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RESUMO

Nas ultimas décadas, o estudo de ligas de titnio do tipo B tem despertado o interesse da
comunidade cientifica na area de biomateriais por apresentarem propriedades superiores se
comparadas com as atuais ligas biomédicas comerciais, uma vez que, estas ultimas
apresentam problemas de compatibilidade tanto mecénica como quimica. Neste sentido, a
determinacdo e otimizacdo das propriedades mecanicas, principalmente através do controle
das fases presentes sdo de grande importancia, em especial objetivando obter o modulo de
elasticidade proximo ao do o0sso humano (10-30 GPa). Assim, neste trabalho foram
determinados, o médulo de elasticidade dindmico (E), sua variagdo relativa () e o atrito

interno (Q~1) em funcéo da temperatura, por meio da técnica de espectroscopia mecanica. A
informacdo proporcionada por estas grandezas, associada a técnicas de caraterizagdo
complementares e a parametros teoricos da literatura, forneceram informagOes relevantes
sobre a estabilidade das fases em algumas ligas de Ti-f dos sistemas Ti-Nb-Zr e Ti-Nb-Fe.
Desta forma, processos de relaxacdo aneléstica complexos foram observados, sendo que,
através de tratamentos ciclicos e de envelhecimento foi possivel dissocia-los em suas
componentes de transformagdes de fase. Nestes espectros foi evidenciada, na faixa de
temperatura entre 300 K e 700 K, a sequéncia de transformagdes f—p+o—p+o+to—p+a e,
uma vez que, estas transformacBes se desenvolvem, de maneira conjunta, estdo presentes
processos de relaxacdo que incluem interagdes dos elementos que contém as ligas com atomos
intersticiais. Em baixa temperatura (130 K a 300 K) foi observado um processo de relaxacéo,
que pode estar relacionado a transformagdes p— (atérmica) e/ou intera¢des H-O, no entanto,
devido ao comportamento do modulo de elasticidade este processo pode estar associado em
parte a transformacdo martensitica reversa p—a”, sendo possivel identificar as temperaturas
M, e Ag. Por outro lado, foi caracterizado um baixo modulo de elasticidade, obtendo-se
valores entre 67 e 54 GPa, que estdo relacionados com a maior estabilidade da fase . Estes
valores sdo adequados quanto a compatibilidade mecénica se comparados com as ligas
comerciais empregadas como biomateriais.

Palavras chave: Ligas de titanio, Transformacgdes de fase, Modulo de elasticidade, Atrito
interno, Relaxacéo anelastica.
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ABSTRACT

In recent decades the study of B-Titanium alloys are attracting the interest to the biomaterials
science community in general, since have improved properties as compared with current
commercial biomedical alloys which present problems of both mechanical and chemical
compatibility. In this sense, the determination and optimization of the mechanical properties,
in particular of the elastic modulus, through of control the phases present that are of great
importance. In this study was determined the dynamic elastic modulus (E), their relative
variation ( %) and internal friction (Q~') as function of temperature by mechanical
spectroscopy technique, being that the information provided by these parameters, associated
with complementary characterization techniques and theoretical parameters of the literature
provided relevant information on the phases stability in some alloys of the Ti-Nb-Zr and Ti-
Nb-systems. Thus, complex anelastic relaxation processes were observed which through
cyclic heat treatment and aging was possible to dissociate into their component of phase
transformations, which highlighted in the temperature range between 300 K and 700 K the
sequence p — B+ w — B+ o+ a— B+ a,and once these transformations are developed, in a
joint manner are also present relaxation processes that include interactions of elements
containing alloys with interstitial atoms. At low temperature (130 K-300 K), a process of
relaxation was observed, which may be related to processes such as B — o (athermic)
transformation and/or H-O interactions,. However by the behavior of the elastic modulus this
process may be linked in part to the reverse martensitic transformation B—a" being possible
to identify M, and A temperatures. In addition was characterized a low modulus of elasticity,
yielding values between 67 and 54 GPa, which are related to the greater stability of the
phase, being these suitable values regarding the mechanical compatibility as compared with
commercial alloys used as biomaterials.

Keywords: Titanium alloys, Phase transformations, Elastic modulus, Internal friction,
Anelastic relaxation.
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1. INTRODUCAO

Na area biomédica ocorrem muitas tentativas de utilizacdo de diferentes tipos de
materiais capazes de restaurar ou substituir estruturas Osseas danificadas, sendo que, 0s
biomateriais metalicos constituem cerca de 70-80% de todos os materiais para implantes e,
portanto representam uma classe muito importante na area de pesquisa dos materiais

biomédicos.

O titdnio e suas ligas se destacam para esse tipo de aplicacdo devido a sua
biocompatibilidade, alta resisténcia a corrosdo e elevada razdo resisténcia/densidade e,
portanto, apresentam propriedades superiores quando comparados com 0s agos inoxidaveis e
ligas de cobalto-cromo (Co-Cr). No entanto, a liga Ti-6Al-4V, amplamente empregada possui
elementos potencialmente toxicos como o vanadio e aluminio, além do elevado modulo de

elasticidade (110 GPa) em relacio ao do 0sso humano (10-30 GPa) **.

Neste sentido, € de notar que uma diferenca muito grande no médulo de elasticidade
pode levar a uma transferéncia ndo homogénea de tensao entre 0 0sso e o implante, fenbmeno
conhecido como “stress shielding”, o qual pode produzir absorcdo do 0sso e, como

consequéncia a perda do implante ou o desenvolvimento de uma nova fratura °.

Desta forma, as ligas de titAnio do tipo B livres de elementos tOXicos e que
apresentem baixo médulo de elasticidade estio sendo estudadas °. Neste tipo de ligas se leva
em conta o controle da microestrutura, 0 mddulo de elasticidade, a adicdo de elementos de

liga e os tratamentos termomecanicos que possam garantir propriedades especificas.

Portanto, é necessario um método apropriado para a determinacdo do mddulo de
elasticidade que possibilite dados mais precisos, neste sentido, a técnica de espectroscopia
mecanica envolvendo métodos ultrassdnicos ou ressonantes sdo cada vez mais aceitos, por
ndo apresentarem interagdo com agentes externos, quando comparada com os tradicionais
ensaios de tragdo. Através desta técnica, é possivel o estudo de processos dindmicos nestas
ligas por meio da obtengéo simultanea da variagéo relativa do médulo de elasticidade (55) e do
atrito interno (Q~1) em fungdo da temperatura em um amplo espectro de frequéncias. Esta
analise é possivel, uma vez que, o atrito interno é uma propriedade fisica muito sensivel a

processos que envolvem absorcdo de energia mecanica pelo rearranjo estrutural,
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transformagdes de fase, interagdes matriz-solutos (intersticial e/ou substitucional), difusdo

dentre outros mecanismos.

As medidas dindmicas oferecem uma valiosa informacdo que pode ser empregada
para planejar tratamentos térmicos otimizados neste tipo de ligas e que possam garantir as
fases e microestruturas desejadas, objetivando a aplicacdo como biomaterial. Aléem do estudo
de novas propriedades tais como efeito memoria de forma ou superelasticiade, também

encontradas nas ligas Ti-p, que podem levar a novas ¢ interessantes aplicagdes.

1.1.  Objetivos

Baseado no interesse cientifico e tecnoldgico existente na pesquisa de ligas de titanio

para aplicagdo biomédica, o objetivo geral deste trabalho é o de:

Caracterizar o médulo de elasticidade a temperatura ambiente, e analisar 0s espectros
de relaxacdo anelastica (AE/E e Q™1 vs. T), obtidos através da técnica de espectroscopia
mecanica, de algumas ligas de Ti, dos sistemas Ti-Nb-Zr e Ti-Nb-Fe, com o proposito de
estabelecer uma relagdo com os processos dindmicos, além de contribuir para a compreenséo

da estabilidade e transformages de fases nestas ligas.

1.2. Estrutura da tese

A fim de conhecer e compreender a estabilidade das fases presentes no titanio e suas
ligas, no capitulo 2 desta tese, serdo descritas as fases estaveis e possiveis fases metaestaveis
que podem estar presentes nestes sistemas. Neste capitulo, sdo comparadas as propriedades
mecénicas de algumas ligas metélicas comercialmente usadas como biomateriais, mostrando
que estudos mais aprofundados devem ser realizados, a fim de se obter uma liga com
biocompatibilidade préxima do ideal. Os métodos tedricos que sdo usados para O
desenvolvimento de ligas de titanio com propriedades melhoradas sdo descritos brevemente.
Neste capitulo também, sera feita uma descrigdo do sistema Ti-Nb, que surge como um dos
sistemas base para o desenho de ligas com potencial aplicagdo biomédica. Finalmente, sera
feita a fundamentacdo teorica relacionada a técnica de espectroscopia mecéanica, bem como

sua aplicagdo a ligas de titanio.

A obtencéo das amostras, seu processamento, bem como a descri¢do das técnicas de

caracterizacao e os equipamentos usados sdo apresentados no capitulo 3.
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A apresentacdo dos resultados e sua respectiva discussdo através da relacdo das
informagdes obtidas pela técnica de espectroscopia mecénica, das técnicas de caracterizacéo
complementares e os resultados da literatura sdo dadas no capitulo 4, sendo que, os resultados

mais relevantes serdo resumidos na se¢do de conclusoes.

Por fim, sdo apresentadas algumas sugestdes para trabalhos futuros nos sistemas de
ligas estudados, a partir das informacdes obtidas neste trabalho, sempre objetivando uma
melhor compreensdo dos processos envolvidos e propriedades mais adequadas destas ligas

para utilizagdo como biomaterial.
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2. FUNDAMENTOS TEORICOS

2.1. Titanio

O titénio (Ti) € um elemento quimico altamente distribuido no universo, tanto que,
tem sido encontrado em poeira interestelar, meteoritos e sobre a superficie da terra. O titanio
foi descoberto em 1791 pelo mineralogista William Justin Gregor, a partir do mineral
conhecido como ilmenita (FeTiO3) e, anos depois, foi novamente encontrado pelo quimico
Heinrich Klaproth, desta vez no mineral rutilo (TiO2), e foi denominado de titanio em 1795.
Seu nome, titanio, é derivado do grego Titd, da mitologia grega, filho mitoldgico do céu
(Uranus) e da terra (Gaia), gigantes considerados personificacdes das forcas da natureza. A
concentracdo de titanio na terra é de ao redor de 0.6% aproximadamente, sendo assim
considerado como o quarto metal estrutural mais abundante depois do aluminio (Al),

magnésio (Mg) e ferro (Fe)’.

O titdnio é um metal de transicéo, pertencente ao Grupo 1V da tabela periddica dos
elementos, possui uma camada d incompleta de elétrons em sua estrutura eletrénica [Ar]
3d%4s?, o que o habilita para formar solucdes sélidas com muitos elementos substitucionais,
com um fator de tamanho de +20%°. Em sua forma fundamental, o titanio apresenta uma
densidade relativamente baixa (4,51 g/cm®) a qual esté entre o ferro (7,87 g/cm?) e o aluminio
(2,70 g/lcm?), isto junto a sua alta resisténcia mecanica e boa resisténcia a corroséo, faz com
que seja de grande interesse na indUstria aeroespacial e esteja sendo o foco de atengdo na area

biomédica, uma vez que, é conhecida sua alta biocompatibilidade’.

Em seu estado puro a temperatura ambiente e pressdo atmosférica, o titanio apresenta
a fase o com uma estrutura hexagonal compacta (HC), a qual é levemente comprimida uma
vez que a razdo axial (c/a=1,59) € menor que o valor ideal 1,63. Em 1155 K uma
transformacéo de fase alotropica induzida por temperatura leva a fase o a se transformar na
fase B que apresenta uma estrutura clbica de corpo centrado (CCC). Esta temperatura de
transformagdo B é conhecida como B-transus®. Tem sido evidenciado que, estruturas menos
empacotadas como a CCC, apresentam maior entropia vibracional por terem ligacOes
atbmicas menos intensas e maior liberdade de movimentacdo de seus atomos quando
comparadas com estruturas empacotadas como a HC. Como consequéncia disto, a energia

livre da rede CCC decresce mais rapido do que a rede HC com o aumento da temperatura,



26

assim, o sistema acabara estabilizando na fase que apresente a menor energia livre sendo,

neste caso, a fase B de estrutura cccr.

Na figura 2.1, sdo apresentadas as estruturas cristalinas das fases o e B do titénio.
Indicando também as dire¢des de empacotamento compacto a;, a,, as, com indices <1120>
bem como, os planos de maior empacotamento, sendo estes o plano basal (0002), um dos
planos prismaticos da familia {1010} e um dos planos piramidais da familia {1011} na fase o
de estrutura HC. Na fase B € indicado também um dos planos de maior empacotamento da

familia {110} e uma das direcdes de empacotamento compacto com indice <111> °.

Figura 2.1. Estrutura cristalina do titanio (a) Cela unitéria da fase a e (b) Cela unitaria da fase
9

B~

Na figura 2.2 sdo apresentadas as relagfes de orientacdo idealizada entre as fases a e
B, mas como os espagamentos das redes ndo correspondem perfeitamente, durante o
aquecimento a transformacdo a—p requer uma deformacéo da rede de ~10% de expanséo ao
longo da direcdo [2110], para tornar-se uma direcéo [100]g ,bem como uma contracdo de

~10% ao longo de [0110],, para se tornar [011]3, além de uma contragdo de 1% em [0001],
para chegar a ser [011]g."
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Figura 2.2. Relacdes de orientacéo idealizada entre as fases o e f do titanio **.

Na tabela 1 sdo apresentadas algumas propriedades fisicas e quimicas do titanio,
sendo estas comparadas com as dos elementos Nb, Zr e Fe os quais séo os elementos que

compdem as ligas a serem estudadas.

Tabela 1- Algumas propriedades fisicas e quimicas dos elementos Ti, Nb, Zr e Fe'#*3,
Elemento Titanio (Ti) Niobio (Nb) Zirconio (Zr) Ferro (Fe)
Numero atémico 22 41 40 26
Massa atémica 47,867 92,906 91,224 55,845
[uma]
Raio atdmico [nm] 0,147 0,146 0,160 0,126
Valencia
Eletronegatividade 1,54 1,6 1,33 1,83
de Pauling
Ponto de fusdo 1670 2477 1854 1538
[°’C]
T<912°C o (CCC)
T<882°C o (HC) T<863°C o (HC)
Estrutura ccc T>912°C y (CFC)
Cristalina T>882°C B (CCC) T>863°C B (CCC)
T>1394°C § (CCC)
Madulo de 110 105 88 211
elasticidade [GPa]
Densidade a 20 °C 4,51 8,58 6,51 7,87
[g/cm’]

Conforme mencionado, o titanio exibe no estado sélido mais de uma estrutura
cristalina, dependendo da temperatura de observagdo. Com o objetivo de melhorar suas
propriedades visando uma aplicagdo especifica, € usual utilizar a adicdo de elementos de liga
ao titanio, o que leva a concepcao das ligas de titdnio. Como o titdnio € um metal de transicéo,

com uma camada d incompleta, ele pode formar solucdo solida com diversos elementos e



28

dessa forma, a temperatura de coexisténcia das fases o e B pode ser modificada a partir da
adicdo de elementos intersticiais e/ou substitucionais. Dessa maneira, uma enorme
diversidade, de microestruturas e propriedades, pode ser obtida nas ligas de titanio como
resultado principalmente da transformacdo alotrépica que esse elemento exibe, assim é obtida

a classificacdo das ligas de titanio.

2.1.1. Efeito dos elementos de liga

E conhecido que, em sélidos cristalinos, os atomos estdo em constante movimento de
um ponto a outro na rede cristalina por difusdo em uma temperatura diferente de zero e,
também oscilam em torno de sua posicéo de equilibrio. Em sistemas multicomponentes, como
sdo as ligas, um sitio da rede é ocupado por atomos de diferentes elementos em diferentes

tempos.

Assim, elementos dos grupos I11-B a VIII-B da tabela periddica que pertencem aos
metais em transigdo tém em comum que seus orbitais d estdo parcialmente ocupados, sendo

estes blindados somente pelos elétrons s da camada mais externa.

As estruturas cristalinas nos metais de transicdo seguem a sequéncia
HC—CCC—HC—CFC como o numero de grupo se incrementa de I1I-B a VIII-B na tabela
periodica. A forte ligacdo dos elétrons d reflete nas altas densidades, energias coesivas e 0

médulo volumétrico dos metais de transicdo, com algumas excegdes™.

Deste modo, os elementos de transicdo podem ser usados como elementos de liga,
uma vez que, o numero de elétrons na camada d pode ser alterado. Teoricamente é conhecido
que elementos com a banda d parcialmente cheia exibem tendéncias a ordenamento,
entretanto, aqueles com a camada d vazia ou completamente cheia tendem a formar clusters

em estado desordenado e separaco de fases em baixa temperatura™.

Neste sentido, a adicdo de elementos de liga afeta diretamente a temperatura de
transformacdo alotropica da fase o para a fase f ° **. Assim, existem elementos que quando
dissolvidos no titanio produzem um aumento nesta temperatura os quais sdo conhecidos como
a-estabilizadores. Geralmente estes, sdo elementos que ndo pertencem ao grupo de metais de
transicdo como o aluminio (Al) ou séo elementos intersticiais como o oxigénio (O), carbono
(C) e nitrogénio (N). J& os elementos de liga que causam um decréscimo da temperatura de
transicdo sdo conhecidos como B-estabilizadores, e geralmente sdo metais de transi¢do ou

metais nobres com a camada d sem preencher ou parcialmente preenchida. No grupo dos
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[-estabilizadores existem elementos que promovem o decréscimo de tal temperatura através
de uma transformacao eutetoide, neste caso é definido como B-estabilizador eutetdide, caso
contrario sera denominado de B-estabilizador isomorfo. Se nenhuma mudanca significativa na
temperatura de transformacéo alotropica é observada, o elemento de liga é descrito como um
elemento neutro, dentre estes se encontram, o zirconio (Zr) e o estanho (Sn). Na figura 2.3, se

descreve esquematicamente os diagramas de fase formados pelos diversos elementos de liga.

Figura 2.3. Efeito dos diferentes elementos de liga sobre os diagramas de fase das ligas de
titanio®.

Quanto & estabilidade das fases, nas ligas de titanio, Collings™ apresentou uma
descricdo qualitativa do efeito estabilizante dos solutos a-estabilizadores ¢ p-estabilizadores
baseado em consideracGes de blindagem eletronica. Segundo o autor, quando um metal X
(soluto) é dissolvido no Ti (solvente), muitos dos elétrons pertencentes a este atomo X
ocupam estados na parte baixa da banda e somente alguns poucos aparecem no nivel de
Fermi. Assim, os elétrons da camada d do solvente tendem a evitar os 4&tomos do soluto
levando a uma diluigdo do Ti na subrede. Como consequéncia é possivel a pré-existéncia de
uma ligagdo direcional Ti-Ti que ajuda a preservar a estrutura HC caracteristica do titanio.
Quanto mais atomos de soluto X sdo adicionados, o campo de Ti como a-estabilizador é
finalmente terminado geralmente pela presenca de uma fase intermetélica a qual é baseada ou

estreitamente relacionada a estrutura HC.

No caso da estabiliza¢do da fase B3, lembrando que a estrutura cristalina dos metais de
transicdo muda de HC para CCC como a razdo elétron-atomo (e/a) se incrementa de 1 a 6,
Collings™ indicou que, é possivel discernir a estabilizacio da fase CCC também no contexto
do modelo de blindagem eletrénica. Neste modelo é estipulado que uma alta concentragdo de
elétrons de conducdo aumenta a blindagem dos ions do nucleo favorecendo uma estrutura
cristalina simétrica como é a estrutura cubica. Assim, um incremento na densidade eletrénica,
com a adicdo de metais de transicdo dos grupos V-B a VIII-B, tendera a simetrizar a

blindagem e por tanto favorecera a estabilidade da estrutura CCC ou fase 3. Neste contexto,
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alguns autores™® *°

tém apontado que a estabiliza¢do da fase B por metais de transiCo € mais
efetiva quanto mais longe estejam estes elementos do titanio na tabela periddica e, para a
retencdo desta fase durante resfriamento rapido a partir do campo P a natureza e concentragao

do B-estabilizador deve ser tal que o valor de e/a seja em torno de 4,2.

Por outro lado, quando o titanio é ligado com metais de transi¢do que apresentem um
nimero de grupo maior na tabela periddica, a estabilidade da fase p é refletida em um
continuo abaixamento da temperatura de transi¢do (B/a+p), assim a tendéncia € que como o
namero do grupo do soluto aumenta, existe uma mudanca nos diagramas de fase de isomorfo

para eutetdide™.

2.1.2. Classificacdo das ligas de titanio

A transformacéo alotrépica do titénio é a base da classificacdo das ligas comerciais,
sendo que, esta classificacdo é efetuada a partir das fases presentes nas ligas, a pressao e
temperatura ambiente. Nas ligas, as regides de uma Unica fase o ou 3 ndo estdo em contato
como ocorre no titanio puro, ao inveés, estas sdo separadas por uma regido de duas fases (o-+f)
a qual incrementa sua largura com o incremento da concentragéo de solutos. Assim, as ligas
de titnio sdo geralmente multicomponentes, contendo estabilizadores o, f ou elementos
neutros, e que apresentam diversas microestruturas e propriedades classificadas como ligas a,
ligas o+p e ligas B. Sendo que, dentro da segunda categoria existem as subclasses quasi-a e
quasi-p, ligas com composi¢des que se encontram perto dos contornos de fase a/o+p e a+p/p,
respectivamente, uma breve descri¢do das propriedades apresentadas por estas ligas sera dada
a sequir % ¢
a) Ligas a e quasi-a: Grupo constituido pelo titdnio comercialmente puro (Ti-cp) e ligas
com a presenca de elementos a-estabilizadores ou neutros. As ligas o apresentam
apenas a fase o na temperatura ambiente, ja as ligas quasi-o apresentam uma pequena
fracdo de fase P. Estas classes de ligas se caracterizam por ndo sofrer alteracdes no
comportamento mecanico através de tratamentos térmicos. Podem ser utilizadas tanto
em altas quanto em baixas temperaturas, devido a grande resisténcia a fluéncia e
auséncia de transi¢do ductil-fragil. Em geral, apresentam boa resisténcia mecéanica,
tenacidade a fratura, alto mddulo de elasticidade e baixa ductilidade. Suas aplicacfes
envolvem principalmente a industria quimica, militar e aerondutica, em razdo de sua

elevada resisténcia a corrosao.
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b) Ligas o+p: Estas ligas apresentam teores balanceados de elementos o ¢ J3
estabilizadores, de modo que a regido de duas fases € estendida para a temperatura
ambiente. As ligas a+p podem conter de 10% a 50% de fase B retida a temperatura
ambiente. Em geral, estas ligas se caracterizam por ter uma ampla variagdo das
propriedades mecanicas, uma vez que, através de tratamentos térmicos e termo-
mecanicos é possivel variar as concentragdes volumétricas das fases o e P, alterando
sua microestrutura. Neste grupo se destaca a liga Ti-6Al-4V que é a mais empregada e
representa mais de 50% do mercado das ligas de titanio.

c) Ligas B: Dentro deste grupo se encontram as ligas quasi-p que possuem elevadas
quantidades de elementos [-estabilizadores com pequenas concentragdes de
a-estabilizadores, assim ndo € possivel reter toda fase p através do resfriamento ao ar.
Ja as ligas B-metaestaveis, sdo constituidas por uma quantidade de elementos
suficientes para aumentar o campo o+p, o que resulta em uma microestrutura
predominantemente [} para taxas de resfriamento rapidas. As ligas B-estaveis possuem
a temperatura de inicio da transformacao alotrdpica abaixo da temperatura ambiente,
assim mesmo com resfriamento lento, é possivel reter o 100% da fase B na
microestrutura. Processos de tratamentos térmicos podem alterar significativamente a
microestrutura e as propriedades destas ligas. Por apresentarem uma estrutura CCC, as
ligas B realizam uma transi¢do ddctil para fragil em baixas temperaturas, restringindo
suas aplicacGes em temperaturas criogénicas. Além disso, possuem baixa resisténcia a
fluéncia, que impede sua utilizacdo em temperaturas elevadas. As ligas do tipo B tém
encontrado atualmente aplicagbes principalmente como préteses e implantes
ortopédicos, em virtude de seu menor médulo comparado as ligas o, além de sua

excelente resisténcia a corroséo e biocompatibilidade.

2.2.  Fases fora do equilibrio nas ligas de titanio

Como mencionado anteriormente o titdnio e suas ligas apresentam as fases de
equilibrio a ¢ B sendo que os campos de fase sdo delineados nos diagramas de equilibrio
como mostrado na sec¢do anterior (figura 2.3). No entanto, fases metaestaveis ou fora do

equilibrio, sdo de grande importancia em muitos sistemas de ligas, incluido as ligas de titanio.

As fases de equilibrio geralmente sdo formadas quando um tempo suficientemente

longo € necessario para que uma transformacdo de fase atinja as condi¢fes de estado
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estacionério definidas pelo diagrama de fase. Assim, as fases de equilibrio s&o apresentadas
sobre determinadas condicOes de pressdo e temperatura, tal que, seja garantida a menor

energia livre de Gibbs (G) do sistema™® **.

Em contraste, as fases de ndo equilibrio, denominadas também de fases metaestaveis,
sdo representadas por um minimo local da energia livre de Gibbs (G), ou podem ser descritas
como estados de equilibrio instaveis “congelados” devido a certas restricGes cinéticas, as

quais pode ser submetido o material, durante seu processamento™.

As fases que apresentam uma maior energia livre de Gibbs (G) se transformam para
a fase estavel, de menor energia, s6 quando se tem o tempo e a energia suficiente para que
esta transformacdo ocorra. Neste sentido, as fases de ndo equilibrio podem ser formadas
durante tratamentos térmicos com resfriamento rapido, deformacdo ou envelhecimento, que
favorecem condicOes termodindmicas instaveis. Em geral, as fases de ndo equilibrio que séo
formadas em ligas de titanio do tipo B sdo as martensitas (o’ e o) e, as fases ® atérmica (®ate)
e isotérmica (wiso). A seguir serdo descritas as condi¢Oes para a formacdo destas fases nas

ligas de titanio.

2.2.1. Fases martensiticas (o’ e a”)

A palavra martensita, em homenagem ao metalurgista Adolf Martens, foi adotada em
primeira instancia para definir a estrutura acicular geralmente encontrada ap6s o rapido

resfriamento do ago carbono.

Do ponto de vista termodinamico, uma caracteristica da transformacgao martensitica €
que a fase produto herda a composicdo da fase inicial (matriz). Assim, em ligas
multicomponentes a forca condutora é dada pela queda na energia quimica livre (F) do
sistema, enquanto a fase inicial (A: Austenita) se transforma no produto (M: Martensita),
retendo a composi¢do quimica inicial. Neste sentido o sistema se comporta como se a

transformag&o ocorresse num sistema de um dnico componente’ %8,

A variagdo AFM~4 = F4 — FM vai ser positiva quando a martensita é mais estavel
que a austenita e negativa no caso contrario. Esta diferenca de energias AFM~4 na
temperatura M, caracteriza a forca quimica condutora critica para o inicio da transformacéo

martensitica. A figura 2.4 apresenta as energias livres FM e F4 das fases martensita e austenita
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7

como funcdo da temperatura. T,, representa explicitamente a temperatura onde AFM~4 =0, é

dizer, onde as duas fases austenita e martensita estio em equilibrio termodinamico®”.

rgia quimica livre F [cal/

S

itura [K]

Figura 2.4. Representacéo esquematica de F™ e F4 em funco da temperatura '

Durante o resfriamento a partir da austenita a temperatura M, conhecida como
temperatura de inicio da transformagdo martensitica, fica abaixo da temperatura de equilibrio
Ty, ja que ndo necessariamente a transformacéo inicia quando a martensita € mais estavel que
a austenita, portanto, um superesfriamento (T, — M) é necessario. Analogamente durante a
transformagdo reversa, para o inicio da transformacdo austenita na temperatura A; €
necessario também um superaquecimento, como mostrado na figura 2.4. A natureza do
superesfriamento surge da necessidade de superar alguns fatores ndo quimicos ou forcas
restritivas, as quais se opdem & forca quimica condutora AF~4, quando esta chega a ser
positiva abaixo de T,. Em termos gerais a variacdo de energia durante uma transformacao

martensitica é dada por” *%:

AVVTotal = AFQul’mica + AFNélo quimica (1)

onde AWryq € @ energia total do sistema, AFy,imicq @ contribuicdo da energia quimica,
relacionada com a forca quimica condutora para a transformacao martensitica ocorrer, sendo
parte desta, a variacdo da energia livre das fases envolvidas durante a transformacdo (AF™~4)

e, a tensdo aplicada no caso de uma transformagdo martensitica induzida por tensao.
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AFyz0 quimica Yefere-se a contribuicdo das forcas que se opdem a transformagdo martensitica,

dentre as quais se encontram™*:

a) Energia interfacial entre as fases martensita e austenita;

b) Energia elastica armazenada no arranjo martensita-austenita para acomodar a mudanca
de forma e volume que acompanha a transicao;

c) Energia dissipada em deformacdo plastica tanto da martensita como da fase austenita;

d) Forca condutora requerida para a rapida propagacao da interfase martensita;

Assim, considerando as forgas condutoras e as forcas restritivas, o balanco de

energias que da inicio a transformag&o martensitica pode ser expresso como* *:

VAf + Ajoe = Agy + vAE'€? + E, (2

onde v e Ay representam o0 volume e a area interfacial de uma placa de martensita, Af a
variagdo da energia livre por unidade de volume da martensita, o e € s&o 0s tensores da tenséo
aplicada e a deformac&o associada com a transformacdo, y € a energia interfacial por unidade
de area da placa da martensita, E' 0 modulo de elasticidade da fase austenita, E, termo
associado com a energia dissipada em fluxo pléstico e na concepcdo da velocidade da

interface da martensita e, A;e A, séo fatores geométrico adimensionais.

Nesta relacdo, a energia interfacial y, vai depender estritamente da coeréncia entre a
interface martensita-austenita, uma vez que, a transferéncia de &tomos na interface ocorre
através de movimentos atdbmicos altamente coordenados. As mudangas, na forma e no volume
especifico, associado com a formacédo da placa de martensita resultam numa deformacéo tanto
na placa quanto na matriz, sendo que a distribuigdo desta deformacdo entre as duas fases
depende de seu mddulo de elasticidade. Assim, esta deformacdo desenvolvida é acomodada
pela deformacdo elastica do conjunto o pela combinacdo de fluxo pléstico e deformacéo

elastica®®.

Desta maneira, a forga condutora para a transformagdo martensitica deve superar as
forcgas restritivas para levar ao crescimento do produto da transformacéo e, a diferenca entre
as forcas, condutoras e restritivas, é utilizada para movimentar as discordancias interfaciais e

portanto a frente da transformagdo martensita.

Por outro lado, o equilibrio termoelastico de uma placa de martensita é atingido

quando é assumido um determinado tamanho sobre certas condi¢des de temperatura e tensdo
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aplicada, ou seja, as forcas condutoras (componentes quimicas e mecanicas) balanceiam
exatamente as forcgas restritivas de energias de superficie e de deformacéo elastica. Assim, as
exigéncias para atingir o equilibrio termoelastico sdo, que o limite de tenséo elastico na fase
austenita e no produto devem ser altos e, que a deformacéo associada com a transformacéo
deve ser pequena. Como a energia de deformacdo se acumula com o crescimento da placa de
martensita, o equilibrio termoelastico é estabelecido quando a placa atinge certo valor critico.
Nesta situacdo, a interface vai reter completamente a coeréncia e é propicio para se
movimentar numa dire¢do, levando ao crescimento ou contragdo da placa dependendo da

magnitude da forca condutora™.

O efeito da tensdo aplicada sobre a transformacgdo martensitica pode ser descrita com
ajuda da figura 2.5.

Figura 2.5. Influéncia da tensdo aplicada sob a transformacéo martensitica %°.

Nesta figura € observado que a martensita pode ser nucleada em temperaturas
maiores do que M, se uma forca condutora adicional (tensdo externa) é fornecida. A tensdo
requerida para a formacgdo da martensita aumenta linearmente com a temperatura de M, para
M, (o), assim, uma vez que, a tensdo aplicada complementa a forca quimica condutora esta
ultima decresce linearmente com o aumento da temperatura, levando assim, a nucleagdo da
martensita assistida por tens&o®.

Para temperaturas maiores que M (o), a for¢a condutora eléstica ndo é adequada

para a nucleacdo da martensita, isto, somado a reducdo da forgca quimica condutora faz com
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que seja necessario aumentar a deformacgdo plastica para produzir uma quantidade de
transformacdo detectavel, assim, a tensdo aumenta acima da tensdo de escoamento da fase
austenita. Desta forma, o fluxo plastico leva a um aumento de discordancias, sendo que,
centros de deformacdo localizados s&o criados e, a nucleacdo da martensita € favorecida

energeticamente nestes lugares onde existe um actimulo de deformacéo ' %.

Nas ligas de titanio, as fases martensiticas podem ser formadas durante o rapido
resfriamento a partir do campo de fase P, tal que se garante que, a transformagdo f—a seja
evitada. Assim, a mesma mudangca estrutural ocorre através de um processo martensitico, com
a obtencdo do superesfriamento requerido na temperatura M, que é ao redor de 50 K menor

que a temperatura de equilibrio T, das fases B-a.

Desta forma abaixo da M, inicia uma transformagdo espontanea por meio de um
processo de cisalhamento da estrutura, na qual a estrutura cristalina final vai depender do
conteudo e natureza dos elementos de liga. Sendo que, sobre resfriamento rapido a partir do
campo P, ligas bindrias do tipo Ti-X, X sendo um elemento a-estabilizador, é obtida uma fase

martensita de estrutura hexagonal denotada como ot

No caso de X representar um elemento B-estabilizador, baixos teores de elementos
betagénicos levam a formacdo da o’ e, para teores maiores € formada uma estrutura
ortorrdmbica denotada como «’’. Esta Gltima pode ser considerada como uma fase hexagonal
distorcida, sendo que a distorcdo ortorrombica é dada pelo alto nivel de saturacdo dos

elementos de liga™.

O arranjo atbmico que leva da fase B para a formagdo das martensitas o’ ¢ a” ¢

apresentado na figura 2.6.
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(@) (b)
Figura 2.6. Correspondéncia atomica das redes cubica de corpo centrado, hexagonal e
ortorrdmbica das fases p com o’ e o em ligas de titnio®" %,

A relacdo de orientacdo entre as fases B e o’ foi encontrada para ser a mesma das
fases B e a:

[0001],/]| [011]5 & <1120 >, || < 111>

No caso das fases p e o, Kim e colaboradores, estabeleceram estas relacdes como
sendo:
[100], || [100]; [010],+ || [011], [001],- || [0T1]

Nas ligas de titdnio, a temperatura de inicio da transformagdo martensitica M,
apresenta uma dependéncia da composicdo e do tipo de elemento de liga. Em ligas
a-estabilizadas Mg aumenta com o conteudo de soluto e pode estar um pouco abaixo do
contorno o+p/a e, em ligas B-estabilizadas, M, decresce com 0 aumento da concentracdo do

. 10
elemento de liga e se encontra no campo a+f~.

Em ligas diluidas, é possivel observar que M, é relativamente alta e, o resfriamento
em agua pode ndo ser suficientemente rapido para suprimir completamente 0 movimento
atdbmico termicamente ativado, o que leva a segregacdo de atomos de soluto antes da

transformacdo e, portanto retenco da fase p*°.

Incrementado o conteudo de soluto, M, decresce e, esta contribui¢do da difusdo pode
ser evitada resultando numa completa transformacdo para a fase martensita. Em vista disto,
Collings™, mostrou que existe uma dependéncia de M, com a taxa de resfriamento, que esté&
relacionada com a cinética de difusdo dos elementos de liga na fase B. Assim, elementos de

transicdo como Co ou Ni apresentam uma difusdo muito mais rapida que elementos como V,
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Nb, Mo, como por exemplo, a razdo de coeficientes de difusdo de Co e Mo é de 200:1 em
ligas Ti-p a 1273 K.

Por outro lado, Dobromyslov?® estabeleceu que existe uma relacéo entre a M, de
ligas binarias de titanio e a posi¢éo do elemento de liga na tabela periddica. Onde o aumento
no namero de grupo leva a um decréscimo da M, no entanto, quando a estrutura do elemento

de liga é CFC a M, aumenta quando o nimero de grupo destes elementos também aumenta.

Num estudo mais recente, 0 mesmo autor®* estabeleceu que a posic&o do elemento de
liga na tabela periodica define a presenca ou auséncia da martensita o” na liga apds o
resfriamento rapido e, determinou a concentracdo minima do elemento de liga para a
formacédo desta. Neste sentido, a concentragdo limite diminui com o aumento do nimero de
grupo, sendo que, para elementos do grupo V esta concentragdo aumenta conforme o periodo
€ maior. As observacgdes feitas por Dobromyslov para a martensita o sdo apresentados na
tabela 2.

Tabela 2. Composicéao (% p.) minima de elemento de liga para a formacéo da fase a”.

NUmero de grupo na tabela periédica

IVA VA VIA VIIA VIIIA 1B
Ti \ Cr Mn Fe Co Ni Cu
9,52
(8,42)
Zr Nb Mo Tc Ru Rh Pd Ag
19,34 7,71-11.34
4,13
(10,50) (3,93)
Hf Ta W Re Os Ir Pt Au
40,01 16,81 10,74
7,50 757
(26,48) (7,95) (<10,07)

() Valores obtidos por Boyer e Collings™

Na figura 2.7, um diagrama esquematico da fase B isomorfa, mostra a faixa de
composicGes onde as fases martensiticas atérmicas o’ e a”, bem como a fase ® que sera

descrita na seguinte se¢do, se formam em um sistema de ligas binarias a base de Ti.
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)eratura

Figura 2.7. Diagrama esquematico da fase p isomorfa para uma liga binéria de titanio™.

O resfriamento a partir do campo B de uma composi¢do x; > x > 0 produzir a
martensita a’(HC), para x, > x > x, favorece a formacdo de o”(ortorrbmbica), sendo assim,
X; define o nivel de saturagdo onde a distor¢do ortorrdmbica inicia. A composi¢do X, onde
intercepta M, e ws indica que, para x < x, a transformagdo martensitica procura se completar
sobre resfriamento antes de atingir a temperatura ws levando a uma transformagéo
completamente martensitica. A diferenca entre M, e My em muitas ligas a base de Ti e Zr esta
na faixa de 25 K, razdo pela qual uma transformacdo martensitica incompleta frequentemente
n&o é observada™*.

O resfriamento de uma composicdo entre x', > x > x, levara a uma estrutura de
placas de martensita com alguma fase p ndo transformada na qual a fase o € finamente
distribuida. Uma composicao x; > x > x', apresentara a matriz § com distribui¢éo de fase ®

atérmica (wae)™.

E quanto & morfologia das fases martensiticas'*?

, quando as condi¢bes sdo
particularmente favoraveis, a transformacgdo austenita-martensita ocorre completamente em

grande escala e com uma alta coeréncia estrutural, resultando assim, na martensita massiva,
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que consiste de grandes regides de 50 a 100 um com finas placas de arranjos paralelos com

espessura entre 0,5e 1 pm.

Quando a quantidade de soluto é aumentada, o tamanho destas regiGes aumenta
enquanto o das placas decresce e sua coeréncia € perdida, o que resulta num arranjo
parcialmente desordenado das placas conhecida como martensita acicular. J& para altas
concentragdes de soluto, a transformacgdo martensitica pode ser incompleta e parte da fase p, a

qual é usualmente presa entre as placas da martensita acicular, pode ser retida.

2.2.2. Fase 6mega (®)

A fase o, que € uma fase de equilibrio para metais do grupo IV sobre altas pressoes,
também é formada em ligas de Ti, Zr e Hf e em outras ligas com estrutura CCC a pressdo

14
|

atmosférica como fase metaestavel™. Tem sido observado que a fase ® pode ocorrer em

sistemas nos quais a fase p foi retida num estado metaestével através do resfriamento rapido°.

Como mencionado anteriormente, se o contetdo de soluto é suficientemente alto a
temperatura de transicdo martensitica aparece abaixo da temperatura ambiente e, a fase p pode
ser completamente retida a temperatura ambiente. Assim, a fase ® pode aparecer geralmente
em duas condic@es: sobre resfriamento rapido a partir do campo de fase B, fase ® atérmica
(mate), OU como um produto termicamente ativado a partir da decomposicdo da fase B, ®
isotérmica ou envelhecida (wis). A faixa de composi¢do na qual esta pode ser encontrada é
caracteristica do sistema de liga que esteja sendo tratado™* %.

Sobre uma faixa limitada de contetdo de soluto perto ao limite para a retencdo da
fase  sobre resfriamento rapido a fase wae € formada. Esta transformacéo é considerada para
ser displaciva, ndo difusional, de primeira ordem, reversivel com uma histerese depreciavel e,

14, 26; 27

ndo pode ser suprimida , mesmo com altas taxas de resfriamento, como mostrado por

Bagariatskiy?® quem usou taxas de resfriamento da ordem de 1,1x10* °C/s.

Para altos conteldos de soluto a fase 6mega é formada por envelhecimento em
temperaturas moderadas ao redor de 673 K (<400 °C) e é denominada wis, ja que, precisa de
ativacdo térmica para seu crescimento. A faixa de temperatura exata de envelhecimento varia
de um sistema para outro e, durante este processo um estado de equilibrio metaestavel (B+w)

pode ser atingido®.
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A fragdo de volume da fase o isotérmica formada na matriz 3 é funcdo do tempo de
reacéo, esta dependéncia surge a partir da difuséo controlada do soluto sendo este dividido em
regides de fase f, ricas e pobres em soluto, sendo que, as regides pobres sdo eventualmente
transformadas para a fase . Depois de prolongados tempos de envelhecimento, entre 723 K e
773 K, é esperada a precipitacdio da fase a, causando a formagdo da fase de

14; 25-27

equilibrio (a+p)

Além disto, a formag&o da fase ® é acompanhada por uma mudanca do pardmetro de
rede da fase P, indicando um enriquecimento do elemento de liga na fase B ou rejeicdo de
soluto, através de um processo difusional da fase o para a fase B. Assim, mesmo em ligas com
alto conteudo do elemento de liga, a composicdo da fase o finalmente se encontra no

intervalo da fase atérmica®.

Na tabela 3 sdo apresentadas as faixas de composic¢do na qual a fase ® aparece sobre
resfriamento rapido, mas, é de notar que estes valores podem variar dependendo da taxa de
resfriamento bem como do nivel de impurezas nas ligas e os valores de composi¢do de

saturacdo da fase o ap6s envelhecimento®.

Tabela 3. Valores composicionais da fase ® em ligas resfridas rdpidamente e apds

envelhecimento?.

Faixa de concentracdo de Composicao de saturacao
) soluto (% p.) para formar a da fase ® (% p.) apés
Liga fase o sobre resf. rapido envelhecimento a 400 °C
Minimo Maximo
Ti-V 14,8 22,0 14,5 +0,3
Ti-Nb 20,9 32,7 16 £2

Ti-Cr 11,8 7,0 +£0,2
Ti- Mo 11,3 18,2 8,3+0,4
Ti- Fe 4,6 11,47 4,9 0,2
Ti- Mn 5,8 +0,2

No esquema do diagrama de fase binario da figura 2.8 é apresentada a faixa de

metaestabilidade da fase .
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Figura 2.8. Esquema do diagrama de fase de ligas binarias de titdnio mostrando os contornos
de fase metaestaveis e as curvas de energia livre das fases a, o e Bl“.

Nesta figura M (o) e M, (o) correspondem as temperaturas de transforma¢éo p—a’
e p—o respectivamente. A composi¢do x; onde M, (a’) e My () se interceptam define o
limite da composi¢do na qual a transformagdo martensitica p—a’ ocorre sobre resfriamento

rapido a partir do campo p.

Para uma liga tendo composic¢do x, > x > x;, em resfriamento répido a partir do
campo P, exibird a formacdo da fase ® atérmica a qual herda a composi¢cdo da matriz 3. Com
o0 envelhecimento esta fase metaestavel sofre uma mudanca composicional, sendo que
particulas de ® com menor quantidade de elemento P estabilizador se formam substituindo as
particulas @ atérmicas. A composicao X, corresponde a composicao limite para a formagéo da
fase ® atérmica, uma composicdo entre x; > x > x, formara a fase ® em tratamento

isotérmico e, além da composicao X; a fase P é retida sobre resfriamento rapido™.

As curvas de energia livre de Gibbs em fungdo da composicdo das fases a, o e B,
mostram a estabilidade destas fases. As tangentes comuns representam o equilibrio, estavel ou
metaestavel, entre as fases a e B e, as fases o e . As letras a e b mostram as composic¢des de
equilibrio das fases a e B e, ¢ e d as composicdes de equilibrio metaestavel o ¢ . Finalmente

e e f correspondem as temperaturas de transformagédo M, (a’) e M ()™ respectivamente.
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Comparando a razdo e/a de ligas binarias Ti-TM (TM = metal de transi¢do) segundo
estudos feitos por Hickman® e Luke e colaboradores®® concluiram a partir de,
(e/ Q) martensita= 415 = 0,03 € (e/a)smega= 413 * 0,03 que, a fase w atérmica ocorre no
limiar da transformacéo martensitica. Por outro lado, Moffat e Larbaleister®, estudaram a
competicdo entre as transformagbes f—a” e p—w em ligas Ti-Nb, encontrando que a
martensita a” se forma em ligas contendo até 25 %at. de Nb com taxa de resfriamento de
300 K/s e, para resfriamentos menores entre 0,3 - 3 K/s, se teve evidencias de precipitacdo da
fase ® em ligas com até 50 %at de Nb. Somente a partir de 60 %at de Nb a fase B foi
completamente retida. Assim, o limite de concentracdo (25 %at de Nb) define o limite onde
M; (o) e Mg (@) se interceptam e, o limite de maior concentracdo (60 %at de Nb)

corresponde ao ponto onde o contorno de fase B+w se aproxima a temperatura ambiente.

Do ponto de vista cristalografico, existiu uma séria controvérsia sobre a estrutura
cristalina da fase o, sendo determinado nos Ultimos anos que a estrutura desta fase pode ser
hexagonal como identificada por Silcock® ou trigonal como mostrado por Bagaryatskiy™®,
isto baseado num modelo de particulas estaticas. A discrepancia entre as fases hexagonal e
trigonal tem sido atribuida ao aumento na concentragdo do soluto B estabilizador, resultando
gue a simetria séxtupla da estrutura HC seja alterada para uma simetria de ordem tripla,

caracteristica da rede trigonal.

A o hexagonal, conhecida como ® ideal, pode ser descrita considerando uma
sequencia (ABAB...) de planos (0001). A cela unitaria com razéo c¢/a~0,612 consta de trés
atomos, um situado no plano A na posi¢do (000) e, dois no plano B em posi¢des
(2/3, 1/3, 1/2) e (1/3, 2/3, 1/2), sendo entdo a relacdo de orientacdo das fases e  dadas
por®*:

[0001], || [111]s e <1120>,, || <011>

No caso da o trigonal, caracteristica de ligas mais concentradas, ¢ similar a
hexagonal, exceto que os dois atomos do plano B se encontram deslocados ligeiramente fora
do plano (0001) alternadamente acima e abaixo na diregdo do eixo c. Assim, as posi¢oes dos
atomos seriam: no plano A em (000) e no plano B em (2/3, 1/3, ¥4+z) e (1/3, 2/3, ¥2-z) sendo
que 0<z<1/6. Desta forma, a hexagonal (ideal) é formada quando z=0, a trigonal para z>0 e é

formada a estrutura CCC quando z=1/6%.
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O arranjo atémico das fases hexagonal e trigonal é apresentado na figura 2.9. Onde

os parametros de rede da estrutura o podem ser descritos em termos do parametro de rede ag

da fase CCC como sendo a,, = V2 ag e c,, =V3/2 ag.

(b)
Figura 2.9. (a) Arranjo estrutural da fase o a partir da fase 3 e (b) Arranjo estrutural da fase ®
mostrando 0s 4tomos nos planos A e B que do origem a estrutura hexagonal e trigonal *°.

Nas figuras 2.10, é apresentado o mecanismo que envolve a formacéo da fase dmega,
0 qual é caracterizado pelo colapso de um par de planos (222)s da estrutura CCC marcados
como (0,1,2,3...) figura 2.10a. Observa-se que quando colapsados os planos 1 e 2, para uma
posicdo intermedia 1.5, deixando o seguinte plano 3 sem alteragdo, a fase o hexagonal é
formada, figura 2.10b. No caso que o colapso seja parcial a fase formada serd a o trigonal

como se mostra na figura 2.10c™.
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[110]5 [101]g [2170]

Fase B (CCC) Fase o (hexagonal)
(a) (b)
(c)

Figura 2.10. (a) Sequéncia de planos atdmicos da (222)g na estrutura CCC. (b). Arranjo dos
planos (0001),, na rede hexagonal da fase ® obtida pelo colapso dos planos intermediarios da
fase p CCC. (c) Diagrama esquematico da formacéo da fase ® hexagonal ¢ trigonal a partir do
colapso dos planos da fase 3 1426

No entanto, o0 modelo de particulas estaticas descrito até agora nao fornece uma
explicacdo para o comportamento reversivel de precipitacdo da fase ® quando submetida a
ciclos térmicos entre a temperatura ambiente e 100 K, como observado por De Fontaine®, o

qual exige mais do que uma interpretacdo cristalografica estatica.

Assim, o efeito da composicdo bem como da temperatura sobre a formagéo da fase @
pode ser descrito pelo modelo do fonon desenvolvido por De Fontaine®® *”. Neste modelo a
rede CCC é vista como um empilhamento perpendicular de planos (111)g na dire¢éo [111]g,
sobre os quais € imposto um fonon de amplitude méaxima 2/3[111]g se propagando na dire¢ao

<111> g, como mostrado na figura 2.11a.
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Fase g CCC Fase o

(b)

Figura 2.11. (a) Representacdo esquematica da transformacdo CCC—o induzida pela
aplicacdo de uma onda longitudinal na rede CCC*". (b) Mecanismos de formag&o da redes -
hexagonal e o-trigonal®.

Segundo isto, para ter a transformagdo P—wm, os planos interceptando a onda na
amplitude zero (0) ou um (1) permanecem sem se movimentar e, os planos interceptando a
onda em 1/3 e 2/3 se dirigem a posicao intermediaria 1/2. O resultado deste deslocamento faz
com que a sequéncia de planos (111)s mude de ABCABC... para AB’AB’ onde o plano A
ndo se movimenta e o plano B’ tem um arranjo trigonal com os &omos vizinhos mais
proximos®’. A figura 2.11b mostra a sequéncia de empilhamento para uma formagdo

incompleta (simetria trigonal) e completa (simetria hexagonal).

Este modelo além de explicar a transformacgdo atérmica da fase ®, o mecanismo
envolvido também possibilita o estudo de estados intermediarios entre a fase [ original e a
fase o ideal completamente transformada. Assim, alguns efeitos da fase ® difusa, observados
por microscopia eletronica de transmissao (MET), causada pela instabilidade do cristal devido
a variagOes de composigdo e temperatura, bem como a reversibilidade podem ser explicados

através da interacdo do fonon descrito.

E quanto ao tamanho das particulas da fase o, este pode variar de <6 nm para as ligas
resfriadas até 300 nm na condigdo envelhecida pouco antes da formacéo da fase a. Por outro
lado, na morfologia da fase ®, tem sido observada uma dependéncia sobre o desarranjo
(misfit) entre os precipitados da fase » e a matriz 3, levando assim a formas cubicas ou

elipséides.
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Neste sentido, Williams e Blackburn® mostraram que a fase ® com morfologia
cUbica se forma em ligas com alto desarranjo como o caso das ligas Ti-V, T-Cr, Ti-Mn e
Ti-Fe do grupo Ti-(3d)MT (titdnio ligado a metais de transicio com o nivel 3d
semipreenchido). Ja a morfologia elipsoidal foi observada em ligas com baixo desarranjo
como as ligas Ti-Nb e Ti-Mo pertencentes ao grupo Ti-(4d)MT (titanio ligado a metais de
transicdo com o nivel 4d semipreenchido). O valor citado como desarranjo critico é 0.5%,
abaixo do qual a morfologia sera elipsoidal e valores maiores de desarranjo levaram a uma
morfologia cubica. A temperatura de estabilidade da fase o esta diretamente relacionada com
0 desarranjo da rede, tanto que, a fase ® em ligas com baixo desarranjo é esperada para ser
estavel em altas temperaturas e, a fase ® em sistemas com alto desarranjo sdo esperadas para

se decompuser para a fase o em temperaturas relativamente baixas.

Do ponto de vista das propriedades mecénicas nas ligas do tipo P, estas sdo
drasticamente afetadas pela formacdo da fase ® observando-se, aumento na tensdo de
escoamento acompanhado com reducdo da ductilidade do material e, aumento do mddulo de
elasticidade. Isto possivelmente é devido & alta tensdo requerida para o cisalhamento das
particulas da fase o na vizinhanga das bandas de escorregamento o qual é necessario para a

passagem das discordancias®®.

2.3. Ligas a base de titanio para aplicacao biomédica

Como exigéncia da engenharia, a selecdo do material para uma aplicacdo especifica é
governada pelo ajuste das propriedades do material com suas solicitagdes num determinado
ambiente de trabalho. Neste contexto, o titanio e suas ligas surgiram como candidatos de
grande interesse na area biomedica por sua boa resisténcia a corroséo, baixa densidade e
excelente compatibilidade quimica e mecanica® * % 4!,

Dando destaque ao mddulo de elasticidade do titnio e suas ligas, observa-se na
tabela 4 que, o modulo de elasticidade das ligas comerciais a base de titanio sdo menores que
0 aco inoxidavel 316L e a liga Co-28Cr-6Mo, e portanto, se aproxima mais ao do 0sso
cortical que esta entre 10 e 30 GPa® * “°. Desta forma, pode ser evitada uma transferéncia ndo
homogénea de tenséo entre 0 0sso e o implante, fendbmeno conhecido como stress shielding,

que pode induzir a reabsorgao do 0sso e levar a uma eventual fratura e perda do implante®.
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Tabela 4. Propriedades mecénicas das ligas metélicas comerciais para aplicacdo biomedica.

LIGA TIPO DE NORMA MODULO DE LIMITE DE
LIGA ASTM ELASTICIDADE RESISTEN~CIA
(GPa) ATRACAO
(MPa)
Aco inoxidavel
316L :
(Fe-18Cr-14Ni- Austenitica ASTM F138 200 465-950
2.5Mo)
Co0-28Cr-6Mo Austenitica ASTM-F75 200-230 600-1795
Ticp (grau 4) o ASTM-67 110 550
Ti-6Al-4V ELI a+B ASTM-F136 110 960-970
Ti-6Al-7Nb at+f ASTM-F1295 114 900-1050
Ti-13Nb-13Zr quasi-p ASTM-F1713 79-84 973-1037
Ti-15Mo B—metaestavel ASTM-F2066 78 874
TMZF B-metaestavel ASTM-F1813 74-85 1060-1100
(Ti-12Mo-6Zr-
2Fe)
0sso Compdsito 10-30

Particularmente a liga Ti-6Al-4V, que foi inicialmente produzida para aplicacdes
aeroespaciais e que faz parte do grupo das ligas do tipo a+p*, é a mais comumente usada em

31; 34

ortopedia, mas ainda apresenta um elevado modulo de elasticidade (110 GPa) e, alguns

estudos tem revelado que o0 V pode chegar a ser toxico no corpo e, 0 Al pode estar relacionado

com desordens neuroldgicas**“.

Assim, a pesquisa por ligas de titanio com baixo modulo de elasticidade e livre de
elementos toxicos ainda esta ativa. Tanto que, outras ligas do tipo o+f livres de V foram
desenvolvidas, destacando-se a Ti-6AI-7Nb*, mas estas ligas, além de apresentar ainda o Al

ndo tem uma compatibilidade mecénica adequada devido seu elevado modulo de elasticidade.

Estes fatos levaram ao estudo de novos tipos de ligas de titanio, as ligas do tipo p.
Recentes pesquisas indicam que esta classe de ligas deverad tornar-se o material metalico
padréo de préteses ortopédicas® “°. J& que, a partir das propriedades mecanicas obtidas, baixo
mddulo de elasticidade, alta tensdo de escoamento, melhor tenacidade a fratura e alto limite
de resisténcia a tragcdo, como no caso das ligas comerciais Ti-12Mo-6Zr-3Fe, Ti-15Mo e as
ligas baseadas no sistema Ti-Nb, é possivel obter uma maior compatibilidade mecéanica em
ligas livres de elementos tdxicos se comparadas com as ligas do tipo at+p e o titdnio

comercialmente puro (Ti cp)*“®.
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2.3.1. Modelos teoricos para o desenvolvimento de ligas de titdnio com baixo
maodulo de elasticidade

Apesar das primeiras composic¢des das ligas serem formuladas através de tentativa e

erro, os resultados experimentais apontam a que os teores de elementos de liga devem ser os

necessarios para garantir uma alta resisténcia mecéanica, associada a um baixo modulo de

elasticidade, estabilizando a fase B através da composicdo ou por tratamentos térmicos. Um

dos indicadores da estabilizacdo da fase 3 é a porcentagem de molibdénio (Mo) equivalente

dado pela relagéo®’:

[Mo].q = [Mo] + ? + % + % + % + 1,25[Cr] + 1,25[Ni] + 1,7[Mn] + 1,7[Co]

+ 2,5[Fe] 3)

onde [X] é a concentracdo do elemento X em porcentagem em peso da liga. Aqui pode ser
observada a eficacia dos elementos de transicdo para a estabilizacdo da fase B, a qual se
incrementa progressivamente na ordem Ta, Nb, W, V, Mo, Cr, Ni, Mn, Co e Fe, sendo este

ultimo o mais forte estabilizador .

Outros estudos baseados no pardmetro eletrdnico razdo elétron-atomo (e/a)™,

4849 & a teoria do orbital molecular®®®!,

célculos de primeiros principios da teoria eletronica
tém sido usados como uma guia para o desenvolvimento de ligas de titanio para aplicaces

biomédicas que apresentem alta resisténcia e baixo mddulo de elasticidade.

Dentre estes modelos, se destaca o desenho de ligas baseado no calculo de orbitais
moleculares de estruturas eletronicas através do método de cluster variacional discreto

2. % @ que tem sido aplicado ao

(DV-Xa) proposto por Morinaga e colaboradores
desenvolvimento de uma variedade de ligas, como por exemplo: superligas a base de Ni e

acos ferriticos de alto Cr™*, ligas de AI*°, Fe®, Nb*’, Mo*’ e Ti*®,

Este modelo foi construido em base da aproximacdo de Hartree-Fock-Slater que
envolve o célculo de orbitais moleculares e interagdes entre sistemas com muitos elétrons,
onde a correlagdo e intercambio entre elétrons é incluida através de um potencial de

correlagdo-intercambio local expressado como™:

e = —3a [%p(r)]_m @
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onde p(r) é a densidade de elétrons na posicdo r. Dependendo da estrutura do cristal uma
apropriada molécula hipotética, denominada de cluster, que representa ao metal é usada no

calculo. Um modelo de cluster CCC como o apresentado pelo Ti é mostrado na figura 2.12.

Figura 2.12. Desenho do cluster utilizado nos calculos para a determinacdo do parametro de
ordem da ligacéo (B,) e o nivel de energia do orbital d (M,) **.

Neste cluster o a&tomo do elemento de liga é localizado no sitio central e, rodeado
pelos primeiros e segundos atomos vizinhos mais proximos do elemento da matriz (Ti).
Assim, dois pardmetros séo obtidos a partir do célculo do cluster e utilizados no desenho de
ligas, estes sdo: o pardmetro de ordem da ligagdo (B,) e o0 nivel de energia do
orbital d (M) >

A ordem de ligacédo (B,) esté relacionada com a populacdo do orbital, que é definida
como o numero de elétrons que ocupam um dado orbital atdbmico. Assim, a sobreposicdo de
elétrons (nuvem de elétrons) entre dois atomos é descrita pela ordem de ligagéo (B,), sendo
este entdo, uma medida da intensidade da ligagdo covalente a qual aumenta com o incremento
de (B,) > %2

O nivel de energia do orbital d (M) esta relacionado com a estrutura de niveis de
energia do metal de transicdo ligado a uma matriz metalica no cluster CCC no caso do titanio.
Uma vez que, os niveis t,, e e, sdo considerados os niveis caracteristicos dos elementos de
liga dada a simetria octaédrica do cluster, (M;) e obtido da média ponderada destes
niveis™" *2,

Assim, (My) esta relacionado com a energia de transferéncia de carga e
eletronegatividade, sendo que, com o acréscimo de (M;) a eletronegatividade tende a
decrescer segundo os valores obtidos do modelo. E é conhecido que, (M;) aumenta com o

incremento do raio atémico do elemento de liga devido a fraca interacdo entre elétrons e
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nucleos quando estes estdo mais distantes. Na figura 2.13 € apresentada uma descricao grafica

dos parametros (B,) e (My).

gdo = f Om Px dv

Figura 2.13. Esquema dos parametros usados na teoria de orbital molecular (a) ordem de
ligagdo (B,) (b) Nivel de energia do orbital d (M )" 2.

De forma geral, estes parametros ddao uma idéia de qudo forte é a interacdo do
elemento da matriz e seus elementos de ligas. Na tabela 5 séo apresentados os valores de (B,)
e (M,) determinados por este método para elementos de liga onde o titanio € o elemento base

da matriz.

Tabela 5. Lista dos valores de (B,) e (M,) para diferentes elementos de liga no Ti-p>°.

3d Bo Md 4d Bo Md 5d Bo Md | Outro Bo Md

Ti | 2,790 | 2447 | Zr [3,086 2934 | Hf |3110|2975| Al 2,426 | 2,200

V 128051872 | Nb |3099]|2424| Ta |3144 | 2531 Si 2,561 | 2,200

Cr | 2779 |1478| Mo |3063|1961| W [3125]2072| Sn 2,283 | 2,100

Mn | 2,723 1194 | Tc |3,026 | 1,294 | Re | 3,061 | 1,490

Fe | 2651 |0969 | Ru |2704 0859 | Os | 2980 | 1,018

Co | 2529 | 0807 | Rh |2736 | 0,561 Ir |3168 | 0,677

Ni | 2412 | 0,724 | Pd | 2,208 | 0,347 | Pt | 2,252 | 0,146

Cu | 2114 | 0567 | Ag [2094 10196 | Au | 1,953 | 0,258

Para uma liga, sdo usados os valores médios de (B,) e (My), 0s quais sdo obtidos

através da média composicional como mostrado nas seguintes relagdes®”:

B, = Z x;(By); My = Z xi(Mg); (5)

l L

x; € a porcentagem atémica de cada elemento i na liga e (B,); e (M,;); Sd0 0s correspondentes
valores para o elemento i listados na tabela 5, sendo que a somatoria é estendida a todos os

elementos da liga.

Na figura 2.14 é apresentado o diagrama B, — M, , onde o perfil do elemento de liga
é representado por um vetor. O conceito de vetor de liga é importante para o desenho de ligas.
Assim, o vetor sai da posi¢éo do Ti puro e finaliza em 10 %mol do elemento para uma liga

binaria. Neste gréfico a dire¢do e magnitude do vetor variam dependendo do elemento de liga.



52

Pode ser observado que os vetores dos elementos B-isomorfos (Nb, Ta) bem como
[B-eutetoides (Cr, Fe) sdo direcionados para acima e do lado esquerdo do gréfico. Para os
a-estabilizadores (Al) sdo direcionados para abaixo e, para os elementos considerados neutros
(Zr, Hf) a direcdo é completamente diferente, sendo esta acima e na direita do diagrama,
assim é possivel diferenciar as regides das fases a, p e a+p, sendo que a regido de estabilidade

da fase B se encontra em altos valores de B, e baixos de M.

Figura 2.14. Vetores de liga do Ti representados como funcdo da ordem de ligagéo B, e nivel
de energia do orbital d M, *.

Assim, um primeiro desenho do mapa de estabilidade B, — M, para ligas de titanio
foi proposto por Morinaga e colaboradores®, mas apresentava s6 valores de B, menores do
2,84. Mais recentemente, Abdel-Hady e colaboradores® apresentaram uma versdo estendida

do mapa. Na figura 2.15 é apresentado o diagrama B, — M, estendido.
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Figura 2.15. Diagrama B, — M, estendido mostrando a localizacdo de diferentes ligas de
titanio™.

De forma geral, 0 mapa de estabilidade mostra as regides onde as fases a, p e o
campo de duas fases o+p estdo presentes. Além disto, € claro que a estabilidade da fase 3 é
maior quando B, adquire altos valores e M, exibe um valor reduzido, como mencionado
anteriormente. No diagrama sdo previstas também as regides onde as estruturas martensiticas
séo formadas, indicando os contornos de inicio M e final M, da transformagédo martensitica a

temperatura ambiente.

Outro contorno de interesse para o desenvolvimento de ligas de titanio do tipo B é o
contorno B/B+m, uma vez que como mencionado, a precipita¢do da fase o afeta drasticamente
as propriedades mecanicas. Também é possivel observar uma subdivisdo na regido da fase f

que caracteriza os mecanismos de deformagé&o por escorregamento ou maclagem.

Na figura 2.15, a linha seguida de setas indica a direcdo de decréscimo do modulo de
elasticidade, o qual é obtido para altos valores de B, e M, >°. Assim, a partir do diagrama é
possivel observar que as ligas binarias contendo Nb e Ta séo as que apresentam tendéncia a
diminuir o modulo de elasticidade pelo aumento de suas porcentagens nas ligas, o qual é
devido ao fato destes elementos apresentarem os maiores valores de B,, sendo 3,099 para o
Nb e 3,144 para o Ta.
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A seguir serdo descritas algumas caracteristicas importantes das ligas do sistema
Ti-Nb, uma vez que os sistemas estudados durante esta pesquisa apresentam como liga base o
sistema Ti-Nb.

2.3.2. Ligas do sistema Ti-Nb

Ligas do sistema Ti-Nb tém sido extensivamente estudadas uma vez que, as fases de
equilibrio e ndo-equilibrio dependem da composicdo, processamento e tratamentos térmicos.
Neste sentido, existe uma grande expectativa para serem aplicadas na area biomédica devido a
sua biocompatibilidade, baixo modulo de elasticidade, aléem de apresentar propriedades
interessantes como efeito memaria de forma e comportamento super-elastico, sendo estes
ultimos decorrentes da transformacdo martensitica termo-elastica entre a fase p (CCC) e a

martensita o’ (ortorrdmbica).

E conhecido que o elemento Nb, pertence a grupo IV dos metais de transicdo na
tabela periddica é considerado um eficiente elemento estabilizador da fase B quando ligado ao
titdnio, além disto, por ter o raio atdmico préximo ao do titanio tem sido avaliado que 0s
atomos de Nb ocupam exclusivamente os sitios do Ti resultando num endurecimento por

solucdo solida. Na figura 2.16 é apresentado o diagrama de fase do sistema Ti-Nb.

Figura 2.16. Diagrama de fase do sistema Ti-Nb®".
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Neste diagrama pode se observar a fase estavel (B-Ti,Nb) em solucdo sélida, sendo
que o Nb é completamente solGvel por volta de 882 °C e, a fase a-Ti em solugdo sélida em
baixas temperaturas, onde a solubilidade do Nb é restrita. No entanto, durante o
processamento de ligas Ti-Nb quando aplicados resfriamentos rapidos no sistema podem ser
geradas fases metaestdveis como o’, o” e . Neste diagrama é mostrado 0 contorno

correspondente ao inicio da transformagdo martensitica M.

Assim, é conhecido que em ligas Ti-Nb contendo teores menores do que 15 %p de
Nb a estrutura € composta da fase metaestavel martensitica o’ (HC). Para teores de maiores do
que 15 %p até aproximadamente 25 %p a rede da martensita o’ sofre uma distor¢cdo se
transformando na rede ortorrdmbica da martensita a”. Com teores a partir de 27,5 %p a fase 8
metaestavel comeca a ser retida e, ja para teores maiores a 30 %p de Nb a fase B equiaxial é
quase completamente retida. Pequenas quantidades de fase ® sd0 detectadas em ligas
contendo entre 27,5 e 30%p de Nb%. Resultados similares do contetido de Nb tem sido

observados por Hon e colaboradores®.

Por outro lado, altas taxas de resfriamento levam a formacdo de a” e, para altas
concentracdes de Nb, a temperatura de inicio da transformacdo martensitica, M, pode ser
diminuida a valores abaixo da temperatura ambiente®, mas, pode ser incrementada também
com o aumento de elementos intersticiais na liga. Como mencionado anteriormente, a M
apresenta uma relacdo com a taxa de resfriamento, tanto que, quanto mais altas as taxas maior
é a reducdo da Mg, mas, existe uma taxa limite onde néo é possivel encontrar evidencias da

transformacao martensitica®®.

Para taxas de resfriamento lentas (~3 K/s) é favorecida a precipitacdo da fase ®
levando a um colapso mais completo dos planos {111} e, portanto maiores precipitados ol
Sobre condicdes de envelhecimento Moffat e Larbalestier®™ mostram que existe uma
competicdo entre as fases o ¢  para precipitar a partir da matriz p metaestavel. Para ligas
ricas em titnio, o fator que determina qual fase precipitara sdo as condicbes de
processamento prévias ao envelhecimento. As temperaturas e composicdes nas quais a fase o

isotérmica tem sido observada sdo apresentadas na figura 2.17%°,
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Figura 2.17. Efeito do tratamento de envelhecimeto sobre as fases presentes no sistema
Ti-Nb®.

A partir desta figura pode ser observado que ligas do sistema Ti-Nb envelhecidas até
698 K apresentam precipitacdo da fase o. Ligas envelhecidas acima de 698 K tem presenca
das fases f+a. O envelhecimento entre 630 K ¢ 698 K leva inicialmente a formagdo de uma
estrutura de fases B+w mas, com tempos mais prolongados de envelhecimento pode se
transformar para B+a. Isto acontece uma vez que € conhecido que em sistema Ti-Nb as
particulas da fase o rejeitam o soluto durante o processo de nucleacéo e crescimento e atuam
como substrato na nucleacéo da fase o®> . Assim, uma vez que a microestrutura apresenta
precipitados da fase ® a energia de ativagdo requerida para a nucleacdo decresce facilitando

entdo a aparicdo da fase a.

Neste mesmo sentido Ohmori e colaboradores®” mostram numa liga do sistema
Ti-V-Fe-Al que uma vez a fase @ € completamente precipitada, a fase a homogeneamente
dispersa é produzida durante o tratamento isotérmico em 673 K, sendo que esta fase é

nucleada nas interfaces /P e cresce consumindo as particulas da fase .
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Em relacéo ao médulo de elasticidade, Hong e colaboradores® relacionaram as fases
presentes, o contetdo de Nb e, o modulo de elasticidade em ligas Ti-Nb resfriadas no forno

como se mostra na figura 2.18.
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Figura 2.18. Comportamento do modulo elastico em funcdo do conteudo de Nb em ligas do
sistema Ti-Nb®.

Na figura 2.18, é possivel observar o decréscimo do modulo de elasticidade em
guanto a porcentagem de Nb aumenta entre 14-26 %p o que é atribuivel ao decréscimo da
fase o e por sua vez incremento da propor¢éo da fase . O aumento no mddulo de elasticidade
na faixa entre 26-34 %p de Nb é relacionado a presenca da fase o a qual é conhecida por
contribuir com o endurecimento e perda da ductilidade das ligas de titdnio. Uma vez que a
fase o € suprimida em porcentagens maiores a 34%p de Nb o modulo de elasticidade diminui

como a estrutura chega ser completamente J3.

Uma tendéncia similar na curva do modulo de elasticidade como func¢do do conteudo
de Nb no sistema Ti-Nb para ligas envelhecidas e resfriadas foi observada por Ozaki®® e
colaboradores. Na figura 2.19 sdo apresentados estes dados comparados com 0s obtidos por

Fedotov e Belousov ®°.
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Figura 2.19. Dependenga do médulo de Young com o conteido de Nb em ligas binarias do
sistema Ti-Nb®%.

O decréscimo no modulo em torno de 15%p de Nb se deve ao surgimento das fases
o’ e B em detrimento da fase a. O subsequente acréscimo ao redor de 30%p de Nb resulta da
formacédo da fase metaestavel o. E finalmente o decréscimo para teores maiores € dado pela
dissolucéo da fase ©®.

E de notar, segundo as figuras 2.18 e 2.19, que o menor médulo das ligas de titanio p
é encontrado nas composicdes nas quais, com o aumento do teor de Nb, a fase o é quase
completamente suprimida sobre resfriamento rapido. Assim, a idéia de um terceiro elemento
de liga adicionado ao sistema Ti-Nb para suprimir a formagdo da fase ® surge como uma
opcao para obter ligas com baixo médulo de elasticidade.

A seguir ser feita uma breve descricdo da adicdo dos elementos de liga Zr e Fe. A
énfase nestes elementos se deve ao fato do presente estudo estar relacionado com o estudo da

estabilidade das fases em ligas dos sistemas Ti-Nb-Zr e Ti-Nb-Fe.

Neste sentido, a adi¢do de Zr para o estudo de seu efeito sobre a estabilidade de fases

e propriedades mecanicas do sistema Ti-Nb tem sido o foco de varias pesquisas®® ">,

Abdel-Hady e colaboradores®® no estudo sobre a estabilidade das fases pela adicéo de

Zr no sistema Ti-Nb mostraram que, o zirconio pode atuar como estabilizador da fase  sendo
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que este efeito vai depender da distribuicdo e afinidade do Zr com os elementos presentes
entre as fases do titanio. Assim, para uma liga (a+p) o Zr é considerado como elemento
neutral, j& que, ndo existe uma distribuicdo preferencial dos 4&tomos de Zr entre as fases a e 3,

mesmo apos longos tempos de aquecimento.

No caso do sistema Ti-Nb-Zr, a fase B € enriquecida com o B estabilizador Nb, bem
como de Zr, indicando entdo que atomos de Nb e Zr migram das regides a para regides J,
assim o Zr e Nb séo redistribuidos mais na fase p do que na fase a, atuando como
estabilizadores da fase B do titdnio. Assim neste estudo foi concluido que o Zr pode atuar
como elemento estabilizador da fase B, suprimindo a formagdo da fase ®, bem como das
martensitas o’ e a” e, portanto contribuindo desta forma para um decréscimo do mddulo de

elasticidade.

Por outro lado, a adi¢do de Zr no sistema Ti-Nb tem mostrado também melhoras no
efeito memoria de forma e superelasticidade, uma vez que, é aumentada a deformacéo que é
recuperada durante a transformacdo martensitica induzida por tensdo através de uma

precipitacdo controlada da fase % ™.

E quanto ao Fe, como observado no diagrama da figura 2.14, a partir da relacdo da
porcentagem de Mo equivalente, é considerado um forte elemento estabilizador da fase B e,
alguns estudos tem mostrado uma significante influéncia sobre as propriedades mecanicas das

ligas de titanio”"".

Lee e colaboradores’ mostraram que a adic&o de Fe no sistema Ti-Nb faz com que a
temperatura M, fique abaixo da temperatura ambiente assim que a transformacéo martensitica
é suprimida. E a adicdo de 3%p. Fe na liga Ti-25Nb foi suficiente para reter a fase p sem
presenca da fase o, reduzir o médulo de elasticidade de 77 GPa da liga Ti-25Nb para 70 GPa
na liga Ti-25Nb-3Fe. Uma alta razdo resisténcia a flexdo/mddulo de elasticidade de 24,6
também foi encontrada nesta liga, quando comparada com a razdo para o Ti cp. (9,3),
Ti-25Nb (21,4) e com o da liga Ti-6Al-4V (17,4), o qual indica a efetividade do Fe para obter
baixo mddulo de elasticidade e alta resisténcia mecénica como requerido nos materiais para

aplicagdo como biomateriais.

Como foi mostrado nas secgdes anteriores existe uma forte relagdo
fases/estrutura/propriedades nas ligas a base de titanio. Neste sentido o estudo do

comportamento mecanico, especialmente o0 modulo de elasticidade em fungéo das fases deve
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ser realizado de forma cuidadosa tal que se garantam dados mais precisos e com informagéo

relevante.

Assim, a técnica de espectroscopia mecanica surge como uma ferramenta poderosa
para a caracterizagdo destes materiais. Uma vez que, através da obtencdo simultanea da
variacdo da frequéncia e atrito interno em funcdo da temperatura, num amplo espectro de
frequéncias, podem ser estudados processos dindmicos que envolvem absor¢do de energia
mecénica pelo rearranjo estrutural, como transformacfes de fase, interagdes matriz-soluto
(intersticial e/ou substitucional), difusdo, movimento de discordancias entre outros’® ’°. Além
disto, dados mais precisos na determinacdo do mddulo de elasticidade podem ser obtidos, pela
técnica apresentar uma diminuigdo de interacdo com agentes externos se comparados com 0s

tradicionais testes de tracao.

Na seguinte secdo, serd apresentada a base tedrica da técnica de espectroscopia

mecanica a qual se utilizard para a caracterizacdo das ligas de titanio.

2.4.  Espectroscopia mecanica

Em termos gerais, espectroscopia é a ciéncia na qual se estuda e analisa a energia

absorvida por um objeto fisico submetido a um campo de interagdo ou perturbagéo.

Assim, a espectroscopia mecénica pode ser definida como uma técnica
espectroscopica de absor¢do na qual uma tensdo mecénica oscilante, de frequéncia v, interage
com o sélido e é medida a fracdo de energia que é absorvida pelo sélido™. Esta energia
absorvida, ou atrito interno, é considerada uma resposta mecénica macroscopica, induzida
pelo campo de interagdo externo aplicado, originado a nivel microscépico a partir do

movimento de fonons, elétrons, &tomos, moléculas e demais entidades microscépicas®™.

Pode ser visto que o atrito interno difere do termo “atrito” no sentido tribol6gico
(resisténcia ao movimento de duas superficies solidas uma a respeito da outra), j& que, neste
caso esté relacionado com a dissipacdo de energia que sofre um sélido quando é submetido a

uma tensdo mecénica dependente do tempo.

Ja a relaxacdo anelastica, é considerada como a busca no tempo de um novo estado
de equilibrio das entidades microscdpicas como resposta a uma mudangca numa variavel

externa do sistema, neste caso uma variavel mecanica (tensao ou deformag#o)’.
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Assim, o atrito interno pode ser obtido em funcdo da frequéncia em testes &
temperatura constante ou em funcdo da temperatura em testes a frequéncia constante, sendo
representado na forma de um espectro de perda mecanica ou espectro de relaxacdo anelastica.

Na figura 2.20 se encontra uma descri¢do grafica da defini¢do de espectroscopia mecanica.

Tensao Energia
- -

Aplicada Absorvida

Espectro de Relaxagao
Anelastica

Figura 2.20. Diagrama do conceito de espectroscopia mecanica’®.

Nas subsecdes a seguir, serdo apresentadas algumas descri¢cbes mais detalhadas dos

fundamentos tedricos da espectroscopia mecanica.

2.4.1. Comportamento elastico de um sélido

Em geral um sdélido, sobre a acdo de uma tensdo aplicada (o) e pequenas
deformagdes (&) apresenta um comportamento elastico linear, o qual é descrito pela lei de
Hooke. Sendo que para uma tensdo geral aplicada em alguma direcdo num material
anisotrépico esta pode ser escrita como:

0ij = Mijki€n (6)

&ij = JijkiOi (7

onde o;; e &; sao os tensores de segunda ordem da tensdo e deformacgdo respectivamente e
M;jx; € 0 mddulo elastico de rigidez ou “stiffness™ e J;;x; 0 modulo elastico de flexibilidade

ou ““compliance™.

A relagdo linear entre a tensdo e a deformacgdo é valida s6 para sélidos elasticos
lineares, geralmente para pequenas deformacdes (~0.001). No caso onde a tensdo é orientada
numa direcdo especifica, algumas componentes do tensor deformacdo chegam a ser nulas e a
lei de Hooke pode ser simplificada. Assim, no caso de uma tensdo uniaxial se terd que

o = Me onde M representara 0 médulo de elasticidade ou médulo de Young”™.

As equacles (6) e (7), tem implicitas trés condi¢bes que definem o comportamento

elastico ideal de um sélido’®, estas s3o:
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1. A resposta de deformacdo para cada nivel de tensdo aplicada tem um dnico valor de
equilibrio e vice-versa.
2. O equilibrio é obtido instantaneamente.

3. Arelagdo entre tensdo e deformacéo € linear.

Assim, o comportamento elastico ideal implica que a deformacdo é funcdo de um

unico valor de tensdo e esta € completamente recuperada quando a tenséo é retirada.

2.4.2. Comportamento anelastico de um solido

Como mencionado, 0 comportamento elastico ideal é caracterizado por uma
completa reversibilidade da lei de Hooke quando a tenséo aplicada é pequena, uma vez que, a
deformacdo no material ndo produz mudancas microestruturais apreciaveis a nivel

macroscopico.

Se a segunda condicdo do comportamento ideal do solido ndo é satisfeita, a
deformacdo sofrida pelo material terd& uma dependéncia temporal na resposta, este novo
comportamento adquirido pelo sélido é conhecido como anelasticidade. Graficamente este
fendmeno pode ser descrito, com ajuda da figura 2.21, onde uma tensao (o,) € aplicada no
tempo ¢t = 0 e mantida constante, sendo que, a deformacédo (&) é registrada como fungéo do

tempo’®.

Co

t

t

Figura 2.21. Dependéncia temporal da deformagdo do solido frente a uma tensdo constante
aplicada”.
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Aqui é possivel observar um aumento instantaneo da deformacao desde zero até ¢,; 0
qual é associado com a lei de Hooke assim:

€1 = Ju 0y (8)

onde J, € a compliance ndo relaxada. A deformacdo aneléstica €4, se incrementa com o

tempo desde zero até um valor €55,, assim quando o equilibrio é atingido se tem que:
€= &g +Sg;l-:]ro- (9)

onde J, € a compliance relaxada. Pode ser observado que, na deformacao elastica o equilibrio
é atingido instantaneamente depois de aplicada a tensdo. Enquanto a deformacdo aneléstica
aumenta de zero até um valor de equilibrio apos certo tempo, denominado de tempo de
relaxacdo 7 sendo esta dependéncia temporal devida a processos de relaxacdo de variaveis

internas.

Do ponto de vista termodinamico, se entende por relaxagdo ao auto-ajuste no tempo
de um sistema em busca de um novo estado de equilibrio em resposta a mudanca de alguma
variavel externa, ja que, neste caso a varidvel externa é de origem mecanica o fenémeno é

conhecido como relaxag&o mecanica ou relaxagio anelastica’®.

Portanto, a anelasticidade € uma manifestacdo externa do acoplamento entre tenséo e

deformac&o por meio de variaveis internas do sistema.

2.4.3. Atrito interno

E conhecido que, pela aplicagio de uma tensfo mecanica estatica o material responde
na forma de uma deformagdo estética, sendo esta informacéo (til para comportamentos de
materiais durante longos intervalos de tempo. Mas, como a determinacdo da deformacéo
adicional, 55, € complicada pelo fato de que a deformacéo € baixa e, o tempo de relaxacéo €

curto, costuma-se usar tensoes alternadas.

Assim, sobre o efeito de uma tenséo alternada o material responderé através de uma
deformacéo alternada, que se apresenta defasada da tensdo por um angulo ¢. Esta diferenca
de fase observada entre tensdo-deformacdo pode ser explicada pela transformacéo de energia

vibracional em energia térmica de processos internos (movimento de entidades
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microscopicas). De aqui que, o atrito interno seja considerado uma manifestacdo

macroscépica do comportamento anelastico exibido por sélidos reais’® *°.

Na figura 2.22a se observa o comportamento de um sélido quando € submetido a

uma tensdo mecanica alternada, apresentando a diferenca de fase entre a tensdo e a

deformagéo.
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Figura 2.22. Comportamento do material quando é submetido a uma tensdo mecéanica
alternada mostrando: (a) a defasagem entre a tenséo e a deformagdo e, (b) a energia
dissipada durante um ciclo de carga®.

Durante este processo de carga e descarga da tensdo que sofre o material é observado
um loop de histerese como o do grafico (o vs. ¢) da figura 2.22b. Aqui a area do loop
corresponde a energia dissipada (4 W) pelo material durante um ciclo de carga, e a tangente do
angulo formado por seu eixo, linha (OD), e 0 eixo ¢ representa 0 modulo eléstico dindmico de
rigidez®,

Matematicamente, na presenca de uma tensdo mecanica alternada, a tensdo aplicada

ao material e a deformacéo sofrida por este, podem ser escritas em notacdo complexa como

sendo:

o(t) = o,e™t (10)
e(t) = (g, — igy)e™t (11)

onde g, é a amplitude de tenséo, v a frequéncia angular de vibracéo do sistema e, &; e &, Sao
as componentes da amplitude de deformacdo em fase e defasada 90° da tensdo,

respectivamente.
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Assim, substituindo estas equacgdes na equacao da lei de Hooke para um sélido ideal,
pode se escrever o madulo elastico de rigidez complexo ou “modulus” complexo M*(v) e, o

maddulo eléstico de flexibilidade complexo ou “compliance” complexa J*(v), como:

M= % = M, (v) + M, (v) 2
) = % = () = i/o(v) (a3

as componentes M; e J; representam o “modulus” armazenado e a “compliance”
armazenada, e M, e J, séo conhecidas como “modulus™ de perda e a “compliance” de perda,
respectivamente. Estas quantidades estdo relacionadas com a energia armazenada e dissipada

por ciclo de vibracdo’™ .

Na figura 2.23, é feita uma representacdo vetorial no plano complexo de o e &, onde

se observa que:

M

tan ¢ = %:ﬁj (14)

J (e}
® q) 1 e M v
M Ve

J’ 2

{ o

. e
v ‘€ M,

Figura 2.23. Relacdo de fase entre tenséo, deformacdo e o “modulus” complexo e a
“compliance” complexa’™.

Assim, a energia armazenada (W) e dissipada (AW) em funcéo de suas respectivas

“compliances™ armazenada e de perda, podem ser representadas como’:

2n/w de (15)
AW=§0ds=] o—dt = nJ,0¢
.
wt=mn/2 1 (16)
w= ode = 5]10'02

wt=0
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A partir destas defini¢des obtém-se a fracdo da energia dissipada por ciclo como a

razdo entre estas energias’®:

AW o onl2 = ont 17)
—=2n—=2ntan¢g
w N1
Como consequéncia a tan ¢ corresponde a medida da fracdo de energia perdida por
ciclo de oscilagdo gerado pelo comportamento aneléstico do material, conhecido como atrito

interno (Q~1).
tanp = Q1! (18)

No caso de oscilagdes livres, a dissipacdo de energia dada pela equacdo (15), causa

uma reducdo na amplitude da oscilagdo, entdo, AW representa a redugéo por ciclo da energia
. ~ AW ~ . .
de oscilagéo. Portanto, neste contexto ~, © ¢ sa0 muito pequenos e pode-se dizer que®*:

AW~In<1+AW)—n<Wt> (19)
w Wisr

onde W, e W, s@o as energias de oscilacdo livre em dois momentos separados por um ciclo

T. Das equacdes (15) e (16), tem-se que a energia de oscilacdo é proporcional ao quadrado da

amplitude da tens&o aplicada oy, assim:

AW—In<Wt)—2ln<0t> (20)
w Wesr Ot+T

Este logaritmo natural da razdo de dois valores de amplitude num ciclo é chamado de
decremento logaritmico y da oscilagdo livre e, esta relacionado com o atrito interno, com isso:
1AW
= _——=q071 21
Y= 5w Q (21)
Da equagdo (21) pode-se concluir que a dissipacdo de energia pode ser determinada

pela medida do decremento logaritmico y das oscilacGes livres.

2.4.4. Funcdes resposta para o sélido elastico padrao

Um método alternativo para descrever o comportamento de um sélido anelastico é
realizado através de um modelo mecanico com elementos que caracterizem completamente o

sistema.
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Neste sentido o0 modelo mecénico que melhor descreve o comportamento anelastico
de um so6lido é uma combinagdo dos modelos de Voigt (mola e amortecedor em paralelo) e

Maxwell (mola e amortecedor em serie).

Nas figuras 2.24 e apresentado o modelo mecanico e, o comportamento do sélido
anelastico através da evolucdo da compliance em fungdo do tempo’® ™. Nestas figuras J, e J,,
representam a compliance relaxada e ndo relaxada respectivamente e &J descreve a

compliance de relaxagéo.

dJ

(a) (b)
Figura 2.24. Comportamento do sélido anelastico (a) Modelo mecénico e (b) Evolucdo da
compliance em fungéo do tempo & ™.

No modelo mecénico, a mola como o valor constante de compliance &] =/, —J,

em paralelo com o amortecedor de viscosidade n = 511' s80 essenciais para a recuperagdo da

deformacio anelastica. E conhecido que neste tipo de modelos a combinagio de dois
elementos, 1 e 2, pode ser descrita como € = &; + €, € ¢ = g, = g, para elementos em serie
ou, € =& =&, € 0 =0y + 0, para elementos em paralelo, assim para 0 modelo da figura

2.24a se tem que:

&
G:Uc+o_b=néan+6iln (22)
€el
o=g, =2 23
T @

Igualando as equacgdes acima e, substituindo ne 8/ e sabendo que &4, = € — &,

pode se obter que:
(]r _]u)o- = T(é - éel) + (5 - Sel) (24)
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Finalmente pode se obter a equagdo para um solido anelastico como sendo:
Jro+1],0=¢c+1TE (25)

A partir das defini¢fes da tensdo e deformacéo alternada, equagdes (10) e (11) e, a
equacdo para um soélido aneléstico (25), podem ser obtidas as seguintes relagcbes para as
compliances relaxada e ndo relaxada em funcdo das compliances complexas armazenada J, e
de perda J,:

Jr =1t ot (26)
wtfy = ; + ot/ (27)

assim, resolvendo para J; e J,, tem-se:

)
Lh=l* 9 (28)
1+ (vr)?
VT
12 = 0l [y 9

aqui w e t representam a frequéncia de oscilacéo e o tempo de relaxagéo respectivamente.

As equacles (28) e (29) sdo conhecidas como as equacOes de Debye e, foram
desenvolvidas primeiro em 1929 pelo fisico holandés Peter Debye para explicar fendmenos de
relaxacdo dielétrica. A partir destas equacdes e da equagdo (17) pode se obter uma relagio
para o atrito interno (Q 1), em funcdo da frequéncia de oscilacdo (v) e para o tempo de
relaxacdo (t):

= 8l o] 0

5 . - . « « "
sendo A= 2 a intensidade da relaxacdo. Desta relacdo pode se observar que o maximo valor

u

para Q! é obtido para a condicdo de ressonancia do sistema, ou seja, quando vt é igual a 1"°.

Ja que os processos de relaxacdo anelastica estdo relacionados com o tempo
necessario para obter o equilibrio do sistema, pelo movimento local das entidades
microscopicas 0s quais sdo considerados mecanismos termicamente ativados, estes processos

seguem uma relagdo tipo Arrhenius’:

7 = 1,e%7) (25)
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onde t é o tempo de relaxacdo, H a energia de ativacdo do processo, kg a constante de

Boltzmann e, 7, a frequéncia de salto dos defeitos presentes.

Assim, finalmente pode se obter uma relagdo para o atrito interno em fungdo da

1= Qpty Sech Eal_1 25
Q _Qmax ec E?_T_p ()

temperatura:

_1 - - ~ s - _1 7z
sendo Qpqx igual a A/2 para a condigdo de ressonancia e T, a temperatura onde Q™" é

maximo.

Na figura 2.25 se apresenta um pico de Debye para um Unico processo de relaxacéo,
com suas principais caracteristicas: temperatura do pico T, caracteristica do tipo de interagédo
que ocorre, altura do pico Q% que é proporcional a concentragéo de solutos presentes em
solucdo solida e, a largura do pico § que é inversamente proporcional & energia de ativagao do

processo de relaxacéo’™.
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Figura 2.25. Caracteristicas de um pico de atrito interno para um Unico processo de relaxagao
mecanica.

Dentre 0s mecanismos que contribuem na dissipacdo de energia em solidos
destacam-se 0s que envolvem: o ordenamento induzido por tensdo de 4tomos intersticiais ou
substitucionais conhecidos como relaxacdo Snoek e relaxacdo Zener, relaxacGes por

discordancias, relaxagdo no contorno de gréo, e transformac@es de fase, dentre outros.

2.4.5. Espectroscopia mecanica em ligas de titéanio

Estudos sobre a caracterizacdo de processos de relaxacdo anelastica através de

medidas de atrito interno, frequéncia de oscilacdo e modulo de elasticidade em funcdo da
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temperatura no titdnio e suas ligas vem sendo estudado experimental e teoricamente ha

algumas décadas, mostrando resultados controversos.

Medidas em baixas temperaturas (20 K até 300 K) em ligas binarias dos sistemas
Ti-V, Ti-Mo, Ti-Ni, tem mostrado a presenca de um pico de relaxacdo termicamente ativado
na faixa de temperatura entre 140 K — 180 K sendo associado a transformacdo reversivel

B (atérmica) mas, o processo de relaxacao foi bastante polemizado.

Inicialmente Nelson e colaboradores®®, a partir de seu trabalho com ligas Zr-Nb,
propuseram um modelo baseado numa regido de transi¢do, ao invés de uma interface definida
entre as particulas da fase o e a matriz da fase . Nesta regido se tem celas unitéarias de cada
uma das fases envolvidas e, o nimero de celas de cada tipo pode ser reversivelmente alterada

pela aplicagdo de uma tenséo externa alternada, dando assim origem ao pico de relaxacéo.

Mas tarde, Doherty e Gibbons® observaram este pico em ligas com alto contetido de
soluto, por tanto livres da fase o, refutando o modelo proposto por Nelson. Assim, estes
autores®® associaram estre processo a um processo relaxacéo inteiramente da fase p ocorrendo
por a reorientagdo de um complexo de atomos aprisionados por vacancias extrinsecas, sendo
que este mesmo complexo age como ndcleos para a formagéo da fase o em ligas CCC que

sofrem a transformacéo p—o.

Sommer e colaboradores®®, baseados no modelo do fonon proposto por De Fontaine*
para formacéo da fase o, sugeriu que o deslocamento dos &tomos por causa do fénon aplicado
€ o responsavel do pico de relaxagdo, este novo modelo foi criado uma vez que, as energias
envolvidas no modelo de Doherty e Gibbons dificilmente poderiam ser encontradas nos
complexos atbmicos propostos. Outras caracteristicas do pico de relaxacdo encontrado no
trabalno de Sommer foram, a dependéncia da intensidade do pico de relaxagdo com a
concentragdo de soluto, sendo que a maxima intensidade do pico foi encontrada ao redor do
limite superior composicional para a formagdo da fase o atérmica e para composicdes além

deste limite a intensidade do pico decresce consideravelmente.

Por outro lado, a intensidade do pico € afetada pelo envelhecimento do material a
temperaturas ao redor da faixa de precipitacdo da fase o isotérmica. Neste sentido Vigier e
colaboradores ®, num estudo da liga B-111 (Ti-11.5Mo-6Zr- 4.5Sn) na faixa de temperaturas
entre 70 K e 550 K observaram um pico em baixa temperatura similar ao observado nos

trabalhos prévios j& mencionados relacionados com a formacao da fase ® atérmica a partir da
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fase B estabilizada. Além de outro pico em temperaturas ao redor de 513 K para uma
frequéncia de 0.8 Hz o qual se desloca pra temperaturas maiores com o aumento da
frequéncia, sendo parcialmente observado numa frequéncia de 612 Hz. Este pico foi
associado a mecanismos de difusdo que envolve migracdo atbmica sendo que existe variacad
nas concentragdes previo a transformacao difusional f—w isotérmica. A precipitacdo da fase

o isotérmica foi dita para ocorrer a partir do marcado incremento do médulo de elasticidade®.

Resultados de medidas em alta temperatura, na faixa entre 300 K e 973 K s&o
encontrados em diferentes sistemas de ligas de titanio, destacando-se as ligas baseadas no
sistema Ti-Nb-X (X=Al, Sn, Cr, Mn, Ta, 0) %%, bem como as ligas Ti-35Nb-7Zr-5Ta* em
medidas entre 100K e 700 K e, a conhecida Ti-6Al-4V*,

Em geral, as medidas de atrito interno nas ligas baseadas em Ti-Nb foram feitas
pensando no desenvolvimento de materiais altamente amortecedores, para aplicagbes em
estruturas mecanicas, diminuicdo de ruido e, projetando construges anti-terremoto®

usando atomos de oxigénio em solucdo solida intersticial.

Neste sentido, os espectros de relaxacdo observados por Yin e colaboradores® na
liga Ti-Nb-O, bem como no trabalho de Lu e colaboradores®® nas ligas Ti-Nb-X-O
(X=Al, Sn, Cr, Mn), foi observado um processo de relaxa¢do termicamente ativado centrado
ao redor de 500 K, mas que se estende desde 350 K ate 650 K, sendo que altura do pico
apresenta uma dependéncia com a concentracdo de oxigénio e o elemento de liga. Além disto,
0 pico foi acompanhado por uma anomalia na frequéncia de oscilacdo que esta relacionada

com o médulo de elasticidade.

Este processo de relaxacdo gerado por defeitos pontuais em sélidos cristalinos sobre
aplicacdo de uma tensdo externa é conhecido como reorienta¢do induzida por tensdo e foi
primeiro observado por Snoek em seus estudos em a-Fe contendo C e N como solutos
intersticiais de aqui que seja conhecido como processo de relaxacdo tipo Snoek’® (ver
Apéndice A).

Assim, foi claro que o pico encontrado pelos autores é do tipo Snoek como resultado
da reorientacdo de atomos de oxigénio induzida por tensdo nas ligas estudadas. Mas, uma vez
que pico apresentado foi muito largo para ser associado a um simples processo de relaxagédo

de pares Ti-O, foi sugerido que as altas concentrag¢fes de soluto substitucional podem levar a
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pardmetros de relaxagdo distribuidos, por tanto, a presenca de interacdes de pares matriz-

intersticial ou substitucional-intersticial como observado nas ligas Nb-Ti % %',

No trabalho de Almeida e colaboradores® na liga Ti-35Nb-7Zr-5Ta, observaram um
largo pico de relaxacéo assimétrico o qual foi resolvido em seis picos elementares de Debye
correspondentes a reordenamento induzido por tensdo de atomos de oxigénio em sitios
octaedrais ao redor dos quatro elementos que compdem a liga (Ti-O, Nb-O, Zr-O, Ta-0),

além de pares de oxigénios ao redor dos elementos em maior proporgdo (Ti-O-O e Nb-O-O).

O alargamento do pico Snoek é observado em ligas com alta concentragcdo de
intersticiais, bem como em ligas CCC com mais de um atomo de soluto substitucional. Assim,
na literatura® tem sido proposto um tratamento mecanico estatistico para predizer a fracéo de
atomos intersticiais nas possiveis celas octaedrais formadas na liga ternaria Ti-Nb-O. Sendo
que, aquelas configuragdes onde a difusdo reversivel de 4tomos intersticiais é possivel sdo
consideradas para contribuir para o pico de relaxacdo, mas, evidéncia experimental da
existéncia das celas especificas bem como a distribui¢do dos dtomos intersticiais em cada cela

é necessaria para uma interpretagdo do processo de relaxac&o®.

Além disto, outro fator a ser levado em conta em ligas a base de titanio sdo as
temperaturas de transformacdo de fase as quais, como foi visto em secg¢fes anteriores, séo
sensiveis ao tipo de elemento estabilizador usado na liga, assim que, possiveis sobreposi¢do
de processos de relaxagdo podem ser observados uma vez que tanto o atrito interno como o

modulo de elasticidade sdo sensiveis a mudancas estruturais e transformacdes de fase.

Neste sentido, como observado pelas equipes de Mantani®* e Zhou®™ em ligas de
Ti-Nb, Matlakhova® em ligas Ti-Nb-Al, e Swarnakar® na liga Ti-6Al-4V, o
acompanhamento do espectro de relaxagdo anelastico com técnicas experimentais
complementares como difragéo de raios-X e microscopia podem ser efetivas para explicar os
complexos processo de relaxagdo neste tipo de ligas que sofrem transicOes de fase

acompanhadas de difusdo atdbmica.
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3. MATERIAIS E METODOS EXPERIMENTAIS

3.1. Obtencéo das amostras

3.1.1. Liga Ti-35Nb-7Zr

As amostras da liga Ti-35Nb-7Zr (%p.) foram fornecidas pelo Departamento de
Engenharia de Materiais (DEMAR) da Escola de Engenharia de Lorena-Universidade de S&o
Paulo (EEL-USP), através da Profa. Dra. Sandra Giacomin Schneider. Estas amostras foram
obtidas a partir da fusdo dos materiais comercialmente puros de Ti, Nb, Zr em forno a arco
voltaico com atmosfera de argdnio em cadinho de cobre refrigerado a 4gua. A seguir, foi feito
um tratamento térmico de homogeneizacdo a 1170 K. Posteriormente, a amostra foi
submetida a um tratamento de laminacéo a frio com 80% de deformacéo, seguido de um novo
tratamento térmico de recristalizacdo a 1273 K por 2 horas. Esta amostra foi denominada

neste trabalho, como TNZ na condi¢do como recebida.

Na figura 3.1 é apresentado o fluxograma mostrando tanto o processamento da liga,

bem como, as técnicas experimentais usadas para caracterizar o material.

Ti, Nb, Zr

Forno a arco
voltdico

" Ti-35Nb-7Zr

* Laminagdo a frio
(80%)

“ Recristalizacio
- (1273K/ 2h)

* Microdureza
Vickers

* Espectroscopia
mecanica

* Elastometro de I *Péndulo de torcio
decaimento livre invertido

Figura 3.1. Fluxograma mostrando o processamento e as técnicas experimentais para a
caracterizacdo da liga Ti-35Nb-7Zr.
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3.1.2. Sistema Ti-xNb-3Fe (x=10,15,20,25)%p.

As composicdes adotadas foram baseadas nos estudos de Lee e colaboradores’ para
o sistema Ti-25Nb-xFe. Assim, 0 objetivo do estudo deste sistema foi avaliar o efeito do teor
de Nb e a condicao de processamento por solidificacdo rapida sobre as fases e propriedades

deste sistema.

As ligas foram obtidas por fuséo dos elementos Ti (esponja: 99,5%), Nb (99,8%) e
Fe (99,97%) em forno a arco voltaico Arc Melter, Hechingen D72329, pertencente ao
Laboratorio de Solidificacdo do Departamento de Engenharia de Materiais (DEMa) da
Universidade Federal de S&o Carlos, sob supervisdo do Prof. Dr. Conrado Ramos Moreira

Afonso.

O forno é constituido por uma cadmara cilindrica de ago inoxidavel, cuja atmosfera é
controlada por meio de um sistema de vacuo e injecdo de argdnio ultra-puro. Durante a fuséo
foram utilizados getters de titanio, os quais por serem reativos com o oxigénio, podem ajudar
a garantir uma atmosfera inerte com o intuito de melhorar as condi¢des de fundigdo. Este
forno é equipado com eletrodo ndo consumivel de tungsténio e cadinho de cobre refrigerado a

agua entre os quais se forma o arco que possibilita a fusdo dos lingotes.

As amostras (10 g) solidificadas rapidamente foram produzidas em um forno
“Discovery Plasma” (EDG) pela técnica de succ¢do, com uma diferenca de pressdo entre o
cadinho de cobre (cAmara de fusdo) e a cAmara de injecdo (inferior) que contém o molde de
cobre com ranhuras para a suc¢do a vacuo (ver figura 3.2). Neste procedimento utilizou-se
uma coquilha de cobre que contém cavidade em forma de chapa escalonada, cujo molde
possui medidas de 20x50 mm? com espessuras de 2, 1 e 0,5 mm. As taxas de resfriamento

neste forno sio estimadas da ordem de 10* a 10% K/s.

Na figura 3.2 é apresentado o fluxograma de processamento e as técnicas de

caracterizacdo usadas nas ligas deste sistema.
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Vista interior do forno
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invertido

Figura 3.2. Fluxograma mostrando 0 processamento e as técnicas experimentais para a
caracterizacdo das ligas Ti-xNb-3Fe (x=10,15,20,25)%p.

3.1.3. Preparacdo das amostras

Com o auxilio de uma cortadeira de precisdo (Buehler Isomet 2000 Precision) foram
preparadas amostras com dimens6es de aproximadamente (20x5x0,5) mm? e (40x1x1) mm?®,
para serem caracterizadas através da técnica de espectroscopia mecanica no elastdmetro de
decaimento livre e no péndulo de torcdo invertido tipo-Ké, respectivamente. Durante o corte
foi levado em conta o uso do lubrificante, bem como, o controle da velocidade do disco

cortador para evitar a formacdo de uma superficie indesejada nas amostras.

A partir das amostras solidificadas rapidamente do sistema Ti-xNb-3Fe
(x=10,15,20,25) %p. ndo foi possivel obter amostras para os ensaios no péndulo de torcéo
invertido, uma vez que, nao se obteve o preenchimento completo do molde de cobre, portanto,

as amostras nao possuiam dimens@es adequadas para serem utilizadas neste equipamento.

Para as amostras Ti-35Nb-Zr, as bordas laterais destas, foram lixadas para tirar as
imperfeicdes do corte. A seguir, foi feito um ataque quimico, com proporg¢des 5:4:1 de agua
destilada, &cido nitrico e acido fluoridrico, com o objetivo de fazer a decapagem das amostras

eliminando possiveis impurezas e camadas de Oxido formadas.
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Nas amostras solidificadas rapidamente do sistema Ti-xNb-3Fe (x=10,15,20,25) %p.
durante a suc¢do ndo foi possivel o preenchimento total do molde escalonado, de modo que, a
minima espessura (0,5 mm) ndo foi obtida, assim, foi necessario fazer mais um corte e lixar as
superficies destas amostras até serem obtidas as dimensGes adequadas para Seu uso no
elastbmetro de decaimento livre. Estas amostras também foram submetidas a decapagem

quimica.

3.2.  Espectroscopia mecéanica

Como foi mencionado na secgéo 2.4.4, as equagOes de Debye ajudam na descri¢éo do
comportamento real de um solido, ja que os processos de relaxacdo ocorrem pelo
acoplamento da tensdo e da deformacdo através de variaveis internas, como difusdo ou
movimentos microestruturais, na busca de um novo estado de equilibrio, que dependem do

tempo de relaxacéo.

Assim, os espectros de relaxacdo aneléstica podem ser obtidos por duas vias:
variando-se a frequéncia e mantendo fixa a temperatura do sistema ou mantendo-se fixa a
frequéncia e variando a temperatura. Esta ultima op¢do é a mais simples de ser realizada
experimentalmente. No Laboratério de Metalurgia Fisica e Espectroscopia Mecanica do
Departamento de Fisica da Universidade Federal de S&o Carlos conta com dois equipamentos
0s quais trabalham seguindo este critério e que fazem parte dos métodos utilizados para a
caracterizacdo das ligas Ti-35Nb-7Zr e Ti-xNb-3Fe (x=10,15,20,25)%p. Estes equipamentos

séo o Péndulo de Torg&o invertido tipo Ké e o Elastdometro de Decaimento Livre.

3.2.1. Péndulo de Torgéo

As medidas de relaxacdo anelastica realizadas neste trabalho utilizando o péndulo de
torcdo invertido tipo Ké foram feitas na faixa de frequéncias de oscilacdo entre 1 e 10 Hz, e
intervalo de temperatura entre 300 K e 700 K com taxa de aquecimento e resfriamento de
1 K/min e a pressdo melhor de 10 Torr. Na figura 3.3 é apresentado 0 esquema do

equipamento.
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Figura 3.3. Esquema do equipamento Péndulo de Torgéo invertido tipo K&.

O péndulo de torcdo invertido tipo K& consiste de uma barra de inércia (I) que tem
duas massas (Il) ajustaveis posicionadas simetricamente em seus extremos, com a finalidade
de variar a frequéncia de oscilagdo do sistema. Nesta barra se encontram dois eletroimas (I11)
posicionados simetricamente em cada um de seus extremos, assim pela aplicacdo de uma
corrente nestes, é gerada a tor¢do inicial da amostra. Ja que o péndulo é invertido, se tem uma
massa (IV) presa a um fio, o qual tem a fungdo de contrabalancear a massa mével do sistema
para evitar fazer tensdo na amostra. A tor¢do aplicada no braco de inércia é transmitida a
amostra por meio de uma haste extensora (V) do qual esta presa a amostra e no outro extremo
ela é fixada na base. O sistema todo é hermeticamente fechado com uma camisa de aco
inoxidavel e uma campanula com visor. Na parte inferior do sistema tem-se um forno

exterior, que reveste parcialmente a camisa de aco inoxidavel do péndulo.

Com a finalidade de tornar minima a contaminacéo da amostra, as medidas sao feitas
em vécuo, utilizando uma bomba difusora, que atinge uma pressdo ao redor de 10 Torr,

sendo que o pré-vacuo e feito através de uma bomba mecéanica acoplada.

Como as medidas sdo feitas em funcdo da temperatura, tem-se um termopar de
cobre-constantan conectado na amostra e um sistema de referéncia com outro termopar numa
garrafa térmica com agua e gelo para, assim, obter a temperatura da amostra. O controle da

taxa de aquecimento do forno € realizado ajustando a corrente que percorre a resisténcia do



78

forno, através de um regulador de corrente a qual € monitorada em um amperimetro. A taxa

de aquecimento e de resfriamento nestas medidas é de ~ 1 K/min.

As medidas de atrito interno neste equipamento sdo obtidas a partir do decaimento
livre das amplitudes de oscilagdo do péndulo pela determinacdo do decremento logaritmico

(y) das oscilagdes como foi apresentado na equacgéo (21).

Na figura 3.4 é apresentado um diagrama do sistema de aquisi¢do de dados do

péndulo de torg&o.

\DULO
‘ORCAO

FEIXE DO LASER LASER

—m

MULTIMETRO ~

Q'
e

INTERFACE

AQUISICAO DE DADOS

Figura 3.4. Diagrama de aquisi¢do de dados no Péndulo de Torcdo invertido tipo Ké.

Neste, pode se observar um espelho localizado no centro da barra de inércia do
péndulo, o qual tem a funcdo de refletir o feixe de um laser. O feixe refletido vai para um
anteparo que tem dois fotodiodos, localizados equidistantes da posicdo de equilibrio do

péndulo, e sdo os encarregados de transformar os sinais luminosos em sinais elétricos.

Assim, como o movimento do péndulo é do tipo harménico amortecido, determina-se
o tempo de transito do feixe do laser entre os dois fotodiodos e, portanto sua velocidade média
que € aproximadamente igual & velocidade maxima e que esta relacionada com a amplitude de

oscilacdo atraves da frequéncia.

Desta forma, a razdo entre as amplitudes esta na mesma propor¢do que a razdo entre
as velocidades, assim é possivel determinar o decremento logaritmico e consequentemente o

atrito interno (Q~1). Este método é conhecido como o método das velocidades*®. Este
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processamento é feito através de uma interface onde chegam os sinais elétricos dos fotodiodos
e, por meio de um software de aquisicdo em um computador se realiza a interpretacdo das

medidas e se determina o atrito interno (Q 1) e a frequéncia de oscilagdo da amostra.

3.2.2. Elastdbmetro de decaimento livre

O outro equipamento utilizado neste trabalho para realizar as medidas de relaxagéo
anelastica foi o Elastometro de decaimento livre ou Elastémetro acustico (Vibran Technology
AE-102) operando em frequéncias de oscilagéo entre 20 Hz e 20 kHz e presséo da ordem de
10 Torr. Os ensaios neste equipamento consistiram em séries de medidas ciclicas, na qual a
amostra foi resfriada através da imersdo externa, em nitrogénio liquido, da cdmara que contém
a amostra, a partir da temperatura ambiente até aproximadamente 140 K; e aquecida a partir

da temperatura ambiente até 770 K, com taxa de aquecimento e resfriamento de 1 K/min.

As medidas de atrito interno e frequéncia de oscilagdo sdo feitas usando a vibragao
flexural do primeiro modo de vibragdo na configuracdo “clamp-free™, isto €, a amostra € presa
de um lado e livre do outro. Como mencionado anteriormente a amostras é em forma de

placas com dimensdes de 5x0,5x20 mm aproximadamente.

A medida de atrito interno e frequéncia de oscilacdo sdo obtidas do mesmo modo que
no péndulo de torcdo, pelo decaimento das oscilagdes livres, mas neste equipamento usa-se a
técnica de frequéncia modulada e variacdo de capacitancia a qual foi inicialmente
desenvolvida por Vernon'®, Pursey’® e Harlow'®. Na figura 3.5 é apresentado um diagrama

esquematico da operacdo do elastdbmetro de decaimento livre.

Assim, uma das faces da amostra forma um capacitor de placas paralelas com um
eletrodo o qual faz parte de um circuito de alta frequéncia e, tem a fungéo de excitar a amostra
eletrostaticamente e detectar a variagdo da capacitancia. Esta capacitancia é detectada atraves
do sinal modulado em frequéncia, feita pela frequéncia de oscilagdo da amostra sobre o sinal
de alta frequéncia e uma frequéncia gerada por um oscilador local, as quais passam por um
misturador onde se obtém uma frequéncia intermediaria que ndo é, mais que a diferenca entre
estes dois sinais. Finalmente, apés o sinal ser filtrado e amplificado pode-se obter a frequéncia
de oscilagcdo da amostra, a amplitude de oscilagdo, o amortecimento e o atrito interno, em
funcéo da temperatura, tendo para isso um controle PID através de uma fonte de corrente DC
Sorensen DC DCS150-7E.
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Figura 3.5. Diagrama do equipamento Elastdmetro de decaimento livre.

A obtencdo do modulo de elasticidade dindmico neste equipamento € dado pela

relacdo’®:

h |E
fi =0,1615 z ; (26)
onde h é a espessura, [ 0 comprimento e p a densidade da amostra. Esta relacéo ¢ valida para
a frequéncia de oscilacdo do modo fundamental da amostra na configuracdo “clamped free”
como o utilizado no elastbmetro de decaimento livre. Assim, uma vez que se trata de uma
medida indireta, o desvio associado ao modulo de elasticidade foi calculado considerando a

propagacao de incertezas das grandezas envolvidas na equacao 26.

3.3.  Técnicas de caracterizacdo complementares

Além da caracterizacdo anelastica, foram utilizadas outras técnicas como:
Calorimetria diferencial (DSC) para determinar as possiveis transformacdes de fase, Difracéo
de raios-X (DRX) com o objetivo de determinar a estrutura cristalina das fases presentes nas
amostras, bem como seus parametros de rede; Microscopia eletrénica de varredura (MEV)
para estudar a microestrutura e fases presentes e, Microdureza Vickers (HV) a fim de avaliar
o efeito do processamento e tratamentos térmicos sobre a resisténcia das amostras e,

correlacionar este valor com os do médulo de elasticidade.
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3.3.1. Calorimetria Diferencial

Esta técnica de analise térmica registra mudancas de entalpia, de calor exotérmico e
endotérmico causadas por alteragdes quimicas, estruturais ou por transformacdes de fase em
uma substancia em funcdo da temperatura. Sendo que esta variacdo de entalpia é obtida
através da diferenca no fornecimento de energia calorifica entre a amostra em estudo e um
material de referéncia, enquanto este conjunto é submetido a um aquecimento ou resfriamento

devidamente controlado.

O equipamento usado foi um DSC 404 Netzcsh, com taxa de aquecimento e
resfriamento de 20 K/min. O uso desta técnica permitiu a obtencdo de dados térmicos

importantes, como as temperaturas de transicdo de fase nas ligas estudadas.

3.3.2. Difragéo de raios-X

Os raios-X sdo uma radiacdo eletromagnética de comprimento de onda curta,
produzida pela brusca desaceleragdo de elétrons de elevada energia ou por transigcdes
eletronicas de elétrons que se encontram nos orbitais internos dos 4tomos. O intervalo de
comprimento de onda dos raios-X esté entre 10° A e 100 A, mas na espectroscopia de raios-X

se limita & regido entre 0.1 Aa 25 A,

Dentre as aplica¢Oes dos raios-X pode-se destacar o estudo da estrutura cristalina dos
materiais. Assim, quando um feixe de raios-X incide contra a superficie de um cristal
formando um angulo 6, uma porgéo do feixe € disperso pelos atomos da superficie e a porgdo
ndo dispersada passa a segunda camada de atomos. Esta por¢do ndo dispersa interage
novamente com o cristal e tem-se de forma analoga uma fragdo dispersa e outra ndo, como
pode ser visto na figura 3.6. O efeito acumulativo desta disperséo produzida pelos centros

regularmente espacados do cristal é a difracéo do feixe'®.
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|104.

Figura 3.6. Difracdo de raios-X produzidos pelo crista

W. L. Bragg usando este modelo concluiu que para ter uma interferéncia construtiva

do feixe que forma um angulo 8 com a superficie do cristal deve cumprir a seguinte relacao:
nA =2dsinfo (26)

que é conhecida como a Lei de Bragg, sendo que os outros angulos terdo interferéncia
destrutiva. A lei de Bragg permite, que uma vez conhecido o comprimento de onda A da
radiacdo incidente e medindo o &ngulo 6, calcular a distancia interplanar d, para assim

determinar as dimensdes da cela unitaria do cristal'®.

Neste trabalho foi utilizado o difratdbmetro de marca Siemens D5005, pertencente ao
Laboratério de Caracterizagéo Estrutural (LCE) do DEMa- UFSCar. Foram obtidos espectros
de difracdo de raios-X para cada uma das amostras, utilizando a radiacdo K-a do cobre, de
comprimento de onda 1,5406 A, com o angulo 26 entre 20° e 90° com passo de 2°/min. Para a
determinacdo das fases constituintes, bem como a indexagédo dos planos de difracdo, foram
utilizadas fichas padrées do JCPDS (Joint Committee for Power Diffraction Standard) das
fases a, B ¢ o do titdnio, além de comparacdo com espectros da literatura. Também foram
obtidos os parametros de rede das fases, por meio do método de minimos quadrados, através

106

de um software especifico para esta tarefa =, utilizando os angulos de Bragg e os planos de

reflexdo indexados nos difratogramas.
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3.3.3. Microscopia eletronica de varredura

O principio do funcionamento do microscopio eletronico de varredura (MEV) é
mostrado na figura 3.7, onde se tem dois feixes de elétrons simultaneos, um colide com a
amostra a ser examinada e o outro colide com um tubo de raios catodicos visto pelo operador.
O impacto do feixe incidente na amostra produz uma variedade de emissdes de fétons e
elétrons. O sinal escolhido é coletado, detectado, amplificado e usado para modular o brilho
do segundo feixe de elétrons até que um grande sinal coletado produza um ponto brilhante no
tubo de raios catodicos quando um pequeno sinal produz um ponto opaco. Os dois feixes
fazem a varredura simultaneamente, até que para cada ponto varrido na amostra exista um

ponto correspondente no tubo de raios catédicos™”.

Normalmente, os feixes varrem padrdes quadrados na amostra e no tubo de raios
catédicos. A imagem que aparece na tela representa as caracteristicas da superficie da

amostra.

iidente

._

Detector

&_
= N

Jil

Amplicador
= de sinais

Figura 3.7. Diagrama esquemético de um microscopio eletrdnico de varredura™’.

A caracteriza¢do microestrutural foi realizada no microscopio eletronico de varredura
(MEV) JEOL, modelo JSM 5800 LV, pertencente ao Departamento de Fisica da UFSCar, em
amostras preparadas metalograficamente por lixamento, polimento e atacadas
quimicamente com reagente Kroll (6 ml de HNO3;, 3 ml de HF e 91 ml de H,0). Sendo
obtidas imagens provenientes de elétrons secundarios (modo SEI) para a observagdo da
caracteristica microestrutural da superficie e, os elétrons retro-espalhados (modo BEI) para
avaliar qualitativamente a caracteristica composicional atraveés das imagens nas amostras

como recebidas e apds os ciclos térmicos sofridos durante as medidas de relaxacéo anelastica.
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A analise composicional das amostras foi realizada no microscopio Philips XL-30
FEG, equipado com microandlise por dispersdo de raios-X, com detector Oxford Link
Tentafet X-ray, pertencente ao Laboratério de Caracterizacdo Estrutural (LCE) do DEMa-
UFSCar, o qual capta a radiacdo dos raios-X gerados pela amostra, e através desta

informacdo, é capaz de identificar e quantificar os elementos presentes na amostra.

3.3.4. Microdureza Vickers

A dureza refere-se a resisténcia do material a sofrer deformagdo plastica na sua
superficie quando aplicada uma carga. No caso da microdureza Vickers usa-se um identador
piramidal com base quadrada e angulo de 136° entre as faces opostas, sendo que por meio da
forca aplicada é deixada uma impressdo do identador na superficie da amostra, assim, a

dureza Vickers é obtida a partir da medida das dimensdes dessa impresséo, usando a relacao:

_ 18544 F
V —_ T
onde, D € a média dos comprimentos das diagonais da impressao realizada pelo identador e F

(27)

a carga aplicada sobre a amostra.

Os testes de microdureza foram realizados no Laboratorio de Propriedades
Mecénicas do DEMa- UFSCar, em um microdurémetro Stiefelmayer modelo KL2 com carga
de 200 gf durante 15 s, sendo que o valor de microdureza Vickers foi obtido pela média

aritmética de 6 identacGes na superficie de cada amostra.
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4. RESULTADOS E DISCUSSAO

Neste capitulo, serdo apresentados e discutidos os resultados da caraterizacdo dos
sistemas em estudo, assim, serdo apresentados em primeira instancia os referentes a liga
Ti-35Nb-7Zr e, a seguir, os do sistema Ti-xNb-3Fe (x=10,15,20,25)%p.

4.1. Liga Ti-35Nb-7Zr

4.1.1. Caracterizacdo estrutural e analise térmica

Nas figuras 4.1 e 4.2 sdo apresentados os difratogramas de raios-X de uma série de
amostras da liga Ti-35Nb-7Zr (TNZ) em sua condicdo como recebida, sendo que, estas
amostras foram as utilizadas nos ensaios tanto no elastdmetro de decaimento livre como no
péndulo de tor¢do e formam parte do mesmo lote de amostras produzidas do qual foram

cortadas.

® Fasep

& (211)

Intensidade [u.a]

—— & (110
—

T T T T T T T T T T T
30 40 50 60 70 80

20 [grau]

Figura 4.1. Difratograma de raios-X da amostra TNZ utilizada no elastbmetro de decaimento
livre na condigdo como recebida.
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Figura 4.2. Difratograma de raios-X da amostra TNZ utilizada no péndulo de torcéo invertido
tipo K& na condi¢éo como recebida.

Nos difratogramas, pode ser observado que a fase B de estrutura cubica de corpo
centrado (CCC) foi predominante. Estes resultados eram esperados, uma vez que, de acordo

com a literatura para teores de Nb maiores a 30%p a fase B é quase completamente retida®® ®,

além disto, a adicdo de Zr no sistema Ti-Nb atua como elemento inibidor da fase o e,
baseado na razdo (e/a), cujo valor é de 4.23 para esta liga, era esperado também uma
estabilidade completa da fase B, uma vez que, a concentracdo do B-estabilizador deve ser de

tal modo que o valor de e/a esteja em torno de 4,2*% °.

No entanto, a localizacdo da liga Ti-35Nb-7Zr no diagrama de estabilidade B, — M,
teoricamente se encontra na regido abaixo do contorno B/B+w e, entre as linhas que delimitam
as temperaturas de inicio e do final da transformacdo martensitica M; e M, em temperatura
ambiente, como mostrado na figura 4.3. Quando comparada com a liga Ti-35Nb se observa
que a liga estudada, Ti-35Nb-7Zr, apresenta maiores valores de B, e M, e como consequéncia
um médulo de elasticidade menor é esperado. De acordo com a literatura®®, o médulo de
elasticidade da liga Ti-35Nb resfriada em agua é de 61,5 GPa e o valor obtido para liga
estudada, Ti-35Nb-7Zr laminada e recristalizada a 1273 K por 2 horas foi de (54+4) GPa,
sendo evidente entdo, um efeito positivo da adicdo de Zr e o processamento da liga com o

intuito de diminuir o modulo de elasticidade.
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Figura 4.3. Diagrama de estabilidade B,-M,; mostrando a localizagdo da liga Ti-35Nb-7Zr,
figura adaptada de *°.

Na figura 4.4 sdo apresentadas as microestruturas apresentadas pelas amostras, nas

quais foram realizadas as medidas de raios-X.

A partir das micrografias da superficie das figuras 4.4 (a) e (b) das amostras TNZ na
condicdo como recebida, é possivel observar uma microestrutura formada por grdos
equiaxiais da fase . Sendo que na regido entre os grdos das figuras (c) e (d) nenhuma
variagdo composicional qualitativa foi apreciavel por meio da micrografia obtida no modo de

elétrons retro-espalhados (BEI).
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(d)
Figura 4.4. Micrografias da superficie das amostras TNZ na condi¢do como recebida obtidas
por MEV (a) Elastometro de decaimento livre, (b) Péndulo de torcéo (c) e (d) Aumento de
uma regido de contorno de grédo nos modos SEI e BEI respectivamente.

Para estudar o comportamento frente a tratamentos térmicos, bem como identificar
possiveis transformacdes de fase, foi realizado um estudo através de calorimetria diferencial

(DSC) na liga TNZ, o termograma obtido é apresentado na figura 4.5.

Na figura 4.5a é possivel observar algumas variagdes nas curvas de resfriamento e
aquecimento, mas ndo é possivel discernir alguma transformacdo de fase, mesmo que na
literatura’ " tenham sido reportadas possiveis transformagdes de fase B para a martensita o
em ligas do sistema Ti-Nb-Zr contendo altos teores de elemento B-estabilizador. Ja na figura
4.5b é observado um primeiro processo endotérmico ao redor 500 K que se estende numa
ampla faixa de temperatura, seguido por um aparente vale exotérmico ao redor de 593 K e,

para temperaturas mais altas ha um segundo processo endotérmico em torno de 698 K.
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Figura 4.5. Termogramas de DSC da liga TNZ na condi¢cdo como recebida, (a) Regido de
baixa temperatura entre 300 K e 170 K e (b) Regido de alta temperatura entre 300 K e 800 K.

Durante estudos no sistema binario Ti-Nb'® ' foi afirmado que enquanto a
precipitacdo da fase B e w ocorrem através de processos endotérmicos, a precipitacdo da fase
a é ligada a um processo exotérmico. Assim, no trabalho de Mantani e Tajima'®, foi
considerado para a liga Ti-35Nb que o pico ao redor de 765 K esta relacionado com a
temperatura B transus e os picos a temperaturas mais baixas sdo correlacionados com

mudancas nas fases metaestaveis, como a decomposicdo da fase martensita, precipitacdo da

fase ® ou precipita¢cdo da fase o.

Neste estudo, o primeiro pico endotérmico foi associado a precipitacdo da fase ®

isotérmica seguida pela precipitacdo da fase a e, finalmente se atingindo a temperatura da

transformacé&o alotropica p/a.
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4.1.2. Caracterizagdo aneléstica
4.1.2.1. Medidas na faixa de temperaturas entre 300 K e 700 K

Através dos ensaios de caracterizacdo anelastica foi determinado o modulo de
elasticidade a temperatura ambiente, a partir da vibragdo flexural do primeiro modo de
oscilagdo da amostra no elastometro de decaimento livre segundo a equacdo (26), obtendo-se
um valor de (54 + 4) GPa.

Na figura 4.6 é apresentado o espectro de relaxacdo anelastica, atrito interno (Q~1) e

ET—ETamb —

a variagdo relativa do modulo de elasticidade ( A?E) como funcdo da temperatura,

Tamb

obtido através do elastdmetro de decaimento livre durante um ciclo térmico (aquecimento-
resfriamento) entre 300 K e 725 K.

Primeiro ciclo térmico Frequéncia ~840 Hz

0,6
J -~
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Figura 4.6. Espectro de relaxacdo aneléastica como funcdo da temperatura da amostra TNZ
obtido no elastdmetro de decaimento livre durante um ciclo térmico com frequéncia inicial de
oscilacdo de ~840 Hz.

A partir da figura 4.6, é possivel observar um processo de relaxacdo que atinge seu
maximo (3,5 x 10 centrado em 575 K, o qual se estende de ~450 K até ~675 K. Este
processo é acompanhado por um acréscimo constante no médulo de elasticidade, atingindo

uma variagao de ~30% em 675 K.
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Posteriormente com o resfriamento, a curva de Q! é praticamente reproduzida, mas,
a variacdo do mddulo de elasticidade continua aumentando, atingindo um valor de 50% em
425 K. Vale notar que um resfriamento controlado de 1 K/min, s6 pode ser obtido no

equipamento até 450 K, assim, as curvas de resfriamento séo plotadas so até esta temperatura.

Devido a grande variagédo relativa do modulo de elasticidade se optou em fazer uma
série de ciclos térmicos até sua estabilizacdo. Na figura 4.7, sdo apresentados 0s espectros de
relaxacdo obtidos a partir de sete ciclos térmicos consecutivos, 0s quais foram necessarios
para atingir uma apreciavel estabilidade tanto no médulo de elasticidade quanto nos valores
de atrito interno (Q~1). Para uma melhor visualizagdo do comportamento dos espectros

aneléasticos, sdo apresentadas apenas as curvas de atrito interno (Q™') e (%) dos

ciclos1,2,4,e7.

\ Ciclos térmicos —+—1 —e—2 —=—4 —»—7 Frequéncia~840 Hz
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Figura 4.7. Espectros de relaxacdo anelastica da amostra TNZ correspondentes a sete ciclos
térmicos (aquecimento/resfriamento) obtidos no elastémetro de decaimento livre.

Durante a série de ciclos térmicos da figura 4.7, é possivel observar um continuo
decréscimo do pico de relaxacdo apresentado por volta de 575 K, sendo que a estabiliza¢do de

sua intensidade em 2,0x107 s6 é observada a partir do sexto ciclo térmico.

Em relacdo ao mddulo de elasticidade, é possivel observar que este apresenta uma
variagdo um pouco mais complexa se comparado com a varia¢do da curva de atrito interno.

Sendo que, o incremento da primeira para a segunda medida foi de 50%, nos seguintes ciclos
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ocorreu um decréscimo de 30%, como observado no inicio do quarto ciclo térmico. Para 0s
subsequentes ciclos, um leve aumento é observado, chegando a ser quase estabilizado no

sétimo ciclo térmico, com uma variacéo final de ~32% com relacdo ao valor inicial.

Dado o comportamento do modulo de elasticidade, o qual apresenta um aumento
notavel durante o primeiro ciclo térmico, e quando comparadas as temperaturas de extensao
do pico de relaxacdo (~450 K até ~675 K) com as temperaturas onde se apresentam as
transformagdes de fase (precipitagéo da fase o e a B-transus), segundo o termograma de DSC
da figura 4.5b, entdo poderia ser afirmado que, o processo de relaxacéo esta relacionado com

estas transformacdes de fase.

No entanto, alguns autores® °% %

observaram um pico de relaxagdo em ligas do
sistema Ti-Nb bem como na liga Ti-35Nb-7Zr-5Ta em temperaturas proximas as do pico
observado neste trabalho. Os autores atribuiram este pico a processos de reorientacdo induzida
por tensdo de atomos de oxigénio ao redor dos elementos que compdem a liga, ou seja,
interacbes M-i (4&tomos da matriz-intersticial) e s-i (4tomos de soluto substitucional-
intersticial). Assim, foram realizadas medidas em baixa frequéncia, entre 1 Hz e 10 Hz,

através do péndulo de torcdo invertido tipo Ké.

Nas figuras 4.8 e 4.9 sdo apresentados 0s espectros de relaxacdo anelastica, atrito

_ 2 2
interno (Q~1) e variacdo relativa da frequéncia de oscilagdo ao quadrado [f;fﬂ] = [%]
Tamb

como funcdo da temperatura, obtido através do péndulo de tor¢do invertido tipo K& durante
uma serie de ciclos térmicos (aquecimento-resfriamento) entre 300 K e 700 K em duas

amostras de TNZ-1 e TNZ-2 com frequéncias de oscilacdo inicial de 1,95Hz e 6,35 Hz,
2
respectivamente. A representacéo [Af—f] foi feita com base na variacéao relativa do modulo de

cisalhamento (G), uma vez que de forma similar ao modulo de elasticidade (E), existe uma

proporcionalidade entre a frequéncia de oscilagdo (f) e o médulo de cisalhamento (G) dada
por (f? « G).
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Figura 4.8. Espectros de relaxagdo anelastica da amostra TNZ-1 correspondentes aos oito
ciclos térmicos (aquecimento/resfriamento) obtidos no péndulo de tor¢cdo invertido tipo Ké
com frequéncia de oscilagdo de ~1,95 Hz.
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Figura 4.9. Espectros de relaxacdo anelastica da amostra TNZ-2 correspondentes aos seis
ciclos térmicos (aquecimento/resfriamento) obtidos no péndulo de torgdo invertido tipo Ké
com frequéncia de oscilagdo de ~6,35 Hz.

Durante o primeiro ciclo térmico, nas trés medidas realizadas (uma no elastdmetro de

decaimento livre e duas no péndulo de torcdo), € observado um aumento notavel nos médulos
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(E e G). Na tabela 6, sdo apresentados os valores da temperatura de maxima variacdo dos
maodulos de cisalhamento durante o primeiro ciclo térmico nas medidas realizadas no péndulo

de torcdo invertido.

Tabela 6. Variagdo maxima do médulo de cisalhamento, G, nas amostras testadas no péndulo
de torcdo invertido.

Amostra Temperatura Variagao
(Frequéncia) [K] méxima do
modulo G
TNZ-1 0
(1,95 H2) 642 3,7%
TNZ-2 0
(6,35 Hz) 640 25,5%

Nestas duas medidas, as temperaturas onde ocorre a maxima variacdo do maédulo de
cisalhamento encontram-se préximas e independem da frequéncia de oscilagdo no modo
torsional. Este comportamento pode estar relacionado com o maximo endurecimento
provocado pela precipitagdo e/ou crescimento da fase o isotérmica na liga Ti-35Nb-7Zr. Pode
ser notado que o inicio do endurecimento se encontra por volta de 500 K, temperatura na qual
o0 termograma de DSC da figura 4.5b apresentou o primeiro processo endotérmico, o que

sugere que pode se tratar do mesmo mecanismo.

Em relacdo a maior variacdo do modulo de cisalhamento (25,5%) para a amostra
TNZ-2 com frequéncia de oscila¢do 6,35 Hz, ainda ndo é muito claro sua origem, mas pode
ser observado que este efeito produz tanto um deslocamento na temperatura maxima do pico
de relaxacdo quanto uma diminuicdo na largura deste, se comparadas as medidas feitas em
1,95 Hz e 6,35 Hz. Tal fato, na medida realizada em 6,35 Hz, pode ser um indicativo que a
contribuicdo da precipitacdo da fase o é a principal componente ao pico de relaxacéo durante
o primeiro ciclo térmico, ja que, a partir dos subsequentes ciclos, a intensidade do pico

diminui e seu maximo se desloca para temperaturas mais baixas, por volta de 530 K.

Se comparados os picos de relaxagdo do segundo ciclo térmico nas amostras TNZ-1
e TNZ-2 medidas em 1,95 Hz e 6,35 Hz respectivamente, pode ser observado que, a
temperatura onde ocorre a intensidade maxima destes, se encontra deslocada, sendo estas
temperaturas de 513 K para TNZ-1 e 530 K para TNZ-2.

Assim, é possivel tratar este mecanismo como um processo termicamente ativado,

que apresenta variagdes tanto na intensidade quanto na largura do pico a cada ciclo térmico
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realizado. Uma vez que a intensidade do pico de relaxagéo tenha se estabilizado, foi feita uma
variagdo na frequéncia de oscilacdo, tanto na amostra TNZ-1 como na amostra TNZ-2. Nas
figuras 4.10 e 4.11 sdo apresentados estes espectros apos ser extraido o background, sendo
este estimado por interpolagéo através de uma fungdo exponencial crescente.

Frequénciade oscilagao —e— 1.06Hz e 218Hz —e— 2.80Hz
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Figura 4.10. Espectro de relaxacdo anelastica da amostra TNZ-1 medido sobre aquecimento
em diferentes frequéncias de oscilag&o.
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Figura 4.11. Espectro de relaxacdo anelastica da amostra TNZ-2 medido sobre aquecimento
em diferentes frequéncias de oscilagéo.

A partir da figura 4.10 pode ser observado que 0 processo de relaxacdo apresenta um

comportamento termicamente ativado, uma vez que o pico de relaxagao se desloca levemente
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para temperaturas maiores com o incremento da frequéncia de oscilacdo. Além disto, é
apreciavel nas figuras inseridas, uma anomalia na frequéncia de oscilagdo ao redor da
intensidade méxima do pico de relaxacdo, sendo que, este comportamento € caracteristico de

um tipo de relaxacdo do tipo Snoek, segundo a teoria do sélido anelastico padrdo™.

Vale a pena notar que, na amostra TNZ-2 da figura 4.11, a dependéncia do pico com
a variacdo da frequéncia ndo é muito clara, uma vez que, sua intensidade ndo foi
completamente estabilizada, e isto pode indicar que componentes de transformagéo de fase
ainda estdo presentes no processo. No entanto, também foi observada a anomalia na
frequéncia em torno da intensidade maxima do pico, 0 que sugere a presenca de componentes
de relaxacdo do tipo Snoek. Desta forma, este pico apresenta a contribuicdo dos dois

processos descritos.

Como a fase B da liga Ti-35Nb-7Zr apresenta uma estrutura CCC, a migragdo de
atomos intersticiais nas posi¢fes octaédricas pode dar origem a um processo de relaxagdo
anelastica, tal como, reorientagdo induzida por tensdo de &tomos intersticiais nas posicoes
octaedrais da rede CCC. Devido ao pico de relaxacdo ndo ser simétrico, este evidencia a
presenca de mais de um processo de relaxacdo, uma vez que, como reportado na literatura''?,
a alta concentracdo de soluto substitucional pode perturbar os potenciais periodicos dos sitios

intersticiais originando um parametro de relaxagéo distribuido.

Nos espectros de relaxacdo anelastica da figura 4.10 (amostra TNZ-1) foi realizada
uma tentativa de ajuste matematico para a decomposi¢do do pico de relaxacdo em picos
elementares de Debye. O resultado deste procedimento é apresentado na figura 4.12 e, 0s
pardmetros caracteristicos da relaxacdo anelastica como, frequéncia de oscilacdo (f),
temperatura do pico (Tp), a energia de ativacdo (H) determinada pela largura a meia altura do

pico de relaxagéo e o processo de relaxacdo associado, estdo resumidos na tabela 7.

Os picos de relaxacdo foram associados a reorientagdo induzida por tensdo dos

atomos intersticiais de oxigénio com os dtomos da matriz (Ti) e o atomo substitucional (Nb)

97; 111

na estrutura CCC da fase , J& que, o substitucional Zr atua aprisionando os 4tomos de

oxigénio, como reportado na literatura™ ',
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Figura 4.12. Espectros de relaxacdo anelastica apresentando a decomposi¢do em picos
elementares de Debye para cada uma das frequéncias medidas na amostra TNZ-1.

Tabela 7. Pardmetros dos processos de relaxagédo obtidos para cada um dos picos elementares

de Debye.

Pico de
Debye

g B W N -

Tp [KI] H [eV] Processo de
~1Hz  ~2Hz  ~3Hz relaxacéo
424 427 440 1.15 Nb-0O
447 450 460 1.20 Nb-O-0
471 474 484 1.28 Nb-O-0-0
494 499 512 1.22 Ti-0O
514 518 540 1.27 Ti-0-0

Observando a variagdo do modulo de elasticidade da amostra TNZ testada no

elastometro de decaimento livre (figura 4.7) através de cada ciclo térmico, é apreciavel que

durante o primeiro ciclo se obtenha o maior endurecimento do material, comportamento que

foi associado a precipitacdo da fase ®. Nos subsequentes ciclos térmicos, 0 modulo de
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elasticidade tende a se estabilizar em valores intermedirios, entre 0 maximo endurecimento e
o valor inicial. Neste sentido, é conhecido que em ligas do sistema Ti-Nb o envelhecimento
entre 630 K e 698 K leva inicialmente a formagdo de uma estrutura de fases p+w e, com
tempos mais prolongados de envelhecimento pode se transformar para B+a % sendo que a
fase a apresenta um valor de modulo menor se comparado com a fase o e maior se

comparado com a fase f.

Assim, nos espectros de relaxacdo este comportamento estid associado com a
tendéncia a estabilizacdo do mddulo de elasticidade e, o decremento do pico de relaxacéo
pode ser também vinculado a estabilizagdo da fase 3, uma vez que, a cada ciclo térmico existe
uma sequéncia de transformacdes de fase p— B+ o— P+o-+a. Da literatura ®, é conhecido
que apos a fase o ser precipitada, a fase a € produzida, sendo esta ultima nucleada nas
interfaces /P e cujo crescimento se da em detrimento das particulas da fase o, com isso,

parte da fase B é transformada levando a um decréscimo na intensidade do pico.

Este processo foi verificado através de uma nova medida de raios-X ap6s as medidas
de relaxacdo anelastica no elastometro de decaimento livre. Na figura 4.13, pode ser
observado que a sequéncia de transformacdes p— B+o— Btrw+o estd se desenvolvendo nesta

amostra, ja que sdo observados picos de difracdo caracteristicos das fases a, e o.
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Figura 4.13. Difratograma de raios-X da amostra TNZ apds medidas de relaxagdo anelastica
obtidas no elastometro de decaimento livre.
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No péndulo de torcdo invertido, o comportamento do modulo ainda tende a aumentar
a cada ciclo térmico, o que quer dizer que ainda prevalece a transformacédo de fase f—w, isto

pode ser observado nos difratogramas de raios-X da figura 4.14.
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Figura 4.14. Difratogramas de raios-X das amostras TNZ-1 e TNZ-2 apds medidas de
relaxacéo anelastica obtidas no péndulo de torgéo invertido.

Na figura 4.14, é possivel observar que nas amostras testadas no péndulo de tor¢éo o
tratamento ciclico ndo foi o suficiente para uma precipitacdo evidente da fase a. O
alargamento do pico de difracdo da fase B em 70° correspondente ao plano (211) e o
surgimento do pico em 38° sugerem que a fase a pode estar presente, ja que esta fase
apresenta picos de difracdo perto destes angulos, assim, a sequéncia de transformacdes de fase

p— pt+o— Ptro+a ainda prevalece.

As variagdes nos parametros de rede sdo detectadas pela precipitacdo destas fases,
bem como, mudancas no moédulo de elasticidade e na microdureza quando se faz a
comparacéao dos valores da amostra como recebida com a amostra apds os ciclos térmicos, na
tabela 8 sdo resumidos estes resultados para a amostra TNZ testada no elastbmetro. Foi
escolhida esta amostra por ser possivel determinar o valor do modulo de elasticidade a
temperatura ambiente, além de que, os picos de difracdo de raios-X estdo melhor definidos, o

que facilita a determinagdo dos parametros de rede através dos planos indexados.
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Tabela 8. Variages nos parametros de rede, médulo de elasticidade e microdureza ap6s 0s
ciclos térmicos no elastdmetro de decaimento livre.

TNZ TNZ
(como recebida) (apds ciclos térmicos)
Parametros a a c
de rede [A]
Fase f§ 3,2978 + 0,0005 3,301 £ 0,002
Fase a 2,927 £ 0,007 4,674 + 0,004
Fase o 4,668 + 0,002 2,859 + 0,001
Modulo de
Elasticidade [GPa] D44 145
Microdureza 188 + 2 249 + 4
[Hv]
Densle el 5,550+0,002 5,683+0,002
[g/cm’]

Na figura 4.15 sdo apresentadas as micrografias obtidas por MEV nas amostras

testadas tanto no elastbmetro como no péndulo de torgéo invertido.

200 pm

(@)

UFSCar - DF

UFSCar — DF 200 pm

(d)

Figura 4.15. Micrografias obtidas por MEV da superficie das amostras (a) TNZ-1 e (b) TNZ-2
testadas no péndulo de torcdo invertido e (c) e (d) TNZ testada no elastdmetro de decaimento
livre nos modos SEI e BEI respectivamente.
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Nas micrografias pode ser observada uma microestrutura formada por uma matriz da
fase p com uma possivel precipitacdo da fase o nos contornos de grdo e no interior destes,
similar ao observado por Mantani e colaboradores * apds envelhecimento a 723 K em ligas
do sistema Ti-Nb. Este fato estd de acordo com os difratogramas de raios-X onde se
apresentam as fases a, B ¢ ®. A micrografia no modo BEI (figura 4.15d) ndo revelou nenhuma
mudanca composicional qualitativa entre a matriz B ¢ a fase precipitada nos contornos ¢ no

interior do gréo.

Para determinar quantitativamente esta possivel mudanca composicional,
micrografias de MEV com analises de energia dispersiva de raios-X (EDS) foi realizado numa
amostra na condi¢cdo como recebida e na amostra apds os ciclos térmicos no elastometro de

decaimento livre. Estes resultados sao mostrados nas figuras 4.16 e 4.17, respectivamente.

EDS-B

TNZ como

recebida
Elmt Spect Inten. std Element Sigma Atomic

Type Corrn. corrn. % % %

Ti K ED 0.906 0.86 57.74 0.22 72.53
Zr L ED 0.873 0.74 8.32 0.21 5.49
Nb L ED 0.915 0.75 33.94 0.20 21.98
Total 100.00 100.00

Figura 4.16. MEV/EDS da amostra de TNZ na condi¢éo como recebida.
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EDS-p
Regido sem
precipitacédo

Elmt Spect. Inten. std Element sigma Atomic
% %

T K ED 0.902 0.86 55.67 0.25 70.82
Zr L ED 0.876 0.74 8.56 0.26 5.72
Nb L ED 0.917 0.75 35.77 0.23 23.46
Total 100.00 100.00
EDS-a

Regido com

precipitacédo
Elmt  Spect. Inten. std Element Sigma Atomic

Type Corrn. corrn. % % %

Ti K ED 0.909 0.86 59.30 0.23 73.79
Zr L ED 0.871 0.74 7.69 0.22 5.02
Nb L ED 0.912 0.75 33.02 0.21 21.18
Total 100.00 100.00

Figura 4.17. MEV/EDS da amostra de TNZ ap0s os ciclos térmicos no elastdmetro de
decaimento livre, sendo analisados 0s grdos com e sem precipitacéo.
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A partir destas anélises composicionais é possivel observar que a amostra como
recebida, figura 4.16, apresenta a composi¢do proxima da esperada Ti-35Nb-7Zr. J& na
amostra apds os ciclos térmicos, figura 4.17, a regido com precipitagdo da fase o apresenta um
aumento do teor de Ti enquanto os teores de Nb e Zr diminuiram quando comparado com a
andlise na regido livre de precipitacdo. Este resultado é esperado, uma vez que, é conhecido
que a fase B € rica em elementos B estabilizadores (Nb) e a fase o € rica em Ti. Além disto,
durante o envelhecimento da fase B as particulas da fase o rejeitam o soluto durante o
processo de nucleacdo e crescimento e atuam como substrato na nucleacio da fase o®> .

Desta forma, quando a microestrutura apresenta precipitados da fase ®, a energia de ativagdo

requerida para a nucleacdo decresce facilitando entéo o surgimento da fase a.

Estes fatos sugerem que o pico de relaxacdo observado nas medidas tanto no
elastbmetro de decaimento livre, quanto no péndulo de tor¢do se comportam de uma forma
mais complexa e, ndo pode ser tratado como simples interagdes de processos de reorientagdo
de &tomos induzidos por tensdo. Neste sentido, este pico de relaxacdo em primeira instancia
esté relacionado com a estabilizacdo da fase B e, uma vez, atingida a temperatura por volta de
500 K inicia-se uma evidente precipitacdo da fase ®, o que leva a um aumento no modulo de
elasticidade. Nos subsequentes ciclos térmicos existe entdo uma sequéncia de transformacoes
B — Btot+o — PBta, sendo que, durante o crescimento das fases ® e a, a propor¢do da fase 3
diminui, a qual é observada pelo decaimento do pico. Neste processo, a fase a cresce em
detrimento da fase ® levando o moédulo de elasticidade a se estabilizar em um valor
intermediério de (7445) GPa, sendo o valor inicial de (54+4) GPa e o valor maximo de

endurecimento correspondente a (82+6) GPa.

Como a fase B € rica em Nb, durante as transformac6es de fase do sistema existe uma
redistribuicdo dos atomos da matriz e soluto, como indicado pela analise composicional
(EDS), o que leva a uma alteragdo das interacOes destes elementos com o0s elementos
intersticiais em solucdo solida, possivelmente o oxigénio. Assim, como o teor de Nb é
diminuido na fase P, é esperada uma diminuicao das interagdes de Nb com o O, contribuindo
também para a diminuicdo do pico de relaxagdo. Desta forma, o pico tem componentes
relacionadas com as transformacdes de fase p—®, ®—a, B—a as quais envolvem também
interacbes M-i (matriz-intersticial) e s-i (soluto substitucional-intersticial), o que dificulta a
analise através de picos elementares de Debye, como os apresentados na figura 4.12, e que

frequentemente também s&o relatados na literatura para ligas de titanio p.
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4.1.2.2. Medidas na faixa de temperaturas entre 300 K e 130 K

E conhecido que altos teores de elementos B-estabilizadores fazem com que a fase B
seja estabilizada a temperatura ambiente deslocando a temperatura de transformacéo
martensitica para temperaturas abaixo da temperatura ambiente. Neste sentido, estudos sobre
a transformacédo de fase martensitica usando a técnica de espectroscopia mecénica sdo mais

114-117

voltados para as ligas tradicionais Cu-Zn-Al, Cu-Al-Ni, Ti-Ni, Ti-Ni-Cu , has quais, 0s
comportamentos bem definidos permitem a identificacdo das temperaturas caracteristicas
M;, Mg Aq, Ar. No entanto, existe pouca informagdo na literatura sobre esta transformagao em

ligas de titanio do tipo B através desta técnica.

Nos poucos trabalhos sobre este tipo de ligas, Ti-Ta-Nb* e Ti-Nb-AI**8, foi afirmado
que nos espectros de relaxacdo anelastica, a partir das curvas de médulo de elasticidade
podem ser determinadas as temperaturas M, My As, A¢, ja que este parametro é sensivel s a
transformacgdo martensitica induzida por tensdo e ndo a outros processos. Por outro lado, o
atrito interno ou amortecimento é sensivel a varios fenbmenos que contribuem para a
dissipacdo de energia, assim, a determinacdo destas temperaturas caracteristicas atraves desta

grandeza pode levar a possiveis incertezas.

Em recente estudo sobre o comportamento do modulo de elasticidade e o
amortecimento (tan §) na liga B-Ti-25Ta-25Nb (%at.)® usando um analisador dindmico
mecanico (DMA), foi mostrado um pico de relaxacdo dependente da tenséo aplicada, onde se
sugere que para baixas tensdes aplicadas (~50 MPa) a pequena fracdo de fase martensita
induzida por tensdo levam a pequenas variacGes, tanto no modulo como em tan §, ndo
permitindo a identificacdo das temperaturas caracteristicas da transformacdo martensitica.
Para altas tensfes (>250 MPa) a transformacéo de fase martensitica pode ser detectada a partir
do moédulo de elasticidade enquanto que, a tan § sofre um alargamento que provoca o
desaparecimento do pico. Esta perda do pico est4 relacionada a presenca de discordancias que
podem impedir o movimento das interfaces martensita/austenita, levando a uma perda da

capacidade de amortecimento®.

Neste sentido, quando o pico de relaxagdo surge para tensdes entre 100 MPa e
200 MPa, é sugerido que sua origem se da a partir de trés mecanismos: (1) Movimento
reversivel do contorno austenita/martensita; (2) Reorientacéo reversivel dado pelo auto ajuste

da microestrutura; (3) Atrito na interface das duas redes®.
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Baseado nos fatos mencionados acima e, em pesquisas feitas em ligas do sistema
Ti-Nb-Zr 24 7% 119 'onde foi mostrado o comportamento de transformacéo de fase induzido por
tensdo com uma temperatura de inicio da transformacédo de fase martensitica M, entre 250 K e
270 K, foram feitas medidas no elastometro de decaimento livre com ciclos térmicos na faixa
de temperaturas entre 300 K e 140 K. Os espectros de relaxacdo obtidos durante quatro (4)
ciclos térmicos consecutivos sdo apresentados na figura 4.18. O mddulo de elasticidade a

temperatura ambiente para esta amostra foi de (59+6) GPa.

Variagao do médulo de elasticidade (AE/E ) —e—Resfriamento —o— Aquecimento
Atrito interno (" x 10) —e— Resfriamento —0— Aquecimento
Frequéncia de oscilagao ~870 Hz
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Figura 4.18. Espectros de relaxacdo anelastica obtidos no elastdmetro de decaimento livre
durante quatro (4) ciclos térmicos consecutivos entre 300 K e 140 K.

Nos espectros da figura 4.18 é possivel observar uma estrutura de relaxacao
dependente da temperatura, no qual o moédulo de elasticidade apresenta um valor minimo,
durante o resfriamento e no subsequente aquecimento, enquanto, o atrito interno (Q1)
aumenta de forma continua para valores mais baixos de temperatura atingindo um méaximo de

10x107 na menor temperatura medida pelo equipamento 140 K. E é possivel notar que tanto
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os valores de atrito interno (Q~'), bem como, a variacdo do mddulo de elasticidade (?)
apresentam um comportamento histerético e reversivel durante os 4 ciclos térmicos em que a
amostra foi submetida. Na tabela 9 sdo apresentadas as temperaturas onde ocorrem 0s
minimos valores do mddulo de elasticidade.

Tabela 9. Valores de temperatura e variagdo do moédulo de elasticidade, observados nos
pontos minimos dos espectros de relaxagdo anelastica da figura 4.18.

Resfriamento Aguecimento
Ciclo Temperatura AE /g Temperatura AE /g AT
térmico [K] K] K]
1 197,05 -0,0352 223,19 -0,0333 26,14
2 200,74 -0,0268 224,67 -0.0275 23,93
3 201,95 -0,0271 224,18 -0,0277 22,23
4 199,63 -0,0257 222,18 -0,0263 22,55

Esta reversibilidade pode ser observada pela comparagéo direta dos difratogramas de
raios-X da amostra como recebida (Figuras 4.2 e 4.3) com o difratograma da amostra apds 0s
4 ciclos térmicos em baixas temperaturas, mostrado na figura 4.19. Esta comparacgdo € valida

ja que as amostras foram cortadas a partir do mesmo lote do material produzido.
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Figura 4.19. Difratograma de raios-X da amostra TNZ ap6s medidas de relaxacdo anelastica
em baixa temperatura (300K-140 K) no elastémetro de decaimento livre.
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Sun e colaboradores™, em estudos na liga Ti-20Nb-6Zr (%at.) através de medidas de
DSC identificaram as temperaturas de inicio da transformacdo martensitica (M;) e final da

transformagcdo austenita (A;) como sendo 245,9 K e 267,3 K o que levaaum AT =214 K.

Curiosamente para a liga em estudo, Ti-35Nb-7Zr (%p.), 0 AT entre 0s minimos do
maddulo de elasticidade estd em torno de 23 K, o que sugere que estes minimos correspondem
as temperaturas Mg e Af, sendo que a grande diferenca entre estas temperaturas na liga
Ti-20Nb-6Zr (%at.) equivalente a Ti-31Nb-9Zr (%p) estudada por Sun’® e a liga deste estudo
Ti-35Nb-7Zr (%p.) podem ser devidas a variagdo composicional, equipamento de medida,
bem como as taxas de resfriamento/aquecimento usadas, 20 K/min no DSC e 1 K/min no

elastdmetro de decaimento livre.

Em referéncia ao comportamento do atrito interno (Q~1), na faixa de temperatura
estudada ndo foi verificado nenhum pico de relaxacdo, sendo observado s6 um perfil de
acréscimo constante. Assim, devido a reversibilidade do processo, este acréscimo pode estar
relacionado com o movimento reversivel dos contornos das fases austenita/martensita que a
induz uma dissipacdo de energia mecénica quando a microestrutura inicial é composta

somente da fase austenita como tem sido reportado na literatura*’

. Outros efeitos que podem
também contribuir para esta dissipagdo de energia sdo: (1) A formagdo da fase ® atérmica a
partir da fase B estabilizada, como mostrado por Vigier e colaboradores® no estudo da liga
B-11 (Ti-11.5Mo-6Zr- 4.5Sn) na faixa de temperaturas entre 70 K- 550 K, onde observaram
um pico em baixa temperatura que surge a partir 223 K e atinge seu maximo em torno de
93 K, sendo que este j4 tinha sido observado em trabalhos prévios em ligas Ti-V e Ti-Mo®;
(2) Orientacdo induzida por tensdo de atomos de hidrogénio (H) em torno de atomos de
oxigénio intersticial aprisionados na rede da liga Ti-35Nb-7Zr-5Ta, como reportado por

Almeida e colaboradores %,

A fim de estudar o efeito da precipitagdo das fases w e a que ocorrem em alta
temperatura sobre o comportamento de relaxacdo em baixa temperatura, foram realizadas
novos ciclos térmicos na faixa de 140 K e 750 K no elastdmetro de decaimento livre, estes

resultados sdo apresentados na proxima secao.
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4.1.2.3. Medidas na faixa de temperaturas entre 140 K e 750 K

Nas figuras 4.20 a 4.23 s&o apresentados os espectros de relaxacéo anelastica obtidos
no elastdmetro de decaimento livre, com frequéncia de oscilag&o inicial de ~780 Hz, durante
3 ciclos térmicos de aquecimento e resfriamento consecutivos. Estes testes foram realizados
através de um resfriamento a partir da temperatura ambiente até 140 K, seguido de
aquecimento até temperatura ambiente. Na sequéncia foi feito um aquecimento da
temperatura ambiente até 750 K com subsequente resfriamento até temperatura ambiente,
com medidas feitas a uma taxa de 1 K/min, a fim de dar o tempo necessario para que

ocorressem transformacdes de fase no sistema.

Resfriamento/Aguecimento 1 AE/E —0—Resfriamento —e— Aquecimento
Frequéncia de oscilagdo ~730 Hz Q" x10% 0 Resfriamento —e— Aquecimento
0,25
0,20 -
0,15 -
w 0104
] ]
<
0,05 -
0,00 -
VST 7T T T T T T T T 1
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o
-
x
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T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T
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Temperatura [K]

Figura 4.20. Espectro de relaxagdo anelastica obtido no elastdmetro de decaimento livre
durante o primeiro ciclo térmico entre 140 K e 740 K.
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Figura 4.21. Espectro de relaxagdo anelastica obtido no elastdbmetro de decaimento livre
durante o segundo ciclo térmico entre 140 K e 740 K.
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Figura 4.22. Espectro de relaxagdo anelastica obtido no elastdmetro de decaimento livre
durante o terceiro ciclo térmico entre 140 K e 740 K.
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Variacao relativa do médulo de elasticidade
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Figura 4.23. Variacdo relativa do mddulo de elasticidade durante os trés ciclos térmicos
consecutivos, mostrando o deslocamento dos minimos para valores pertos da temperatura
ambiente.

Como esperado, segundo os resultados da secéo 4.1.2.2, durante o primeiro ciclo em
baixa temperatura, foi observado um minimo na variacdo do mddulo de elasticidade (~200 K)
enquanto que os valores de atrito interno aumentaram a partir de 250 K, até atingir seu
maximo ~8x10° na menor temperatura de 140 K. No subsequente aquecimento até a
temperatura ambiente ocorre uma reversibilidade deste processo, sendo que o minimo da
variacdo do modulo é deslocado para ~225 K. Continuando com o aquecimento até 700 K, é
possivel observar um continuo aumento do mddulo de elasticidade atingindo sua méxima
variagdo de 17%, (68+6) GPa, em 650 K, temperatura similar & observada nos espectros da
secdo 4.1.2.1, figuras 4.7 a 4.9, embora a variacdo do modulo elasticidade tinha sido menor.
Para temperaturas maiores um decréscimo do médulo é observado mantendo-se por volta de
10%, (65+6) GPa, inclusive durante o subsequente resfriamento, onde a partir de 500 K sofre

uma nova diminuigéo.

Em relacdo a curva de atrito interno na faixa de 300 K até 740 K neste primeiro ciclo
¢ observado um largo pico de relaxacdo, que ja foi descrito na se¢do 4.1.2.1, o qual
acompanha o comportamento do médulo de elasticidade. Na maxima variagdo do mddulo de
elasticidade um aparente ombro aparece do lado direito do pico de atrito interno fazendo este
mais largo que o ja mostrado na secdo 4.1.2.1, da figura 4.7. Além disto, uma caracteristica

importante é que durante o subsequente resfriamento, ao contrario do comportamento da
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figura 4.7, onde foi aprecidvel o decremento da intensidade do pico, este apresenta um

comportamento inesperado j& que retorna se sobrepondo ao pico de aquecimento.

Durante o segundo e terceiro ciclos térmicos, observa-se que os valores minimos do
maodulo em baixa temperatura que caracterizam as temperaturas Mg e Ay da transformagdo
martensitica reversa p<»a” sofrem um deslocamento para altas temperaturas (figura 4.23),
indicando que a precipitagdo das fases a ¢ ® pelo precedente ciclo térmico altera estas
temperaturas caracteristicas. E conhecido que a adicio de soluto leva a estabilizagio da fase
a temperatura ambiente, através de um decréscimo da temperatura de transformagéo
martensitica para temperaturas abaixo da temperatura ambiente. Como mostrado na se¢édo
4.1.2.1 a precipitagdo das fases a e ® leva a uma redistribui¢do dos elementos na liga TNZ,
sendo que a fase a € rica em Ti enquanto que fase B é rica em Nb. Neste sentido, esta
redistribuicdo de Nb faz com que a proporcéo da fase p diminua, portanto, é possivel que as
temperaturas caracteristicas da transformacdo martensitica e austenitica se desloquem para

temperaturas maiores.

A cada ciclo térmico uma maior propor¢édo de fase a é transformada a partir da fase
e, portanto um maior deslocamento das temperaturas M, e Ay € esperado, se aproximando
cada vez mais da temperatura ambiente. Neste sentido, o deslocamento destas temperaturas,
também desloca o inicio do incremento do atrito interno em baixa temperatura, mas este
mantém seu valor maximo (~8x107) na menor temperatura 140 K. Isto pode indicar que o
atrito interno nédo esté relacionado completamente com a proporcéo da fase o’ transformada, ¢
gue possui componentes associadas a outros processos de relaxagdo, como os ja mencionados,

transformacéo B— atérmica ou interagcdes de hidrogénio.

Para altas temperaturas no segundo ciclo térmico, figura 4.21, o moédulo de

elasticidade apresenta dois estagios formados por um incremento constante até 550 K com um

curto patamar em < igual a 13% seguido por uma abrupta variagdo de =% atingindo um
maximo de 17% em 650 K. Estas variacfes sdo acompanhadas por dois aparentes processos
de relaxacdo no atrito interno, sendo mais evidentes do que no primeiro ciclo térmico. O
terceiro ciclo térmico, figura 4.22, apresentou um comportamento similar sendo evidentes 0s

dois estagios na curva do moédulo de elasticidade e os dois picos na curva de atrito interno.

Uma explicacdo para estes comportamentos pode ser dada com base nas

transformacdes de fase apresentadas a partir da fase B metaestavel. Durante o primeiro ciclo
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térmico é evidente a transformacéo de fase f—w pelo continuo endurecimento do material,
seguido pela transformacdo w—a, uma vez que, a fase ® serve como sitios de nucleacéo da
fase o, isto € evidenciado através do decréscimo no modulo de elasticidade. Esta fase o
continua se desenvolvendo durante o subsequente resfriamento. No segundo e terceiro ciclo
térmico, durante o primeiro estagio, pode se dizer que existe uma competicdo entres as fases
® ¢ o, mas durante o segundo estagio, a variacdo abrupta do modulo é dada pela réapida
cinética de transformacdo da fase o, sendo esta a componente dominante. Para temperaturas

maiores, com o decréscimo do modulo, a precipitacdo da fase a € dominante.

Uma evidéncia destas transformacfes de fase podem ser observados a partir dos
difratogramas de raios-X, figura 4.24, das amostras representativas de TNZ que sofreram o0s
mesmos ciclos térmicos pelos quais foi submetida a amostra testada no elastdmetro de

decaimento livre, bem como pelas micrografias MEV da amostra como recebida e ap6s os

ciclos térmicos, figura 4.25.
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Figura 4.24. Difratograma de raios-X das amostras TNZ durante 3 ciclos térmicos
consecutivos entre 140 K e 740 K.
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Figura 4.25. Micrografias da superficie das amostras TNZ (a) na condi¢cdo como recebida e
(b) (c) apds trés ciclos térmicos consecutivos entre 140 K e 740 K. (d) modo BEI de analise
composicional qualitativo.

A partir das figuras 4.24 e 4.25, podem ser observadas as mudangas ocorridas
durante os ciclos termicos que levaram a precipitacdo das fases o e o como mostrado nos
difratogramas de raios-X, sendo que a fase o apresenta uma microestrutura acicular que surge

nos contornos de grdo e crescem em seu interior.

A anédlise qualitativa dada pela micrografia obtida por MEV no modo BEI ndo
mostra claramente uma variacdo composicional, ja que, o contraste apresentado se deve mais
a um efeito de profundidade na microestrutura acicular, assim, foi realizada entdo uma andlise

quantitativa através de EDS (figura 4.26).
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EDS-p
Regido sem
precipitacéo
Elmt Spect. Inten. std Element sigma Atomic
Type corrn corrn % . %
Ti K ED 0.901 0.86 55.46 0.20 70.66
zr L ED 0.876 0.74 7.46 0.20 4.99
Nb L ED 0.917 0.75 37.08 0.19 24.35
Total 100.00 100.00
EDS-a
Regido com
precipitacdo
Elmt Spect. Inten. std Element Sigma Atomic
Type Ccorrn. corrn. % - %
I K ED 0.919 0.86 64.66 0.27 77.95
Zr L ED 0.864 0.74 6.77 0.25 4.29
Nb L ED 0.905 0.75 28.57 0.23 17.76
Total 100. 00 100. 00

Figura 4.26. MEV/EDS da amostra de TNZ ap0s trés ciclos térmicos entre 140 K e 750 K no
elastdbmetro de decaimento livre mostrando as regibes precipitadas e sem precipitar.
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Da analise por EDS da figura 4.26, pode ser observado que a fase B conserva a
composicdo inicial da liga Ti-35Nb-7Zr, enquanto que, a fase o € uma fase rica em Ti. Esta
analise confirma o fato de que existe uma varia¢do nas porcentagens de soluto que afetam as
temperaturas de transformacdo martensitica M; e Ay, deslocando-as para temperaturas

préximas da temperatura ambiente.

Devido aos espectros de relaxacdo anelastica das figuras 4.20 a 4.22, na curva de
atrito interno apresentarem um largo pico de relaxacéo, foram realizados tratamentos térmicos
em temperaturas de 573 K, 673 K e 773 K durante uma hora a uma taxa de aquecimento e
resfriamento de 1 K/min. Estas temperaturas caracterizam a intensidade maxima do pico de

relaxacdo, o0 ombro sobre alta temperatura e o fim do pico de relaxagéo.

Os difratogramas de raios-X, bem como, as micrografias obtidas das amostras com

tratamento térmico sdo apresentados nas figuras 4.27 a 4.29.

Intensidade [u.a]
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——
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Figura 4.27. Difratograma de raios-X e micrografia MEV da amostra com tratamento térmico
a 573 K/1h.
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Figura 4.28. Difratograma de raios-X e micrografia MEV da amostra com tratamento

térmico a 673 K/1h.
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Figura 4.29. Difratograma de raios-X e micrografias MEV da amostra com tratamento
térmico a 773 K/1h.

A partir das figuras 4.27 a 4.29 pode ser observado que os tratamentos térmicos
nestas temperaturas induzem a precipitacdo das fases ® e o nas amostras. Para a amostra
TNZ-573 K (figura 4.27) é possivel observar a precipitacdo da fase o através do difratograma
de raios-X, mas na micrografia, dado o tamanho nanométrico, esta fase ndo ¢ identificavel
sendo s observados os grdos equiaxiais da fase . Na amostra TNZ-673 K (figura 4.28), o

difratograma de raios-X mostra picos de difracdo da fase a, ¢ a presenca da fase ® pela
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indexacdo dos planos (001) em ~31° (111) em ~51° (002) em ~66° bem como pelo
alargamento e aumento da intensidade do pico da fase p em ~55° (200) que pode estar
superpondo o plano (201) da fase o que aparece em ~56°. Na micrografia correspondente a

esta amostra, um delineamento maior dos gréos da fase 3 pode ser observado.

5|
/u

EDS-p
Interior do
grao
Elmt Spect. Inten. std Element sigma Atomic
Type Ccorrn. corrn. b o b4
Ti K ED 0.901 0.86 $5.31 0.28 70.52
Zr L ED 0.877 0.74 9.14 0.29 6.12
Nb L ED 0.918 0.7 35.54 0.26 23.36
Total 100.00 100.00
EDS-a
Contorno
de gréo
Elmt Spect. Inten. std Element sigma Atomic
Type corrn. corrn. % : %
Ti K €D 0.899 0.86 54.1 0.25 69.49
Zr L ED 0.879 0.74 9.7 0.26 6.55
Nb L ED 0.920 0.75 36.18 0.23 23.96
Total 100.00 100.00

Figura 4.30. MEV/EDS da amostra de TNZ-773 K. Sendo analisados (a) a area central do
gréo da fase B e (b) o contorno de grdo onde foi precipitada a fase a.
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Na amostra TNZ-773 K (figura 4.28), podem ser observados planos de difracdo das
fases B3, o e a, sendo que na micrografia, COmo era esperado, observa-se a precipitagéo da fase
a nos contornos de grdo da fase P, e na micrografia de aumento de um grdo B se observa o
crescimento da fase o para o interior dos grdos. A analise composicional por EDS da
precipitacdo da fase o na amostra TNZ-773 K ndo mostrou uma variacao significativa entre os

teores de Ti e Nb, como pode ser observado através da figura 4.30.

A figura 4.31 mostra a variagdo do modulo de elasticidade e a microdureza Vickers
em funcdo da temperatura de tratamento térmico, onde € observado que a precipitacdo das
fases o ¢ ® levam ao endurecimento do material, sendo que o tratamento em 673 K favorece
mais a precipitacdo da fase o levando a um notavel incremento do modulo de elasticidade e
da dureza. Com o tratamento em 773 K, o crescimento da fase a ocorre em detrimento da fase
o causando uma queda no modulo de elasticidade e nos valores de dureza, como ja tinha sido

mostrado nas medidas de relaxagédo anelastica.
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Figura 4.31. Variacdo do modulo de elasticidade das amostras de TNZ submetidas a
tratamento térmico em 573 K, 673 K e 773 K durante 1hora com taxa de 1K/min.

As amostras com tratamento térmico, TNZ-573 K, TNZ-673 K e TNZ-773 K foram
medidas num ciclo térmico entre 130 K até 740 K no elastémetro de decaimento livre, para
observar efeito do tratamento térmico sobre o médulo de elasticidade hem como no atrito

interno. Os espectros de relaxacdo sdo apresentados nas figuras 4.32 a 4.34.
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Figura 4.32. Espectro de relaxacdo anelastica da amostra de TNZ com tratamento térmico a
573 K durante 1 hora.
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Figura 4.33. Espectro de relaxacdo anelastica da amostra de TNZ com tratamento térmico a
673 K durante 1 hora.
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Figura 4.34. Espectro de relaxacdo anelastica da amostra de TNZ com tratamento térmico a
773 K durante 1 hora.

A partir da figura 4.32, para o espectro da amostra TNZ-573K, pode ser observado
em baixas temperaturas um deslocamento de My~ 235 K e Az~ 265 K para valores perto da
temperatura ambiente, se comparados com os valores inicialmente observados M;~ 200 K ¢
As= 224 K. Este fato reitera o efeito da precipitagdo das fases o e o sobre as temperaturas
caracteristicas da transformagéo austenita/martensita. Para alta temperatura na curva de £ séo
apreciaveis os dois estagios ja mencionados, a competicdo da precipitacdo das fases m e o ¢ a

iminente precipitacdo da fase m dada por sua répida cinética de transformacéo.

Na curva de atrito interno (Q~1) sdo observados os dois picos de relaxacdo que
acompanham os dois estagios de -, sendo mais evidente o pico de mais alta temperatura. Este
comportamento pode ser vinculado a precipitacdo e crescimento da fase o, uma vez que, como
pode ser observado através do difratograma de raios-X desta amostra, figura 4.27, ja se tem
no estado inicial a fase ® que serve como centro de nucleagdo da fase a. Durante o
subsequente resfriamento € observado uma queda no médulo de elasticidade, o que indica que

a precipitacdo da fase a ocorre em detrimento da fase .
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Para a amostra com tratamento térmico em 673 K, figura 4.33, é evidente o
crescimento da porcentagem de fase ® a partir do aumento abrupto do médulo de elasticidade
e dureza Vickers mostrado na figura 4.31, bem como, no difratograma de raios-X da figura
4.28Db. Esta fase afeta fortemente o comportamento em baixa temperatura, ndo sendo possivel
identificar as temperaturas caracteristicas da transformacdo martensitica e apresentando um
baixo nivel de amortecimento da ordem de ~1x10. Em alta temperatura é observado um
comportamento constante de <7 até 500 K aproximadamente, onde um leve decréscimo deste é
observado, sendo mais evidente a partir de ~650 K no qual se obtém uma reducéo do médulo
de elasticidade de ~23%. Na curva de atrito interno (Q~1), um possivel pico de baixa
intensidade é observado em torno de 570 K. Esta queda na intensidade do pico pode ser
associado a alta porcentagem de fase ®, sendo que durante o aquecimento entre 300 K ¢
770 K ndo ocorre mais precipitacdo desta fase, mantendo-se o modulo de elasticidade
constante. Para temperaturas maiores que 500 K ocorre a transformagéo de fase ®—a, sendo
esta desenvolvida mais fortemente acima de 650 K e, se mantendo durante o subsequente
resfriamento. Assim, o pico de relaxagdo ndo apresenta componentes de transformacéo de
fase e, poderia estar representando as interagdes matriz-intersticial e soluto substitucional-

intersticial, conforme sugeridas anteriormente.

Para a amostra TNZ-773K, figura 4.34, novamente sdo observadas as temperaturas

da transformagdo martensita/austenita My~ 266 K e Ay~ 287 K. Em alta temperatura o

comportamento das curvas % e Q! evidenciam as transformagBes ja mencionadas, a

precipitacdo da fase o, bem como, a precipitacdo e o crescimento da fase a nos contornos de

gréo e em seu interior, como observado através das micrografias da figura 4.29.

A estabilidade das fases foi alterada pelos tratamentos térmicos de envelhecimento e,
durante o ciclo térmico da obtencdo dos espectros de relaxacdo, as amostras tenderam a
buscar novamente seu estado de equilibrio, evidenciado pela variagdo no modulo de
elasticidade o qual ap6s o ciclo térmico foi de (55+4) GPa, (61+5) GPa e (61+5) GPa para as
amostras TNZ-573K, TNZ-673K e TNZ-773K respectivamente.

Em resumo, através da caracterizagdo por espectroscopia mecénica da liga
Ti-35Nb-7Zr, foi possivel determinar seu médulo de elasticidade & temperatura ambiente
sendo este de (54%+4) GPa. Foram identificas as possiveis temperaturas de inicio da

transformagdo martensitica e final da transformagao austenita My~ 200 K e A= 225 K.
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A estabilidade das fases e, sua evolucao foi estudada através de tratamentos térmicos
ciclicos e de envelhecimento. Foram associados picos de relaxa¢do junto com anomalias no
maddulo de elasticidade, num primeiro estagio a precipitagdo da fase e, num segundo estagio
a precipitacdo e crescimento da fase o a partir da fase . No entanto, estes picos de relaxa¢do
também incluem processos de mobilidade atbmica relacionados a reorientacdo induzida de
atomos intersticiais ou pares destes ao redor dos a&tomos da matriz metalica ou atomos

substitucionais.

Assim, foi evidenciado que o pico de relaxagéo que aparece por volta de 500 K para
baixas frequéncias de oscilagdo (Hz) e 570 K para frequéncias da ordem de kHz, apresenta
uma complexidade para seu entendimento. Mas que através de diferentes ciclos e tratamentos
térmicos realizados foi possivel desvendar as diferentes componentes que contribuem para

este processo de relaxacao.
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4.2.  Ligas do sistema Ti-xNb-3Fe (x=10,15,20,25) %op.
4.2.1. ldentificacdo de fases e caracterizacdo microestrutural

A figura 4.35 mostra os padrdes de difracdo das amostras solidificadas rapidamente

Ti-xNb-3Fe (x=10, 15, 20, 25 %p.) na condi¢gdo como recebidas.
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Figura 4.35. Difratograma de raios-X das amostras solidificadas rapidamente Ti-xNb-3Fe
(x=10, 15, 20, 25 %p.) na condi¢do como recebidas.

Nos difratogramas da figura 4.35, podem ser observados picos caracteristicos da fase
B (cubica de corpo centrado), a qual foi estabilizada a temperatura ambiente, além de picos de
difracdo correspondentes a fase ® atérmica para as ligas Ti-10Nb-3Fe e Ti-15Nb-3Fe (ver

imagem aumentada a direita).

Pode ser notado que o aumento na porcentagem de Nb de 10 até 25 %p. favorece a
estabilidade da fase  a temperatura ambiente, sendo este efeito também incrementado pela
presenca do Fe, o qual € um elemento P estabilizador eutetdide considerado forte estabilizador
da fase B do titAnio. Desta forma, € obtida uma maior estabilizagdo da fase f com 20% de Nb,
ao inves de 35% de Nb como geralmente é encontrado na literatura para o sistema binario
Ti-Nb™ ", No entanto, a ndo presenca de picos de difracdo da fase m nas amostras contendo
20% e 25% de Nb ndo significa que ela ndo esteja presente nestas ligas, conforme foi
mencionado anteriormente, mesmo com elevadas taxas de resfriamento, esta fase pode surgir

ndo sendo detectada pelos raios-X devido a seu tamanho nanométrico.
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A microestrutura das ligas Ti-xNb-3Fe (x=10, 15, 20, 25) s&o apresentadas na
figura 4.36.

UFSCar - DF 1S KV 50 pm I

(c)

Figura 4.36. Micrografias da superficie das amostras (a) Ti-10Nb-3Fe (b) Ti-15Nb-3Fe (c) Ti-
20Nb-3Fe e (b) Ti-25Nb-3Fe na condigdo como recebidas.

De forma geral, pode ser observada uma microestrutura que exibe uma morfologia
dendritica com orientacdo aleatdria, sendo que um maior refinamento da microestrutura é
apresentado para as maiores porcentagens de Nb nas ligas. Este fato pode ser ligado ao efeito
do B-estabilizador eutetoide Fe, que faz aumentar a taxa de resfriamento rapido obtida durante

0 processamento da liga.
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4.2.2. Caracterizacdo do modulo de elasticidade

A figura 4.37, mostra 0 modulo de elasticidade & temperatura ambiente obtido no
elastdmetro de decaimento livre e o pardmetro eletronico e/a (concentracdo de elétrons) em

funcédo da porcentagem de Nb nas ligas do sistema Ti-Nb-Fe.
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Figura 4.37. Mddulo de elasticidade e razdo e/a como funcéo do teor de Nb nas ligas do
sistema Ti-xNb-3Fe (x=10, 15, 20, 25 %p).

Na figura 4.37, pode ser observado que o teor de Nb estd relacionado com o
decréscimo do modulo de elasticidade. Tal fato pode ser também relacionado com a
estabilizacdo da fase B através da dos valores da razéo e/a obtidos para as ligas estudadas.
Como reportado na literatura por Ikehata !, para e/a < 4,20 a estrutura CCC é instavel e
com o decréscimo da concentracdo de elétrons de valéncia, a estabilidade da estrutura HC
aumenta, entdo, fases metaestaveis como a fase o podem ser formadas aumentando o médulo
de elasticidade. Assim, para o sistema de ligas estudadas uma maior estabilizacdo da fase 8
foi obtida a partir de 20% de Nb correspondente a e/a = 4,23, sendo que para porcentagens
menores de Nb a fase o foi detectada nos difratogramas de raios-X da figura 4.35. Estes
resultados estdo em conformidade com sugerido por Collings®, quem indicou que em ligas
binarias Ti-MT (MT=metal de transicdo) a fase o é formada quando o conteddo do elemento

de liga leva a uma concentracdo de elétrons e/a entre 4,12 e 4,21.

Se plotadas as composi¢des no diagrama de estabilidade B,- M, figura 4.38, é
possivel observar que as ligas do sistema Ti-Nb-Fe se encontram na regido de estabilidade da
fase B, sendo que as ligas com baixa porcentagem de Nb se localizam perto do contorno de
fase B/Bto, o que esta de acordo com os difratogramas de raios-X destas ligas. Desta forma,

fica claro o efeito B-estabilizador do ferro, uma vez que, se comparadas com as ligas Ti-Nb
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que ndo contém ferro, estas se encontram deslocadas para a regido da fase martensitica. Por
outro lado, pela adicdo de Nb os valores de B, na liga se incrementam levando assim a uma
diminuicdo do mddulo de elasticidade, uma vez que, a estabilidade da fase  é dada para altos
valores de B, e baixos valores de M, mas o0 mddulo decresce enquanto B,e M, apresentam

valores altos como observado pela linha seguida de setas na figura 4.38.
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2,94 -
2,92 -
2,90 4-

2,88 -

2844

nre

2,824

2,80 -

2,78 4
2,35 240 245 250 2,55 2,60
My

Figura 4.38. Diagrama de estabilidade B,-M, mostrando a localizacéo das ligas Ti-xNb-3Fe
(x=10,15,20,25)%p.(®) e, as ligas Ti-xNb (x=10,15,20,25)%p. (®),figura adaptada de .

4.2.3. Caracterizagdo anelastica das ligas Ti-xNb-3Fe (x=10, 15, 20, 25) %p.
4.2.3.1. Caracterizacdo aneléstica da liga Ti-10Nb-3Fe

As figura 4.39 a 4.42 mostram os espectros de relaxagdo anelastica, variagdo relativa

do mddulo (%) e atrito interno (Q~*) como funcéo da temperatura da amostra Ti-10Nb-3Fe

durante trés ciclos térmicos consecutivos entre 140 K e 770 K.
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Figura 4.39. Espectro de relaxacao anelastica da amostra Ti-10Nb-3Fe obtido no elastdmetro

de decaimento livre durante o primeiro ciclo térmico entre 140 K e 740 K.
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Figura 4.40. Espectro de relaxacdo anelastica da amostra Ti-10Nb-3Fe obtido no elastdmetro

de decaimento livre durante o segundo ciclo térmico entre 140 K e 740 K.
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Figura 4.41. Espectro de relaxacdo anelastica da amostra Ti-10Nb-3Fe obtido no elastdmetro
de decaimento livre durante o terceiro ciclo termico entre 140 K e 740 K.
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Figura 4.42. Espectro de variagdo do mddulo de elasticidade da amostra Ti-10Nb-3Fe obtido
no elastdbmetro de decaimento livre durante trés ciclos térmicos consecutivos entre 140 K e

740 K.
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Nestes espectros é possivel observar uma estrutura de relaxacdo dependente da
temperatura a qual esta relacionada a transformacdes de fase, similar ao observado para a liga
Ti-35Nb-7Zr, uma vez, que o tratamento térmico sobre as fases metaestaveis vai gerar

mudancas no sistema na procura de um estado de equilibrio energeticamente mais favoravel.

Na figura 4.39, no primeiro ciclo térmico na regido de baixa temperatura (300 K a
140K) é possivel observar uma estrutura de relaxacéo que apresenta uma absorcdo de energia
elastica, como mostrado na curva de atrito interno que atinge valores ao redor de 4x107 sendo
este processo reversivel no subsequente aquecimento até a temperatura ambiente. Um
comportamento similar foi observado na curva do modulo de elasticidade, onde a variagéo
ndo excedeu 1%. Este comportamento ainda ndo é muito claro nesta liga e, como notado na
liga Ti-35Nb-7Zr, pode estar relacionado com a transformacgdo reversa da martensita ou a

processos de relaxacdo do hidrogénio, bem como a transformagéo f—w atérmica.

Durante o aquecimento é observado como a curva de 52 apresenta um valor minimo
em torno de 400 K, que pode representar alguma das temperaturas caracteristicas da
transformagdo martensitica, dado que com a baixa porcentagem de Nb, é possivel que estas
temperaturas se encontrem acima da temperatura ambiente, como mostrado por Matlakhova e
colaboradores®” no sistema Ti-32Nb-2Al com estrutura o”+B. No entanto, esta transformacao
ndo tem sido confirmada neste sistema. Na faixa de temperatura entre 400 K e 700 K, %
atinge sua maxima variacéo 10% em 615 K, que pode estar correlacionado com a precipitagdo
da fase  ,como ocorreu na liga Ti-35Nb-7Zr, onde a fase ® provoca o aumento no mddulo de
elasticidade. Para temperaturas maiores <° decresce, enquanto que, a curva de atrito interno

sofre um leve incremento, indicando o possivel crescimento da fase a.

No subsequente resfriamento o endurecimento da liga é evidente com a variagdo do
maddulo de elasticidade atingindo 20% (95+8 GPa), como pode ser observado através do
inicio do segundo ciclo térmico a temperatura ambiente. O surgimento destas fases durante o

primeiro ciclo térmico pode ser observado nos difratogramas de raios-X da figura 4.43.
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Figura 4.43. Difratograma de raios-X da amostra Ti-10Nb-3Fe durante 3 ciclos térmicos
consecutivos entre 140 Ke 740 K

Para os seguintes ciclos térmicos, figuras 4.40 e 4.41, é observado que a presenca das
fases ® e a afeta o comportamento reversivel de baixa temperatura, com o decréscimo do
atrito interno de 1x10® para 0,5x10° durante o segundo e terceiro ciclo térmico

respectivamente.

Uma melhor visualiza¢do da variacdo do médulo de elasticidade é dada pela figura
4.42, onde na regido de alta temperatura, durante o segundo ciclo térmico, ocorre um
decréscimo de forma linear do médulo de elasticidade até 675 K. Para temperaturas mais altas
uma répida queda é observada. No terceiro ciclo térmico a curva acompanha o precedente
resfriamento apresentado durante o segundo ciclo térmico. Assim, finalmente =%, depois do
terceiro ciclo térmico se atinge uma variagdo de 12% correspondente a um moédulo de
elasticidade de (84+7) GPa.

O valor intermediario do mddulo de elasticidade sugere entdo que os ciclos térmicos
levaram em primeira instancia a transformacéo f—w, sendo que a fase o aparece a partir da
fase  ou pela decomposi¢cdo da fase p metaestavel. Assim, o endurecimento é dado pela
competigéo entre as fases o ¢ o, sendo que a fase a cresce em detrimento da fase ®, como tem
sido sugerido para a liga Ti-35Nb-7Zr. Uma vez esgotadas as particulas da fase  a liga torna-
se Pta, mas € possivel que a fase ® esteja presente ainda e ndo tenha sido detectada pela

analise de raios-X.
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4.2.3.2. Caracterizagdo anelastica da liga Ti-15Nb-3Fe

Os espectros de relaxacdo aneléstica, bem como a evolucéo das fases estudada por
difracdo de raios-X sdo apresentados nas figuras 4.44 a 4.48.
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Figura 4.44. Espectro de relaxacao anelastica da amostra Ti-15Nb-3Fe obtido no elastdmetro
de decaimento livre durante o primeiro ciclo térmico entre 140 K e 740 K.
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Figura 4.45. Espectro de relaxacao anelastica da amostra Ti-15Nb-3Fe obtido no elastdmetro
de decaimento livre durante o segundo ciclo térmico entre 140 K e 740 K.
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Figura 4.46. Espectro de relaxacao anelastica da amostra Ti-15Nb-3Fe obtido no elastdmetro
de decaimento livre durante o segundo ciclo térmico entre 140 K e 740 K.
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Figura 4.47. Espectro de variagdo do mddulo de elasticidade da amostra Ti-15Nb-3Fe obtido

no elastdmetro de decaimento livre durante trés ciclos térmicos consecutivos entre 140 K e
740 K.
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Figura 4.48. Difratograma de raios-X da amostra Ti-15Nb-3Fe durante 3 ciclos térmicos
consecutivos entre 140 K e 740 K.

A liga Ti-15Nb-3Fe apresenta um comportamento similar ao da liga Ti-10Nb-3Fe,
onde h&d um comportamento reversivel na regido de baixa temperatura, sendo este afetado pelo

surgimento das fases ® ¢ o em cada novo ciclo térmico.

Durante o aquecimento no primeiro ciclo, figura 4.44, um aparente endurecimento de
5% ¢é observado a partir de ~425 K até 580 K, sendo que para temperaturas mais altas um
decréscimo no mddulo é observado. Este comportamento € sugerido ser devido a estruturas
das fases B+ inicial e, ao ndo apresentar um endurecimento evidente é possivel que ndo se
apresente crescimento da proporgéo da fase o, e sim sua transformaGao para a fase a durante
este aquecimento, se obtendo uma estrutura B+a ao final deste primeiro ciclo térmico, esta

sugestdo e confirmada pelo difratograma de raios-X da figura 4.48.

Neste sentido, uma vez que a quantidade de Nb é maior nesta liga do que na
Ti-10Nb-3Fe, a fase P tende a ser mais estdvel, isto ligado também ao forte efeito B
estabilizador do Fe que pode atuar como elemento de liga supressor da fase ®, mesmo em
baixa porcentagem de 3%, evitando assim o crescimento da fase ® e, deixando o médulo de
elasticidade quase inalterado com um valor de (67+4) GPa, no segundo e no terceiro ciclos
térmicos (figuras 4.45 e 4.46). Esta estabilidade do mddulo de elasticidade, a partir do
segundo ciclo térmico, pode ser melhor observada na figura 4.47, onde s&o sobrepostos 0s

espectros de variacdo do mddulo de elasticidade.
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4.2.3.3. Caracterizagao anelastica da liga Ti-20Nb-3Fe.

Os espectros de relaxacdo anelastica da amostra Ti-20Nb-3Fe sdo apresentados nas
figuras 4.49 a 4.52.
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Figura 4.49. Espectro de relaxacao anelastica da amostra Ti-20Nb-3Fe obtido no elastdmetro
de decaimento livre durante o primeiro ciclo térmico entre 140 K e 740 K.
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Figura 4.50. Espectro de relaxacao anelastica da amostra Ti-20Nb-3Fe obtido no elastdmetro
de decaimento livre durante o segundo ciclo térmico entre 140 K e 740 K.
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Figura 4.51. Espectro de relaxacao anelastica da amostra Ti-20Nb-3Fe obtido no elastdmetro
de decaimento livre durante o terceiro ciclo térmico entre 140 K e 740 K.
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Figura 4.52. Espectro de variagdo do mddulo de elasticidade da amostra Ti-20Nb-3Fe obtido
no elastdbmetro de decaimento livre durante trés ciclos térmicos consecutivos entre 140 K e

740 K.
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Para a liga Ti-20Nb-3Fe, nos espectros de relaxacdo anelastica da figura 4.49, a
estrutura de relaxacdo em baixa temperatura € menos intensa se comparada com as duas ligas

anteriores, Ti-10Nb-3Fe e Ti-15Nb-3Fe, além de ser pouco afetada pelos ciclos térmicos.

Na regido de alta temperatura é observado um leve endurecimento entre 425 K e 550
K. Para temperaturas maiores € observado um rapido incremento do médulo de elasticidade
sendo que 22 ~18% em 630 K, temperatura a partir da qual se inicia o decréscimo do médulo.
Estes dois estdgios, sdo acompanhados por dois aparentes picos de relaxacdo de baixa
intensidade, por volta de 2x107, na curva de atrito interno, sendo o primeiro centrado ao redor
de 570 K e o segundo em 680 K. Estes dois estagios observados no modulo de elasticidade,
podem ser associados ao efeito combinado dos elementos Nb e Fe que estabilizam a fase J,
retardando assim o crescimento da fase ®, mas se desenvolvendo rapidamente a partir de
550 K até 630 K, seguida pela nucleacdo e crescimento da fase a. Nos subsequentes ciclos
térmicos, figuras 4.50 a 4.52, pode ser observado que 0 modulo de elasticidade apresenta uma
fraca variagéo, sendo evidente ainda uma anomalia em temperaturas por volta de 680 K sendo
este comportamento associado ao crescimento da fase o, que leva a uma estrutura final B+a
como mostrado no difratograma de raios-X da figura 4.53. O modulo de elasticidade final,

dado o valor de 2% ~20%, foi de (82+6) GPa.
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Figura 4.53. Difratogramas de raios-X da amostra Ti-20Nb-3Fe durante 3 ciclos térmicos
consecutivos entre 140 K e 740 K



137

Por outro lado na curva de atrito interno durante o segundo e terceiro ciclos térmicos,
figuras 4.50 e 4.51 respectivamente, os dois picos de relaxa¢do previamente observados,
parecem se acoplar num pico sé centrado por volta de 635 K sendo que a intensidade decresce
levemente de 1,6x10® para 1,4x10° respectivamente. Se observado cuidadosamente uma
fraca inflexdo aparece ao redor da intensidade maxima do pico, o0 que pode caracterizar um
processo de relaxacdo do tipo Snoek. A natureza deste comportamento sera descrito numa
secdo posterior (4.2.3.5).

4.2.3.4. Caracterizacdo anelastica da liga Ti-25Nb-3Fe

O comportamento da variacdo do modulo de elasticidade, bem como do atrito interno

na liga Ti-25Nb-3Fe submetida a trés ciclos térmicos sdo apresentados nas figuras 4.54 a 4.57.
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Figura 4.54. Espectro de relaxacao anelastica da amostra Ti-25Nb-3Fe obtido no elastdmetro
de decaimento livre durante o primeiro ciclo térmico entre 140 K e 740 K.
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Figura 4.55. Espectro de relaxacao anelastica da amostra Ti-25Nb-3Fe obtido no elastdmetro

de decaimento livre durante o segundo ciclo térmico entre 140 K e 740 K.
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Figura 4.56. Espectro de relaxagdo anelastica da amostra Ti-25Nb-3Fe obtido no elastdmetro

de decaimento livre durante o terceiro ciclo térmico entre 140 K e 740 K.
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Figura 4.57. Espectro de variagdo do mddulo de elasticidade da amostra Ti-25Nb-3Fe obtido
no elastdbmetro de decaimento livre durante trés ciclos térmicos consecutivos entre 140 K e
740 K.

O comportamento apresentado em baixa temperatura é similar ao observado nas ligas
Ti-xNb-3Fe (x = 10, 15) estudadas anteriormente sendo a intensidade do atrito interno na

temperatura minima, 140 K, afetada pela presenca de novas fases em cada ciclo térmico.

Em alta temperatura durante o primeiro ciclo térmico, figura 4.54, é observado um
leve decréscimo no médulo de elasticidade (4%) seguido por uma estabilizacéo entre ~425 K
e 550 K, sendo que para temperaturas maiores se apresenta um abrupto aumento atingindo um
valor de 20% em 640 K, logo observa-se um rapido decremento até -8% na temperatura
maxima 750 K. No subsequente resfriamento a varia¢do foi de 7% como observado a partir do

valor da temperatura ambiente do segundo ciclo térmico.

O patamar apresentado pode ser novamente relacionado com o efeito dos solutos
para evitar o crescimento da fase o, sendo que quando fornecida energia térmica suficiente,
este crescimento se desenvolve rapidamente e, para temperaturas maiores e, sob o
subsequente resfriamento é observada a nucleacdo e crescimento da fase o, como pode ser

observado através do difratograma de raios-X da figura 4.58.
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Figura 4.58. Difratogramas de raios-X da amostra Ti-25Nb-3Fe durante 3 ciclos térmicos
consecutivos entre 140 K e 740 K.

Estes comportamentos no modulo de elasticidade durante o primeiro ciclo térmico
foram acompanhados, por um intenso pico de relaxagdo com intensidade de 5,5x10° em
565 K, seguido por um segundo aparente pico de relaxacdo de menor intensidade 3,5x107 em
680 K, sendo que no subsequente resfriamento os dois picos de relaxacdo parecem se acoplar

novamente num dnico pico, similar ao comportamento da liga Ti-20Nb-3Fe.

Durante o segundo ciclo térmico, figura 4.55, diferente do que foi presenciado nas

outras composicOes, ao redor de 650 K um novo méaximo (7,5%) em <2 é observado, este

comportamento pode estar associado a alguma porgao de fase o residual que foi formada para
logo dar prosseguimento a um novo crescimento da fase a. J& na curva de atrito interno um
Gnico pico de relaxacdo foi observado, tendo este, uma intensidade de ~3x10® em 625 K. No
terceiro ciclo térmico, figura 4.56, o pico de relaxacdo apresenta um leve decréscimo em sua

intensidade e a variacdo do mddulo de elasticidade final é de 23% isto é (79+7) GPa.

Na tabela 10, sdo resumidos os valores de mddulo de elasticidade, microdureza e as
fases presentes em cada uma das ligas durante os ciclos térmicos, onde pode ser observado
que a presenca da fase ® € a responsavel pelos altos valores de médulo de elasticidade e

microdureza nas amostras como recebidas.
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Tabela 10. Valores do moédulo de elasticidade, microdureza e as fases presentes nas ligas
Ti-xNb-3Fe (x= 10, 15, 20, 25)%p. durante cada ciclo térmico.

Ti-10Nb-3Fe Ti-15Nb-3Fe Ti-20Nb-3Fe Ti-25Nb-3Fe
Ciclo E HV E HV E HV E HV
térmico | [GPa] Fases | [GPa] Fases | [GPa] Fases | [GPa] Fases
Como
. 77+6 4794  Pro | 714 411%5  Pro | 675 326+3 B 65+6 289+3 B
recebida
1 95+8 33243 Pto | 67+4 3143  Pto | 84+x6 3414  Pro | 696 3043 Pt
2 84+7 3313  B+o | 684 3363  Pro | 82+6 348+4  P+o | 7627 3103 Pt
S 84+7 3313  Bta | 67+4 328+3  Pta | 82+6 3544  Bta | 79+7 294+3  P+ta
4.2.3.5. Relagdo do pico de relaxacdo com a estrutura de fases.

Na figura 4.59, € observada a dependéncia entre a intensidade do pico de relaxagédo

ao redor de 565 K, bem como, a variacdo do modulo de elasticidade, com o teor de Nb no
sistema de ligas Ti-xNb-3Fe (x= 10, 15, 20, 25).
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Figura 4.59. Dependéncia da intensidade do pico de relaxagdo com o teor de Nb nas ligas do
sistema Ti-xNb-3Fe (x= 10, 15, 20, 25).

A partir da figura 4.37 foi observado que a adicdo de Nb estd relacionada ao

decréscimo do modulo de elasticidade neste sistema de ligas.
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Neste sentido, pode se relacionar a intensidade do pico de relaxacdo com a
estabilidade da fase B e sua propor¢do, bem como, com o teor de Nb. Assim, a partir da figura
4.59, pode-se observar que para as ligas contendo 10 e 15%.p de Nb, estas apresentam uma
estrutura p com uma aparente porcentagem de fase . O pico de relaxagdo € imperceptivel se
comparado com as ligas contendo 20e 25% de Nb, um comportamento similar foi observado

por Zhou e colaboradores no sistema Ti-Nb®.

O segundo pico ao redor de 660 K, pode estar relacionado com a precipitagéo da fase
o uma vez que o pico aparece na regido onde 2 cai repentinamente, sendo que, como ja foi

mencionado, a fase a cresce a partir da fase ® que serve como sitios de nucleacao®’.

Na curva de 22 pode ser observado que a temperatura de inicio do endurecimento na

liga contendo 10% de Nb se encontra ao redor de 400 K, para 15% de Nb ndo apresenta um
endurecimento significativo e, para 20 e 25 % de Nb esta temperatura é deslocada para altas
temperaturas, sendo que em 25% de Nb é possivel observar um patamar no mddulo de
elasticidade entre 425 K e 550 K. Este comportamento pode indicar que a adi¢do de Nb com
3% de Fe na liga, pode retardar a temperatura de crescimento da fase w, a qual se desenvolve
rapidamente s6 quando atinge uma certa temperatura caracteristica, ao redor de 550 K, como

observado nas ligas contendo 20 e 25 % de Nb.

Por outro lado durante os subsequentes ciclos térmicos nas ligas contendo 20 e 25 %
de Nb, os picos de relaxagdo sdo sobrepostos, no qual é possivel observar um Unico pico de
relaxagdo, que apresenta uma leve inflexdo na curva de 2, caracterizando assim, um processo

de relaxagéo do tipo Snoek.

Foi mostrado na secdo 4.1.2.1 para a liga Ti-35Nb-7Zr e, por alguns trabalhos da

literatura®® o 9

que este pico pode ser causado pelo ordenamento induzido por tensdo de
atomos de oxigénio intersticial nas posices octaedrais ao redor do Nb e do Ti na rede CCC

da fase B, bem como devido a pares destes atomos ao redor do Nb e do Ti presentes na liga.

O Nb e o Fe atuam como J3 estabilizadores, sendo que a fase § € rica em Nb e a fase
a é rica em Ti e, com o incremento do teor de Nb a fase 3 € mais estavel. De forma similar ao
trabalho de Zhou®, ¢ sugerido que incrementando o teor de Nb se eleva também as interacdes
de Nb com oxigénio, o que resulta na intensificacdo do pico de relaxacdo. Nos subsequentes

ciclos térmicos, uma vez que, ocorre a precipitacao das fases o e o, existe uma redistribui¢éo



143

de elementos no interior da liga, sendo que, a proporgdo da fase p € menor possibilitando o
surgimento da precipitacdo das outras fases, assim, sdo diminuidas as interagdes de Nb com
oxigénio e o pico de relaxacdo decresce. Esta afirmacdo pode ter como base também os
resultados observados por Moffat e Larbalestier® em ligas Ti-Nb, que observaram que em
temperaturas entre 630 K e 700 K ocorre a transformagdo p—w para p—a, ver figura 2.17

se¢do 2.3.2.

Assim, a estrutura de relaxacdo do sistema de ligas Ti-xNb-3Fe (x=10, 15, 20 e
25)%p., é similar ao comportamento da liga Ti-35Nb-7Zr, caracterizada por componentes de
transformacgdes de fase, sendo observados em seus primeiros estagios, picos de relaxacéo
associados a estas transformac6es acompanhados por mudancas no modulo de elasticidade.
Nos subsequentes ciclos térmicos a evolucdo destas transformacdes € apreciavel, mas, de
maneira conjunta com processos de relaxacdo que podem incluir interagdes da matriz e dos
elementos de liga com atomos intersticiais como o oxigénio, uma vez que, durante o
processamento das ligas mesmo tendo sido feito sobre atmosfera controlada néo se esta isento

de sua presenga.

Um dos fatores relevantes dos sistemas estudados, bem como das ligas de titanio em
geral, € o controle que pode se ter de suas microestruturas e propriedades através de
tratamentos térmicos planejados, pelo conhecimento das temperaturas de precipitagdo e
crescimento das fases estaveis e metaestaveis, obtidas através da técnica de espectroscopia
mecanica. Uma vez que as duas grandezas, atrito interno (Q~1) e a variacéo relativa do
modulo de elasticidade () acopladas, geram informagéo relevante se comparadas com outras

técnicas de caracterizacao térmica.
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4.3. Relacdo das fases com as propriedades mecanicas e a razéo elétron/atomo nas
ligas estudadas

Na figura 4.60 ¢é apresentada a relacdo existente entre as fases presentes, modulo de
elasticidade e a razdo elétron-4tomo (e/a) nas ligas estudadas.
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Figura 4.60. Variagdo esquematica do modulo de elasticidade em fungdo da razdo elétron-
atomo para sistemas de ligas binarias ( )Ti-MT (MT: Metal de transicdo) adaptada de *,
(m) Ti-xNb (x=10,15,20,25,30,35) adaptado de ** , mostrando os valores para as ligas
estudadas (®) Ti-xNb-3Fe (x=10,15,20,15) e (®) Ti-35Nb-7Zr.

Na figura 4.60, a linha preta representa a variacdo esquematica do moédulo de
elasticidade em funcgéo da raz&o elétron-atomo para um sistema de ligas binarias Ti-MT (MT:
Metal de transicdo). Sendo que, para baixos valores de (e/a) com o decréscimo da
concentragdo de soluto, a fase  (CCC) é menos estavel e a formacéo das fases o ou o’ (HC)
causam um incremento no modulo de elasticidade. Para altos valores de (e/a) a fase B pode
ser estabilizada e 0 médulo de elasticidade se incrementa com a concentragdo de soluto. Em
valores intermediarios de (e/a), um méaximo local é observado como consequéncia da
formacéo da fase metaestavel o que possui um maédulo de elasticidade maior que o da fase f.
O efeito da martensita o’ € superposto sobre a curva e sua presencga contribui para 0 minimo
na esquerda do pico antes que a fase ® seja formada. O verdadeiro valor minimo do mddulo
de elasticidade da fase B, que é indicado pela linha pontilhada, s6 pode ser revelado se as
fases metaestaveis forem suprimidas™.
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A partir da figura 4.60 pode ser observado que, as ligas do sistema Ti-Nb-Fe
apresentam um comportamento similar ao do lado direito da curva esquematica para sistemas
binarios Ti-MT, onde com o aumento do conteldo de soluto (Nb), se tem uma maior
estabilidade da fase P, porém, reduzindo a formacdo da fase metaestavel ®. Este
comportamento também é acompanhado com a diminuic¢do dos valores de microdureza como

pode ser observado a partir dos valores apresentados na tabela 10.

Para o sistema Ti-35Nb-7Zr na condi¢do como recebida, pode ser observado que o
maddulo de elasticidade se encontra sobre a linha pontilhada, sugerindo entéo que, foi possivel
suprimir a formacédo das fases metaestaveis pela adicdo de Zr, caso contrario a liga Ti-35Nb
de Fedotov a qual se encontra na regido B+w. J& na liga Ti-35Nb-7Zr, que apos as medidas de
relaxacdo aneldstica mudou sua composicdo para Ti-33Nb-8Zr conforme constatado através
do EDX da figura 4.17. E possivel observar que estd deslocada para a regio B+m, que
apresenta maior médulo de elasticidade, o qual estd de acordo com a medida de raios-X desta
amostra (figura 4.13), onde foi observada uma estrutura f+m+a, e com as medidas do modulo
de elasticidade e microdureza os quais se incrementaram apos as medidas de relaxagdo

anelastica.

Assim, de forma geral pode ser observado que as ligas estudadas apresentam um
comportamento muito proximo aos dados da literatura para o desenho de ligas de titanio j,
onde fica clara a tendéncia de estabilizacdo da fase B com a diminuicdo do modulo de

elasticidade pela adicdo dos elementos de liga, Zr e Fe ao sistema Ti-Nb.
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CONCLUSOES

Com este trabalho foi possivel caracterizar o modulo de elasticidade de ligas dos sistemas

Ti-Nb-Zr e Ti-Nb-Fe, bem como avaliar o comportamento e estabilidade das fases presentes

através da relacéo existente entre a variagdo do modulo de elasticidade, o atrito interno e os

processos dindmicos que sdo envolvidos nestes sistemas. Com base nisso pode se concluir

que:

Na liga Ti-35Nb-7Zr:

O modulo de elasticidade da liga Ti35Nb-7Zr obtido por meio da técnica de
espectroscopia mecanica foi de (54+4) GPa, considerado baixo se comparado com as
ligas comercialmente empregadas como biomateriais.

Através da variagdo relativa do médulo de elasticidade foi revelado que em temperaturas
abaixo da temperatura ambiente esta liga apresentada a transformacdo de fase reversa
B—a”, sendo identificadas as temperaturas caracteristicas de inicio da transformag&o
martensitica (M) e final da transformagdo austenita (A;) como sendo 200 K e 224 K
respectivamente. Esta transformacgdo é importante nestas ligas, ja que, estd relacionada
com propriedades de grande interesse cientifico como a superelasticidade e o efeito
memodria de forma que podem ser usados para o desenvolvimento de novos materiais.

O estudo das transformacdes de fase, em alta temperatura, evidenciou que, a fase ® € a
responsavel pelo endurecimento e aumento continuo do mddulo de elasticidade, sendo
que por volta de 650 K é atingido seu maximo valor. Para temperaturas maiores de 650 K
é observado o processo de nucleacdo e crescimento da fase a que cresce em detrimento
da fase o, sendo visivel em estagios mais avancados no contorno e no interior dos gréos
da fase PB. Assim, foi caracterizada a sequéncia de transformacgdes de
fase p— Pto— pta.

Estes processos de transformagdo de fase afetam as temperaturas de inicio da
transformacdo martensitica (M) e final da transformagdo austenita (Af), sendo
identificado que através de tratamentos térmicos devidamente planejados e com o
controle da precipitacdo das fases a e o estas temperaturas podem ser controladas.

Estes processos de transformacGes de fase, em alta temperatura, geram uma complexa
estrutura de relaxacdo na curva de atrito interno, a qual em seu primeiro estagio,
apresenta principalmente componentes vindas destas transformacdes e, em estados mais

avancados destas, é possivel apreciar componentes de relaxacdo do tipo Snoek devido a
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reorientacdo induzida por tenséo a partir de interagdes M-i (&tomos da matriz-intersticial)
e s-i (&tomos de soluto-intersticial). Neste sentido em ligas de titdnio metaestaveis nao é
conveniente assumir o pico como sendo composto s6 de picos elementares de interagfes

M-i e s-i como tem sido frequentemente reportado na literatura.
Para as ligas do sistema Ti-xNb-3Fe (x=10, 15, 20, 25)%p.

e O aumento do teor de Nb, B-estabilizador isomorfo, e a presenca de Fe B-estabilizador
eutetdide, sdo os responsaveis pela estabilizacdo da fase B, sendo isto evidenciado atraves
das medidas de difracdo de raios-X e suportado pelo parametro eletrdnico e/a, bem
como, pelo diagrama de estabilidade B,- M,. Sendo que a partir da adicdo de 20% de Nb
foi evidente uma maior estabilizacdo da fase p.

e O menor modulo de elasticidade para este sistema foi de (65+6) GPa na liga
Ti-25Nb-3Fe, considerado baixo se comparado com as atuais ligas comercias, além de
que esta pode ser avaliada como uma liga de baixo custo no contexto do Brasil, dada as
grandes reservas Nb que o Pais possui e que a adi¢do de Fe (elemento barato) é capaz de
abaixar a temperatura de fusdo das ligas, o que gera uma reducdo no custo do
processamento visando a produgdo em massa com o aproveitamento da liga Fe-Nb de
producéo nacional

e Através da variacdo relativa do modulo de elasticidade foi evidente o efeito combinado
do Nb ¢ do Fe sobre a estabilidade da fase B e o retardo da precipita¢do da fase o frente a
tratamentos térmicos. Sendo estimado que para 10%Nb a fase o inicia a precipitar logo
por volta de 400 K e, para as ligas com 20 e 25% Nb esta aparece em dois estagios sendo
evidente a precipitacdo so a partir de 550 K.

e Similar ao comportamento da liga Ti-35Nb-7Zr, o sistema de ligas Ti-xNb-3Fe
(x=10, 15, 20, 25)%p apresentou uma complexa estrutura de relaxa¢éo na curva de atrito
interno. Onde o pico de relaxagdo por volta de 565 K mostra uma dependéncia com a
estabilidade da fase P, portanto incrementando sua intensidade com a adi¢do de Nb. O
segundo pico observado ao redor de 660 K foi associado a precipitagdo da fase a, ja que,
se vinculado com o comportamento do modulo de elasticidade, este pico aparece logo
apds cessar o endurecimento provocado pela fase ®. Assim, foi caracterizada uma
sequéncia de transformagdes de fase f— p+ o— ptoto— B+ o.

e Nas ligas contendo 20-25% de Nb foi observado que ap06s a precipitacdo da fase o ¢

crescimento da fase o, nos subsequentes ciclos térmicos 0s picos de relaxacdo sao
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sobrepostos e diminuem em intensidade em cada novo ciclo, sendo estes, acompanhados
por uma leve anomalia no modulo de elasticidade. Este comportamento foi associado a
processos de relaxacdo do tipo Snoek devido a reorientagdo induzida por tensdo de
interacdes M-i (&tomos da matriz-intersticial) e s-i (atomos de soluto-intersticial).

e Similar a liga Ti-35Nb-7Zr as ligas do sistema Ti-Nb-Fe possuem interacdes entre 0s
atomos da fase B (CCC) e os atomos intersticiais e, conforme a cada ciclo térmico a
proporcdo da fase B decresce também as interagfes sdo diminuidas, portanto o pico de
relaxacdo cai em intensidade.

e O pico de relaxacdo apresenta componentes de transformagéo de fase e reorientagédo de
atomos induzidas por tensdo na rede CCC, visto que, ndo se atinge a estabilidade das
fases apos os trés ciclos térmicos como foi observado pelo decréscimo na intensidade do

pico de relaxag&o, assim como, pela mudanca do mddulo de elasticidade.

Finalmente, a escolha dos elementos de liga, Nb, Zr, Fe, bem como, a rota de processamento
destas ligas foram apropriadas com o intuito de obter uma fase 3 estavel, com baixo modulo
de elasticidade, e que possa gerar melhor compatibilidade mecénica visando sua aplicacdo

como biomaterial.
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RECOMEDACOES E TRABALHOS FUTUROS

Baseado nos resultados obtidos durante o desenvolvimento deste trabalho para dar

continuidade a pesquisa se recomenda:

e No sistema Ti-35Nb-7Zr realizar testes em baixa temperatura com variacdo da tensao
aplicada para a fim de complementar a caracterizacdo da transformacdo martensitica
reversa f—a”.

e Realizar testes convencionais de tracdo a fim de estudar o efeito memdria de forma e
super-elasticidade através das curvas tensdo-deformacao.

e Nos sistemas Ti-20Nb-3Fe e Ti-25Nb-3Fe que apresentaram baixo modulo de
elasticidade avaliar possiveis tratamentos térmicos controlando a precipitacéo da fase o a
fim de obter ligas com uma alta razdo mddulo de elasticidade/resisténcia mecanica.

e Realizar testes de corrosdo e crescimento de células a fim de avaliar a biocompatibilidade

dos sistemas de ligas estudadas.
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APENDICE

A. Relaxagdo Snoek

O termo relaxacdo Snoek refere-se a relaxagdo anelastica produzida por solutos
intersticiais em solugdo solida, em metais com estrutura cubica de corpo centrado (CCC), isto
estd baseado no fato de que um atomo de soluto intersticial num metal CCC constitui um
dipolo eléstico de simetria tetragonal e pode produzir relaxagdo anelastica via um processo de
migracdo induzida por tensdo. Snoek em seus estudos em a-Fe contendo C e N como solutos
intersticiais, observou que o metal apresentava um pico de atrito interno proximo da
temperatura ambiente para baixas frequéncias (< 1Hz), e com a retirada de C e N, através de
tratamentos térmicos, o pico desaparecia, sendo observado novamente com a introducdo

destes solutos intersticiais’®.

Numa rede cristalina CCC os sitios octaedrais estdo localizados nas posi¢cdes médias
ao longo das arestas e no centro da face do cubo, onde o octaedro é formado pelos &tomos da

matriz, como pode ser observado na figura Al.

Figura Al. Sitios intersticiais octaedrais na rede CCC"®.

Pode se observar que o0s octaedros ndo sdo geometricamente simétricos, ja que sao
formados por quatro 4&tomos que estdo a uma distancia a/v2 e dois a a/2 de seu centro,
portanto, o octaedro € menor ao longo de seu eixo principal. Assim, tem-se que a simetria do
sitio octaedral ndo é cubica, mas sim tetragonal. Desta forma, os atomos intersticiais que
ocupam estes sitios sdo defeitos de simetria tetragonal®.

Os trés tipos de intersticios correspondentes as trés dire¢des da rede (x,y,z) formam
trés subredes conhecidas como p= 1, 2, 3. Em auséncia de uma tensdo externa os atomos
intersticiais dissolvidos sdo distribuidos uniformemente em todas as trés subredes, as

probabilidades de ocupacéo (ni, n2, n3) séo iguais para cada um. Pela aplicacdo de uma tenséo
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ao longo de um dos eixos do cubo, por exemplo, 0 eixo “x”, 0s atomos intersticiais
dissolvidos ocuparam os sitios octaedrais da subrede com p = 1, j& que estes tornam-se
energeticamente mais favoraveis que os p = 2 ou 3. Assim, 0s atomos intersticiais dissolvidos
difundem-se desde os sitios 2 e 3 para os sitios 1, sendo a probabilidade n; maior que n; e n.
Quando a tensdo é retirada 0 processo inverso ocorre, portanto, na presenga de uma tensdo
periodica oscilante a difusdo dos &tomos intersticiais pela tensdo aplicada gera variagdes

periédicas de ocupacéo™.

A variacdo na distribuicdo da disposi¢do dos atomos intersticiais dentro dos
sitios octaedrais causa uma deformacdo aneléstica no cristal que esti associada com uma

variacao dos espacos da rede ao longo dos trés eixos principais do cristal.
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