).
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Figura 4.11 Microestrutura da secao longitudinal da fratura de fadiga com
tratamento BASCA.

{f

f Mag= 5.00 K X 2pn e Detector= SE1 WD= 19 nn
V EHT=20.00 KV =]
’ac Ti 5553 - Basca Photo No.=275
(YN

Figura 4.12 Transicao fratura-microestrutura a partir do tratamento BASCA.

Retornando a analise da superficie de fratura do BASCA, a nucleacédo
subsuperficial da trinca de fadiga é indicada por uma seta na micrografia de
menor aumento (Figura 4.10(a)). Quando esta regido é amplificada, observa-se
um sitio de inicio de trinca extenso e brilhante com um aspecto facetado
(Figura 4.10(c)). A andlise de EDS realizada nesta regido e mostrada na Figura
4.13 mostra um teor mais pronunciado de Al, o que, em adicdo a extensdo do
plano facetado, sugere que a nucleacdo da trinca ocorreu pela clivagem de
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uma particula de fase alfa no contorno de gréo ao invés de uma lamela de fase
alfa primaria no interior de um grédo. Destaca-se que, dos quatro corpos de
prova fraturados da Figura 4.9, somente um testado a 700 MPa apresentou

inicio de trinca na superficie.

100pm ! BASCA CP9 Inicio - Linescan

Figura 4.13 Linha de EDS do teor de Al no sitio de inicio da trinca de fadiga.

Uma vez nucleada, a trinca de fadiga se propaga radialmente a partir
do ponto de inicio, de modo que aspectos convencionais de crescimento ciclico
da trinca, tais como padrdes de rios (river patterns) e estrias mostradas na
Figura 4.10(d), aparecem gradualmente e tornam-se o principal mecanismo de
propagacdo em um plano de fratura macroscopico aproximadamente
perpendicular ao eixo de carregamento. Estas caracteristicas, no entanto,
concentram-se em uma regido eliptica pequena na proximidade do ponto de
nucleacdo e, portanto, a zona de propagacao estavel da trinca de fadiga
restringe-se a uma pequena area da fratura total.

Os aspectos da zona de propagacdo instavel como um todo séo
representados pelas micrografias da Figura 4.10(e) e Figura 4.10(f). A matriz
exibe um modo de fratura de quasi-clivagem das agulhas de fase alfa com a
presenca de alvéolos em provaveis regibes de fase beta, confirmando a
propagacédo transgranular da trinca. A camada de fase alfa em contornos de

grao, embora tenha favorecido o processo de nucleagcdo da trinca, né&o
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correspondeu ao caminho de menor energia para a propagacao da trinca. Em
algumas éreas, degraus constituidos exclusivamente por alvéolos limitando os
planos de quasi-clivagem das agulhas de fase alfa sugerem a ocorréncia de
crescimento ductil de trinca, possivelmente no filme continuo de fase beta.

No caso do tratamento de duplo envelhecimento, as micrografias da
superficie de fratura tipica sdo mostradas na Figura 4.14. O sitio de nucleacao
de trincas nédo foi possivel de ser identificado, porém espera-se que esteja na
proximidade da seta na imagem de menor aumento (Figura 4.14(a)) em funcao
da posicdo dos shear lips. Como a microestrutura neste caso apresentou uma
precipitagdo intragranular mais homogénea e filmes mais finos de fase alfa nos
contornos, a superficie mostra-se como a regido preferencial de inicio de trinca,
embora ndo se tenham encontradas estrias de fadiga e consequentemente a

zona de propagacao estavel.
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Figura 4.14 (continua).
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Figura 4.14 Fractografia tipica do duplo envelhecimento: (a) visédo geral, (b)

aparéncia rugosa de propagacao instavel, (c)-(d) aspectos da zona de

propagacao instavel (continuacao).
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E interessante notar que a aparéncia macroscopica da superficie de
fratura sugere novamente a ocorréncia de fratura intergranular, o que uma vez
mais se deve ao fato de que o0s gréos grosseiros acabam por gerar zonas (ou
planos) de propagacao extensas e aproximadamente planas. No entanto, uma
preponderancia de fratura transgranular é garantida pelas micrografias obtidas
com maiores aumentos. Na Figura 4.14(b), trés aspectos tipicos podem ser
distinguidos, o que justifica a propagacao mista. O aspecto 1 compreende uma
fratura por quasi-clivagem com alvéolos, conforme observado na Figura
4.14(c), a qual foi similarmente obtida na zona de propagacao instavel da trinca
de fadiga na microestrutura BASCA, apesar do diferente tamanho das facetas
de clivagem em razéo do refinamento da estrutura.

O aspecto 2, por sua vez, é constituido por planos mais lisos que
correspondem a regides de fratura intergranular propriamente dita. Tal aspecto,
entretanto, € de ocorréncia esporadica uma vez que a maior parte dos planos
da superficie de fratura € tipicamente composta por gumes de arrancamento
(tear ridges), como destacado na Figura 4.14(d), confirmando a propagacao
transgranular da trinca de fadiga. E possivel dizer que os gumes possuem as
mesmas caracteristicas de quasi-clivagem identificadas no aspecto 1, porém
apresentando diferentes orientacdes espaciais.

A analise metalografica na secéo longitudinal da fratura trazida na
Figura 4.15 comprova a propagacao transgranular da trinca de fadiga. Isto
também pode ser observado na micrografia da Figura 4.16 correspondente a
transicédo entre a superficie de fratura e a microestrutura abaixo da mesma, nao
havendo qualquer evidéncia de propagacao ao longo de contornos. Conforme
indicado por uma seta, nota-se a presenca de um contorno de grao

aproximadamente perpendicular ao caminho da trinca.
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Figura 4.15 Microestrutura da secao longitudinal da fratura de fadiga com

tratamento de duplo envelhecimento.

Mag= 5.00 K X 2pn Detector= SE1  WD= 38 mn
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Figura 4.16 Transicao fratura-microestrutura a partir do tratamento de duplo

envelhecimento.

4.3 Relacao Hidrogénio-Microestrutura

Em vista da sensibilidade mencionada na literatura das propriedades
mecanicas em fadiga de ligas de Ti com o H, os teores deste elemento para
todas as condicdes de processamento e apos tratamentos térmicos foram
determinados e estdo resumidos na Tabela 4.3. O acréscimo de H durante o
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processo de forjamento foi bastante significativo, o que é esperado uma vez
gue o processo foi realizado em temperatura elevada e sem controle da
atmosfera. Quando o material € submetido aos tratamentos térmicos em
pequenas ampolas de quartzo com fechamento a vacuo, a diferenca na
pressdo parcial de H forca a saida deste elemento do material até se atingir
uma situacao de equilibrio. Este fendmeno é ainda mais pronunciado pelo fato
de ambos os tratamentos possuirem uma etapa de recozimento a 900°C,
quando a difusividade do H é altissima. Portanto, os teores resultantes dos

tratamentos em ampolas isoladas sédo da ordem de 100 ppm.

Tabela 4.3 Resultados dos teores de H nas condic¢des iniciais e apés

tratamentos em ampolas de quartzo.

Condicdo H (ppm)
Chapa recebida 8013
Barra forjada 135+ 0
AplOs BASCA 99 + 13

Apos duplo envelhecimento 1034

Vérias tentativas foram entdo realizadas com o intuito de reduzir esse
teor. Para isso, a camara de aco inoxidavel mostrada na Figura 3.6 foi de
fundamental importancia por permitir a geragao continua de vacuo durante todo
o ciclo térmico, evitando a saturacdo da atmosfera possivelmente ocorrida nas
pequenas ampolas de quartzo. Como o H possui um efeito beta estabilizador,
podendo causar modificacdes na distribuicdo de fases, a primeira opgao foi
trabalhar com o material tratado por BASCA. A temperatura foi entdo elevada a
500°C, a fim de evitar alteracfes na microestrutura por efeito térmico, variando-
se o0 tempo de permanéncia nesta temperatura (4, 20 e 24 horas), com
posterior resfriamento ao forno. Conforme ilustrado na Figura 4.17, que
apresenta todos os testes executados, ndo houve uma grande variacdo a
500°C. Prosseguiu-se, portanto, aumentando a temperatura de tratamento,
porém mantendo um tempo relativamente baixo para evitar um crescimento

excessivo dos graos, cujos valores também estdo na Figura 4.17.
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Figura 4.17 Dados dos teores de H e tamanho médio de graos resultantes de

diferentes combinacdes de temperatura e tempo em vacuo continuo.

E possivel notar que as tentativas realizadas a 600 e 750°C também
ndo obtiveram sucesso, mantendo o teor de H por volta de 100 ppm. Assim,
optou-se por elevar a temperatura para um valor acima da temperatura beta
transus do material, descaracterizando a microestrutura inicial. Como a etapa
de recozimento dos tratamentos € realizada a 900°C e ja havia permitido
alguma reducdo usando as ampolas de quartzo (135 para ~100 ppm), as
demais tentativas foram conduzidas nessa temperatura.

Para um tempo de permanéncia de 1 hora, o teor foi finalmente
reduzido para cerca de 50 ppm, mantendo-se inclusive o tamanho médio dos
graos. Aumentando-se ainda o tempo para 2 e 4 horas, 0s teores atingiram
niveis de 25 ppm, sem prejuizo ao tamanho de grdo, como indicado pela
sobreposicao das barras de desvio padrdo. Portanto, definiu-se a combinacéo
de 900°C e 2 horas para a etapa de recozimento dos tratamentos térmicos nos
corpos de prova de fadiga, o que ndo difere muito do que foi empregado
anteriormente, com excec¢do da operacdo continua do vacuo que efetivamente
permite a remoc¢éao de H.

Para confirmacdo, as amostras submetidas ao ciclo completo dos

tratamentos BASCA e de duplo envelhecimento em vacuo continuo geraram
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teores de H respectivamente de 25 e 45 ppm. Essa diferenca do segundo
tratamento em relagdo aos testes e também ao BASCA deve-se ao
resfriamento rapido logo apos o tempo de residéncia na temperatura de 900°C.
Nos outros casos, o resfriamento lento apds esta etapa ainda contribui com o
processo de saida de H da estrutura. Com o H sendo retirado quando o
material encontra-se no campo de fase beta, o desenvolvimento das
microestruturas nas etapas subsequentes dos tratamentos se sucede ja com o
teor bem mais baixo. Em razdo do efeito beta estabilizador do elemento, a
caracterizacdo das microestruturas foi novamente realizada para verificar se
houve alguma variacéo significativa na distribuicdo das fases.

A Figura 4.18 apresenta comparagdes das microestruturas resultantes
do tratamento BASCA para os diferentes teores de H. Através de uma analise
gualitativa sugere-se que nao houve grandes variacbes na distribuicdo das
fases dentre os niveis de H. O aumento de 2500 vezes escolhido para a
estimativa da porcentagem de fase alfa permitia representar a microestrutura
como um todo, incluindo a precipitacdo nos contornos de gréo, assim como as
agulhas grosseiras e finas de fase alfa primaria e secundaria respectivamente.
Como visto no grafico da Figura 4.19, as duas ferramentas de tratamento de
imagem forneceram valores similares e, considerando os dados de desvio
padrdo, ndo é possivel atestar diferenca entre os teores de H.

De fato, a microestrutura resultante do material com 25 ppm de H
apresentou as mesmas caracteristicas da estrutura lamelar com um filme
grosseiro de fase alfa nos contornos de gréo. A seta na Figura 4.18(b) mostra
claramente uma regido com a presenca de um filme continuo de fase beta de
modo adjacente a um contorno também continuo de fase alfa. Outras regifes
mantém a caracteristica de segmentacdo ocasionada pelo crescimento da fase
alfa a partir do contorno em direcdo aproximadamente perpendicular ao interior
do grédo. Estas observacdes sugerem que, na faixa de teores em avaliacdo, o H
nao exerce um efeito expressivo sobre o desenvolvimento da microestrutura no

tratamento BASCA que ao menos possa ser diagnosticado por MEV.
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Figura 4.18 Microestrutura apos o tratamento BASCA para os diferentes teores
de H: (a) 100 ppm e (b) 25 ppm.
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Figura 4.19 Teor de fase alfa na microestrutura BASCA para os diferentes

niveis de H.

As micrografias de campo claro das amostras provenientes do
tratamento BASCA para os diferentes teores de H sdao mostradas na Figura
4.20, juntamente com o0s respectivos mapas de fases. Enquanto a condi¢ao de
25 ppm de H apresenta somente as fases alfa e beta do titanio considerando a
resolucdo da técnica, a condicdo de 100 ppm apresenta também o TiH;
(destacado em amarelo no mapa de fases) com estrutura tetragonal de face
centrada. E esperado que as particulas de hidreto formem-se na interface entre
as fases alfa e beta em funcdo da segregacdo do H com a formacéo da fase
alfa. No caso especifico da regido em analise, uma quantidade de 1,9% em
peso de hidreto é identificada.
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Fraction
TiH2-169603 0.019

W 653279-ICSD Ti BCC-W  0.528
168830-ICSD Ti HCP-Mg  0.452

Fraction

TiH2-169603 0.000

W 653279-ICSD Ti BCC-W  0.340
168830-ICSD Ti HCP-Mg  0.660

(c) (d)
Figura 4.20 Micrografias de campo claro e mapa de fases obtidas pelo sistema
ASTAR apos BASCA para os diferentes teores de H: (a)-(b) 100 ppm e (c)-(d)
25 ppm.

Em relacdo ao tratamento de duplo envelhecimento, uma avaliacdo
qualitativa das microestruturas para os diferentes teores de H apresentadas na
Figura 4.21 também sugere pouca variagcdo na estrutura de fase alfa refinada e
nos contornos de grdo. Neste caso, a quantificacdo de fase nao foi possivel,
tendo em vista que o refinamento da estrutura exigiria a aquisicdo de uma

grande quantidade de imagens de alta resolucdo em aumentos elevados
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(provavelmente superiores a 50 mil vezes), de modo a se quantificar com
confiabilidade. Para ambas as microestruturas, esta questao da quantidade de
fase alfa é confirmado pelos resultados de dureza Vickers mostrados na Figura
4.22. Aléem da similaridade entre as médias, a sobreposicdo dos desvios

descarta uma possivel diferenga estatistica entre as mesmas.

(@)

Figura 4.21 Microestrutura apds tratamento de duplo envelhecimento para o0s
diferentes teores de H: (a) 100 ppm e (b) 45 ppm.
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Figura 4.22 Resultados de dureza Vickers para os diferentes tratamentos e
niveis de H.

4.4 Relacao Hidrogénio-Fadiga

O diagrama de fadiga resultante do método staircase para o tratamento
BASCA com 25 ppm de H é comparado na Figura 4.23 ao diagrama obtido com
100 ppm. Pela estatistica de Dixon-Mood, o limite de fadiga para 25 ppm
equivale a 758 MPa, com um desvio padréo de 27 MPa. Tal reduc&o no teor de
H foi suficiente para elevar o limite de fadiga em 15% em relacéo ao calculado
anteriormente (658 + 27 MPa para 100 ppm). Essa melhoria foi inclusive capaz
de superar o limite de fadiga resultante do tratamento de duplo envelhecimento
(708 £ 27 MPa para 100 ppm), que possui uma matriz bem mais resistente
(vide os valores de dureza na Figura 4.22) e, portanto, € capaz de dificultar a
nucleacdo de uma trinca de fadiga em regime de alto ciclo.

Os dados oriundos do método staircase permitiram o levantamento de
curvas S-N, as quais, embora simplificadas, possibilitam a analise comparativa
ao longo da vida em fadiga para os dois teores de H. Estas curvas sao
apresentadas na Figura 4.24. E possivel notar um paralelismo aproximado das
retas de tendéncia, sugerindo que o efeito benéfico resultante do teor reduzido

de H pode ocorrer também para a regido de fadiga de baixo ciclo.
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Figura 4.23 Diagramas de fadiga pelo método staircase do tratamento BASCA
para os diferentes teores de H.
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Figura 4.24 Curvas S-N do tratamento BASCA para os diferentes teores de H.

A Figura 4.25 traz as micrografias da superficie de fratura tipica obtida
com 25 ppm de H apds o tratamento BASCA. Novamente, pela imagem do
aspecto geral da fratura na Figura 4.25(a) e também da regido de propagacao
exemplificada na Figura 4.25(b), um aspecto rugoso que poderia sugerir a
ocorréncia de uma fratura intergranular é evidente. A seta vermelha na Figura

4.25(a) indica a nucleacéo na superficie da trinca de fadiga, que foi nesse caso
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observada com maior frequéncia nos corpos de prova fraturados. O Unico
corpo de prova que apresentou nucleacdo subsuperficial foi o fraturado em 750
MPa, conforme mostrado na Figura 4.25(c), em que se observa um aspecto
facetado extenso oriundo da clivagem da fase alfa. Ha, portanto, um indicio de
efeito do H sobre a etapa de nucleacéo.

A regido de propagacdo estavel da trinca de fadiga na Figura 4.25(d)
exibe aspectos convencionais de estrias e padrbes de rios (river patterns),
concentrando-se em uma area eliptica pequena na proximidade ao ponto de
nucleacdo. Por sua vez, assim como observado para 100 ppm de H (Figura
4.10), a zona de propagacdo instavel apresenta o mecanismo de quasi-
clivagem das agulhas de fase alfa e alvéolos em regides de fase beta na
vizinhanca destas agulhas e também em filmes continuos préximos a
contornos de gréo. No entanto, hd uma forte predominancia de alvéolos rasos
de baixa ductilidade, com uma menor frequéncia de ocorréncia de facetas de
quasi-clivagem. Isso indica a ocorréncia de mecanismos de propagagdo mais
ducteis para o material com menor teor de H.

Uma vez que as superficies de fratura provenientes do tratamento
BASCA para os dois teores de H permitiram estimar o comprimento da regiao
estavel da trinca de fadiga, realizou-se o calculo com base na FFS-1 da
tenacidade a fratura do material nesta condicdo. A Tabela 4.4 e a Tabela 4.5
trazem estes resultados respectivamente para 100 e 25 ppm de H, juntamente
com os dados utilizados para o calculo em cada corpo de prova. Ressalta-se
gue outros corpos de prova testados em niveis de tensdo que nao entraram no
diagrama do staircase foram aqui considerados. Para uma melhor precisdo, os
valores de a foram medidos diretamente no MEV. O grafico da Figura 4.26

ilustra os resultados encontrados para as duas condigdes.
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Figura 4.25 (continua).
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Figura 4.25 Fractografia tipica do BASCA com 25 ppm de H: (a) visdo geral, (b)

aparéncia rugosa de propagacao instavel, (c) regido de inicio da trinca, (d)
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estrias de fadiga, (e)-(f) aspectos da zona de propagacéao instavel

(continuacéo).

Tabela 4.4 Parametros de calculo e resultados de tenacidade a fratura para a

microestrutura BASCA com 100 ppm de H.

KBSCC KBSCS

on (MPa) R, (MM) & (mm) (MPa.m™) (MPa.m™)

800 1,23 0,636 31,82 45,44
700 1,22 0,674 29,69 42,21
700 1,22 0,743 33,11 46,55
700 1,20 0,679 30,3 42,95
650 1,22 0,925 40,96 55,97

Média 33,18 46,62

Tabela 4.5 Parametros de calculo e resultados de tenacidade a fratura para a

microestrutura BASCA com 25 ppm de H.

KBSCC KBSCS

on (MP2) R, (mm) —a (mm) (MPa.m™) (MPa.m™)

800 1,18 0,971 56,53 76,49
800 1,13 0,881 50,58 68,67
750 1,16 1,080 65,35 89,70
700 1,16 0,938 47,46 64,26

Média 54,98 74,78
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Figura 4.26 Resultados de tenacidade a fratura da microestrutura BASCA para
os diferentes niveis de H.

Na realidade, a zona estavel de propagacao da trinca de fadiga possui
uma geometria intermediaria a uma semicircular e a uma com frente plana,
sendo entdo coerente adotar a média dos valores de KBCSS e KBSCS para a
tenacidade a fratura do material: 40 + 9 MPa.m” para 100 ppm de H e 65 * 14
MPa.m” para 25 ppm de H. Existe, portanto, uma diferenca estatisticamente
significativa na tenacidade a fratura do material com microestrutura BASCA em
favor do teor mais baixo de H. Este resultado corrobora com a diferenca obtida
a partir dos ensaios de fadiga e sugere novamente que a diferenca estudada
no teor de H influencia o comportamento mecéanico do material na condicéo de
tratamento BASCA. A maior tenacidade para 25 ppm de H se reflete nos
aspectos de maior quantidade de mecanismos ducteis (alvéolos) observados
na superficie de fratura.

Em relacdo ao tratamento de duplo envelhecimento, os diagramas de
fadiga resultantes do método staircase para os teores de 100 e 45 ppm de H
sdo comparados na Figura 4.27. O limite de fadiga calculado pela estatistica de
Dixon-Mood para o menor teor de H equivale a 692 MPa, com um desvio
padrdo de 27 MPa. O valor apresentado anteriormente para a condicdo com
100 ppm de H é de 708 + 27 MPa. Isso significa que a reducéo para 45 ppm

nao promoveu qualquer mudanca estatisticamente significativa para melhor ou
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para pior do desempenho em fadiga. Tal fato pode ser visualmente constatado

pela sobreposicdo das curvas S-N trazidas na Figura 4.28.
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Figura 4.27 Diagramas de fadiga pelo método staircase do tratamento de duplo
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Figura 4.28 Curvas S-N do tratamento de duplo envelhecimento para os

diferentes teores de H.

A Figura 4.29 mostra as micrografias da superficie de fratura tipica

obtida com 45 ppm de H apés o tratamento de duplo envelhecimento. As
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caracteristicas sdo as mesmas daquelas observadas para o teor de 100 ppm
de H, incluindo uma aparéncia intergranular muito evidente, porém com indicios
claros de propagacéo transgranular, como é o caso da presenca de pequenas
facetas de clivagem, alvéolos e gumes de arrancamento (tear ridges). Embora
a reducao do teor de H tenha sido menor em relacédo ao tratamento BASCA, é
possivel dizer que, em funcao da grande dureza e fragilidade da microestrutura
resultante do duplo envelhecimento, a sensibilidade a presenca do H em teores
proximos aos estudados nao é relevante.

Neste caso, em um unico corpo de prova foi possivel distinguir a zona
estavel de propagacdo, embora ndo tenham sido identificadas estrias na
resolucdo permitida por MEV. Esta zona de propagacao, que é vista na parte
inferior da micrografia da Figura 4.29(a), possui um comprimento a de

aproximadamente 0,180 mm. Considerando os valores de o, e R,

respectivamente iguais a 750 MPa e 1,12 mm, calcularam-se 0s seguintes
valores de tenacidade a fratura: 12,27 MPa.m” para o KBSCC e 16,37 MPa.m"
para o KBSCS, fornecendo um valor médio de 14,32 MPa.m”. Este valor é
consideravelmente inferior aos levantados anteriormente para o tratamento

BASCA, mesmo quando se considera o teor de H mais elevado.

)

det |mode | mag O WD ’f. s 11 111 Kl
2000 kV|LFD | SE 80x 111.9mm ‘1' CP1 - Modificado continuo

Figura 4.29 (continua).
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(b)

Figura 4.29 Fractografia tipica do duplo envelhecimento com 45 ppm de H: (a)
viséo geral, (b) aparéncia rugosa de propagacéao instavel, (c)-(d) aspectos da
zona de propagacao instavel (continuagao).
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5 DISCUSSOES

Durante o tratamento BASCA, as agulhas de fase alfa priméaria que se
formam no interior dos grdos mostraram um papel importante tendo em vista
gue podem atingir espessuras bastante grosseiras, podendo inclusive induzir a
nucleacédo de uma trinca de fadiga por clivagem. A precipitacdo destas agulhas
mostrou uma distribuicdo aleatéria, podendo ser atribuida a segregacao de
elementos alfa estabilizadores. Shi et al. [74] discutem que esta segregacéo
resulta de um processo de difusdo ndo-homogéneo que ocorre durante o
processamento mecanico a quente e o tratamento térmico do material,
favorecendo a precipitacdo e a estabilizacdo da fase alfa. Uma vez que a
segregacao composicional € um evento aleatorio, a distribuicdo da fase alfa no
interior dos graos segue esta aleatoriedade.

Assim como estas particulas no interior da matriz beta, os contornos de
grdo também apresentaram um filme grosseiro de fase alfa que se forma na
etapa de resfriamento a partir do campo de fase beta. A precipitacdo em
contornos de grao é intuitivamente preferencial em razao da menor energia de
ativacdo necesséria para tal. Mostrou-se, no entanto, uma competicdo entre
regides com um filme continuo e outras bastante segmentadas. O crescimento
de particulas em direcdo ao interior dos gréos a partir da fase nos contornos
em ligas de Ti resfriadas de altas temperaturas foi estudado por Sun et al. [89].
Este fendbmeno é atribuido a instabilidades na interface durante o crescimento
da fase alfa nos contornos e a consequente formacéao de protuberancias, que
devem atingir um valor critico para que o desenvolvimento ocorra.

O fato de haver regides seletivas para o crescimento de agulhas a
partir da fase alfa precipitada nos contornos deve estar relacionado a
orientacdo cristalografica na vizinhanga. Ghosh et al. [72] menciona que a
continuidade do filme de fase alfa nos contornos € uma funcdo complexa da
desorientacdo entre os grdos adjacentes de fase beta e da orientacdo dos
contornos propriamente ditos, algo extremamente dificil de ser controlado por
meio de processamento. Para as microestruturas em estudo, € fato que a

segmentacdo pode ter interferido no caminho de crescimento da trinca de
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fadiga e evitado a propagacao ao longo dos contornos. Conforme sugerido por
Litjering e Williams [2], uma morfologia parcialmente descontinua deve reduzir
a distancia de deslizamento (slip length) e prevenir a deformacao plastica
preferencial.

Em contornos nos quais a precipitacdo da fase alfa procedeu como um
filme continuo perfeito, a presenca de um filme também continuo de fase beta
adjacente foi evidenciada. Para a microestrutura BASCA, a superficie de fratura
mostrou regifes sobressalentes plenamente constituidas por alvéolos, como
uma fronteira de areas de clivagem das agulhas de fase alfa. Isto sugeriu a
propagacéo da trinca no filme ddctil de fase beta, envolvendo a fase alfa dos
contornos adjacentes. De fato, a presenca de microcavidades na vizinhanca de
contornos fragilizados pela precipitacéo intragranular foi tratado por Osovski et
al. [90] como um problema que reduz o desempenho em termos de propagacao
de trinca em ligas de Ti metaestaveis. Uma vez que regides segmentadas
foram obtidas neste trabalho, este problema pode ter sido minimizado, embora
nao seja menos critico do que uma fase fragil grosseira nos contornos.

Em face dos problemas que sao tipicamente oriundos da precipitacéo
de particulas grosseiras tanto nos contornos quanto no interior dos gréos, o
tratamento de duplo envelhecimento foi modelado. E conhecido que a fase
metaestavel dmega atérmica, a qual aparece mediante o resfriamento brusco a
partir do campo beta, atua como uma precursora da fase alfa. Wain et al. [24]
indicam que uma etapa de envelhecimento em temperatura mais baixa apos a
solubilizac&o é capaz de promover o refinamento das particulas de fase alfa em
funcao da precipitacéo efetiva da fase 6mega precursora. A auséncia, portanto,
de precipitados grosseiros dificultou a nucleacéo da trinca de fadiga, ocorrendo
sempre na superficie. Segundo Lutjering e Williams [2], particulas grosseiras de
fase alfa apresentam uma deformacdo plastica preferencial analoga a um
empilhamento de discordancias em um ponto triplo de contornos, levando a
concentracdo de tensdo e abertura de uma trinca.

Os limites de fadiga inicialmente encontrados de 658 + 27 MPa para o
BASCA e 708 £ 27 MPa para o duplo envelhecimento foram relacionados as

diferencas de homogeneidade e refinamento da fase alfa. Shi et al. [73] obteve
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para uma microestrutura similar ao BASCA da liga Ti-55511 um limite de fadiga
entre 750 e 875 MPa para 5x10° ciclos, dependendo da morfologia e fracdo em
volume das particulas de fase alfa. A grande diferenca em relacédo ao presente
trabalho foi a reducédo de particulas grosseiras de fase alfa nos contornos, o
que evitou a formacdo de sitios de nucleacdo mais severos do que 0s
precipitados maiores no interior dos gréos. E importante ressaltar que a fadiga
€ uma propriedade de grande variabilidade. Conforme mostrado por Wu et al.
[91] para a tradicional Ti-64, mesmo quando a microestrutura € similar, valores
distintos podem ser levantados em funcdo de outros parametros.

Nesse sentido, observou-se para a microestrutura BASCA uma grande
diferenca no comportamento em fadiga como consequéncia do teor de H. Com
a formacéao da fase alfa, o H é possivelmente segregado a fase beta adjacente,
elevando neste local o teor deste elemento para valores maiores do que o
médio, efeito este pronunciado para a condicdo de 100 ppm. Esta regido,
segundo o mecanismo PLAH, pode sofrer um amaciamento localizado e
facilitar a ocorréncia de trincas, induzindo a clivagem de lamelas de fase alfa ao
redor. Isto pode justificar a predominancia de inicio de trinca subsuperficial para
100 ppm de H, que foi mostrado ocorrer na fase alfa, contra o inicio na
superficie para 25 ppm de H. Como outro possivel mecanismo induzido pelo
teor mais alto de H, verificou-se a precipitacdo de hidretos somente na
condicdo de 100 ppm de H, que deve ocorrer preferencialmente na interface
entre as fases alfa e beta, podendo o hidreto fraturar por clivagem e induzir a
clivagem da fase alfa adjacente. Provavelmente ambos os mecanismos atuam,
sendo dificil avaliar a contribuicdo de cada um.

Tendo em vista os altos valores de dureza, espera-se que a tenacidade
do material seja baixa, afetando a resisténcia a fadiga. Com efeito, o célculo da
tenacidade & fratura para 100 ppm de H (aproximadamente 40 MPa.m™)
revelou um valor baixo quando comparado aos Vvalores tipicamente
encontrados para ligas de Ti (por volta de 100 MPa.m"). O estudo realizado por
Cotton et al. [82] na liga Ti-5553 j& apontava a sensibilidade da microestrutura
BASCA ao teor de H mesmo em niveis consideravelmente baixos. A Figura 5.1

compara os valores encontrados e os da literatura (unidades de ksi.pol™).
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Figura 5.1 Valores de tenacidade a fratura da microestrutura BASCA da liga Ti-
5553 obtidos neste trabalho e da literatura (adaptado de [82]).

E possivel observar, apesar da dispersdo, a tendéncia de melhoria na
tenacidade a fratura para menores teores de H. Os valores calculados neste
trabalho encaixam-se com uma precisdo satisfatéria na faixa de valores
encontrada na literatura para a liga Ti-5553. Para o teor de 25 ppm de H, o
valor médio de 65 MPa.m™ (71 ksi.pol™) representa um acréscimo de mais de
60% em relacdo ao valor médio para 100 ppm de H. Uma vez nucleada a trinca
de fadiga, a maior tenacidade decorrente do menor teor de H resulta em um
maior tamanho da trinca critica. A partir das caracteristicas observadas na zona
de propagacéo instavel do tratamento BASCA para os diferentes teores de H, é
possivel dizer que as diferencas na porcentagem de quasi-clivagem e alvéolos
na propagacdo resultam do mesmo efeito discutido para a nucleacdo. Em
outras palavras, a presenca de hidretos deve provocar uma menor
porcentagem de alvéolos do que o apresentado pela condicdo com 25 ppm,
resultando no aspecto menos facetado da fratura com este menor teor de H,

conforme comparado na Figura 5.2.
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Figura 5.2 Macrografia das superficies de fratura do BASCA para os diferentes
niveis de H: (a) 100 ppm e (b) 25 ppm.

Portanto, ha indicios do efeito do teor reduzido de H tanto na etapa de
nucleagéo da trinca quanto na de propagacédo. Isto explica 0 aumento do limite
de fadiga da mesma microestrutura BASCA para 758 + 27 MPa, que € inclusive
superior ao da matriz refinada oriunda do duplo envelhecimento (708 + 27
MPa), mesmo mantendo-se as caracteristicas microestruturais grosseiras de
fase alfa. Existe, assim, uma competicdo entre os efeitos. Em um primeiro
momento, o refinamento dos precipitados de fase alfa e o consequente
endurecimento da matriz dificulta a nucleacdo de uma trinca de fadiga, o que
levou a nucleacgéo exclusivamente na superficie para a microestrutura de duplo

envelhecimento. No entanto, quando o teor de H é baixo o suficiente pra
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promover uma melhora significativa na tenacidade do material, este efeito se
sobrepde aos anteriores.

A grande fragilidade oriunda do duplo envelhecimento torna esta
microestrutura muito pouco sensivel ao teor de H. Apds 0 processo de
nucleacao, que corresponde ao maior percentual da vida em fadiga, a trinca se
propaga catastroficamente em razdo da baixissima tenacidade e da auséncia
de um caminho de propagacdo tortuoso. Isto pode estar relacionado a
ocorréncia de precipitacdo ordenada das particulas refinadas de fase alfa,
similar a formacdo de um dominio de antifase, que possui pouca eficiéncia
frente ao processo de movimento de discordancias. Como consequéncia, €
importante ressaltar a dificuldade em se aplicar este tratamento em um projeto
somente em funcdo do maior limite de fadiga, tendo em vista a sensibilidade a
presenca de uma trinca, levando a fratura com pouca ou nenhuma propagacao

estavel mesmo para teores reduzidos de H.



91

6 CONCLUSOES

Os principais resultados obtidos neste estudo com a liga Ti-5553

podem ser concluidos como se segue:

O tratamento BASCA forneceu uma microestrutura constituida por
grandes lamelas de fase alfa primaria e uma estrutura de finas agulhas
de fase alfa secundaria, ao passo que o tratamento de duplo
envelhecimento gerou uma distribuicAo homogénea de particulas
globulares e bastante finas de fase alfa. Em ambos os casos, observou-
se a existéncia simultdnea de precipitados continuos e precipitados
segmentados de fase alfa nos contornos de grao, além de um filme fino

de fase beta adjacente a precipitacao continua.

A espessura média da fase alfa nos contornos da microestrutura de
duplo envelhecimento foi 90% menor. A predominancia da nucleagéao
subsuperficial na microestrutura BASCA ocorreu uma vez que a grande
espessura da fase alfa nos contornos de grdo tornou-a um sitio
prioritario de inicio de trinca. No caso do duplo envelhecimento, a
auséncia de sitios potenciais de inicio da trinca de fadiga resultou na
nucleacdo superficial, embora a zona de propagacao estavel da trinca

nao tenha sido facilmente identificada.

Para 100 ppm de H, a maior resisténcia da matriz resultante de uma
microestrutura mais fina e homogénea, com a auséncia de particulas
grosseiras de fase alfa que pudessem induzir & nucleagédo de uma trinca,
justificou o maior limite de fadiga oriundo do duplo envelhecimento. A
propagacao da trinca nas duas microestruturas foi preponderantemente
transgranular, e uma mistura de quasi-clivagem e regides alveolares
foram identificadas nas zonas de propagacéo instavel. O aspecto rugoso
e intergranular foi atribuido ao tamanho grosseiro dos gréaos, que

resultou da longa exposicéo no campo de fase beta.
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A diminuicdo do teor de H ndo ocasionou uma mudanca aparente na
guantidade e distribuicdo das fases alfa e beta nos dois tratamentos. No
entanto, no caso do BASCA, a reducdo de 100 para 25 ppm de H
promoveu um acréscimo significativo no limite de fadiga. Isto foi
atribuido a auséncia dos hidretos evidenciados em 100 ppm e a maior
tenacidade do material em 25 ppm, como foi confirmado pelo calculo da
tenacidade a fratura a partir do comprimento da zona estavel de
propagacdo da trinca de fadiga. O inicio de trinca mais frequente na
superficie e a presenca macica de alvéolos rasos na superficie de

fratura em 25 ppm de H corroboram esta afirmacao.

Para a microestrutura de duplo envelhecimento, a grande resisténcia e a
consequente fragilidade da matriz resultaram na baixa sensibilidade ao
teor de H na faixa em estudo. O limite de fadiga intermediario as duas
condi¢des do tratamento BASCA foi atribuido a dificuldade de nucleagéo
de uma trinca. No entanto, o processo de propagacao catastrofico
decorrente da baixa tenacidade a fratura alertou ser improvavel a
utilizacado desta morfologia microestrutural em componentes estruturais,

independentemente do teor de H.
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7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

e Estudar o efeito da orientacdo cristalogréafica principalmente no estagio

de inicio da trinca de fadiga.

e Estudar alteracdes no ciclo térmico com o intuito de reduzir o tamanho

de grao e precipitar a fase alfa com morfologia globular.

e Estudar mecanismos de fadiga resultantes do H utilizando-se técnicas

avancadas de caracterizagao (por exemplo, FIB).
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