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Resumo

Ligas do sistema Ti-Cu com composigcdes proximas a eutetdide exibem potencial para
aplicagoes estruturais pois apresentam interessantes propriedades mecdnicas, baixa
densidade e alta resisténcia a corrosdo. O comportamento mecdnico dessas ligas depende
diretamente das condigbes de processamento e tratamentos térmicos aplicados. Em
condigoes de equilibrio, a microestrutura dessas ligas é formada pela fase a e pelo
composto intermetdlico Ti;Cu. Dependendo das condicbes de processamento, estruturas
metaestdaveis podem ser formadas. O objetivo deste trabalho foi avaliar o efeito de
diferentes tratamentos térmicos na microestrutura e nas propriedades mecdanicas de ligas
Ti-Cu. Inicialmente, amostras com composi¢coes hipoeutetoide, eutetoide e hipereutetdide
foram resfriadas a partir de altas temperaturas em um dispositivo de ensaio Jominy
modificado e por ensaios de “splat colling”. Na sequéncia, ensaios de envelhecimento
aplicados a amostras com microestruturas metaestdveis também foram realizados. A
caracterizacdo das amostras envolveu microscopia optica, eletronica de varredura e de
transmissdo, difracdo de raios-X, tomografia atomica tridimensional e ensaios mecanicos.
Os resultados obtidos indicam que altas taxas de resfriamento resultam na formagdo de
microestruturas formadas por martensita o e pelo composto Ti;Cu com composicoes
diferentes das de equilibrio. O modulo de elasticidade ndo apresentou variagdo com a taxa
de resfriamento. Resultados de envelhecimento sugerem que o mdximo valor de dureza
Vickers e de resisténcia mecdnica correspondem a perda de coeréncia entre os

precipitados do composto intermetdlico Ti;Cu e a matriz de fase c.

Palavras Chave: Liga de titanio, decomposi¢ao eutetdide, martensita, tratamento térmico.
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Abstract

Alloys in the Ti-Cu system with compositions close to the eutectoid exhibit potential for
structural applications because they present interesting mechanical properties, low density
and high corrosion resistance. The mechanical behavior of these alloys depends directly on
the processing conditions and heat treatments applied. Under equilibrium conditions, the
microstructure of these alloys is formed by the o phase and the Ti,Cu intermetallic
compound. Depending on the processing conditions imposed, metastable structures may be
formed. The aim of this study was to evaluate the effect of different heat treatments on the
microstructure and mechanical properties of Ti-Cu alloys. Initially, sample of
hypoeutectoid, eutectoid and hypereutetoid compositions were cooled from high
temperatures by in a modified Jominy test setup and by the "splat cooling technique".
Following, aging heat treatments were applied to the samples with metastable
microstructures. The sample’s characterization included optical microscopy, scanning and
transmission electron microscopy, X-ray diffraction, 3-dimensional atomic tomography and
mechanical testing. The results suggests that high cooling rates result in the formation of
microstructures formed by martensite o' and the Ti,Cu compound with compositions
different from the equilibrium composition. The elastic modulus does not vary with the
cooling rate. Aging results suggest that the maximum values of Vickers hardness and
mechanical strength correspond to the loss of coherence between the Ti,Cu intermetallic

compound precipitates and the o phase matrix.

Key-words: Ti alloys, eutectoid decomposition, martensite, heat treatment.
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1 INTRODUCAO

1.1 Consideracoes Iniciais

O estudo e o desenvolvimento de materiais metalicos estruturais, particularmente de
ligas de titanio, t€ém recebido considerdavel atenc¢do nos dltimos anos. O titanio e suas ligas,
que tiveram seu uso industrial iniciado no final da década de 40 quando esse metal tornou-
se comercialmente disponivel [LUTJERING, 2003], apresentam grande relevancia
tecnologica e sdo utilizados em diversos setores, incluindo nas industrias quimica,

aeronautica e médica.

O titanio exibe alta biocompatibilidade e assim, é largamente empregado na industria
médica em implantes cirtrgicos e ortopédicos. Além disso, por possuir elevada resisténcia a
corrosdo € também utilizado na fabricacdo de reatores, valvulas e revestimentos
anticorrosivos [DONACHIE, 1985]. Finalmente, sua favordavel razdo entre resisténcia
mecdnica e peso leva o titdnio a ser material fundamental na inddstria aerondutica e

aeroespacial.

Gracas a sua transformacao alotropica, as ligas de titanio exibem ampla diversidade
de microestruturas e consequentemente, de propriedades mecanicas. A manipulacdo de tais
caracteristicas alotropicas permite que o titdnio tenha seu comportamento mecanico
positivamente alterado e de forma significativa quando esse elemento € combinado com
outros metais e submetido a tratamentos termomecanicos apropriados [LEYENS, 2003]. No
aquecimento, a transformacao alotrépica da fase hexagonal compacta (fase o) para a cibica
de corpo centrado (fase ) ocorre a temperatura de 882,5°C. A adi¢do de elementos de liga
especificos provoca o aumento ou a reducdo de tais temperaturas, enquanto que a
imposicao de condi¢des de processamento especificas leva a microestruturas formadas por

fases metaestdveis, como as estruturas martensiticas ou [ metaestdvel. Tratamentos



térmicos subsequentes permitem a decomposicio dessas fases metaestiveis e
consequentemente, tal procedimento pode ser empregado no controle da microestrutura e

de propriedades em ligas de titanio. [BOYER, 1994; LUTJERING, 2003].

Apesar do conjunto de propriedades notdveis que o titdnio exibe, seu elevado custo
limita seu uso em grandes quantidades. O uso mais intenso desse metal, caso seu custo
fosse compardvel ao do aco ou do aluminio, poderia revolucionar diversos setores, em
especial o de transportes. O uso macigo do titdnio permitiria elevar a efici€éncia no consumo
de combustiveis de automdveis e aeronaves, bem como permitiria a producao de estruturas
de engenharia mais seguras. A tabela 1.1 exibe o custo de produ¢do do titdnio comparado

ao do aluminio e de agos carbono.

Tabela 1.1. Custo relativo de produgdo do titdnio comparado com os custos do agco e do

aluminio [HURLESS, 2002].

Etapa da Produgdo Ago Aluminio Titanio
Refino 0,4 1,0 5,0
Conformagao 0,6 1,0 10,7
Laminagao 0,4 1,0 18,0

Em algumas aplicages industriais, apenas determinados materiais apresentam 0s
requisitos técnicos necessarios € nesses casos, quase sempre tais materiais sdo relativamente
custosos. Ao se considerar a elevada resisténcia mecanica especifica e a alta resisténcia a
corrosdo constata-se que nenhum outro material metalico pode substituir o titdnio a contento.
Tal fato sugere que apesar do custo ser um parametro importante na especificacio de um
material, as caracteristicas técnicas podem definir a escolha. Exemplos de uso intenso do
titinio podem ser encontrados em aeronaves de ultima geracdo. Enquanto que nas
aeronaves Boeing 777 e 787 a aplicacdo das ligas de titanio ultrapassa 60 toneladas em
cada unidade, na aeronave Airbus 380, o emprego dessas ligas alcanca 150 toneladas

[PETERS, 2003; BOYER, 2005].



Apesar do aspecto técnico ser determinante, a escolha de um material em relacio a
outros € principalmente baseada em fatores econdmicos, a medida que as ligas de titanio,
apesar de exibirem diversas vantagens técnicas, t€ém custo bastante superior [KATTI, 2004;
HE, 2006]. No mercado nacional, o elevado custo de produtos baseados em ligas de titdnio
também estd relacionado a falta de tecnologia na preparacdo, processamento e
caracterizacdo de ligas de titdnio. Esse fato indica a necessidade de realizar estudos
relativos as ligas de titanio, particularmente aqueles associados a metalurgia fisica desse

elemento.

Um sistema ainda pouco explorado na literatura e com elevado potencial de
produzir ligas de alta resisténcia mecénica é o formado pelos elementos Ti e Cu. Nesse
sistema € possivel obter ligas com temperatura de fusdo bem abaixo da temperatura de
fusdo do titanio puro, o que pode facilitar processos de fabricacdo envolvendo a técnica de
fundicdo. A literatura registra um nimero reduzido de estudos ligados a fundi¢do de ligas
no sistema Ti-Cu [KIKUCHI, 2006; ZHAO, 2006; WEISS, 1998; OSORIO, 2010; ZHAO,
2006; CHEN, 2009; LEE, 2010]. Em adicao, ligas de Ti contendo teores de cobre entre 0 e
15 % em peso podem exibir transformacao eutetéide, formando estruturas combinadas de

Ti-a e do composto intermetdlico Ti,Cu.

Dependendo da taxa de resfriamento imposta a tais ligas a partir do campo J3,
estruturas martensiticas podem ainda ser formadas [LUTJERING, 2003; LEYENS, 2003].
A aplicacdo de tratamentos térmicos apropriados que resultem na decomposicdao dessas
estruturas metaestaveis pode ser uma importante ferramenta no controle do comportamento

mecanico.

Um dos primeiros trabalhos a tratar tal sistema foi conduzido por Holden e co-
autores [HOLDEN, 1955]. Nessa investigagdo foi estudado o efeito de diferentes
tratamentos térmicos na microestrutura e propriedades mecanicas de ligas hipoeutetdides.
Infelizmente, tal estudo nao foi executado com o auxilio de analiticas modernas, o que
impossibilitou a obten¢do de resultados mais consistentes. Outro estudo realizado mais
recentemente sobre ligas Ti-Cu foi elaborado por Kikuchi e co-autores [KIKUCHI, 2003].

Nesse trabalho, objetivou-se o desenvolvimento de ligas de titdnio préprias para serem



processadas por fundicdo e aplicadas na confeccdo de dispositivos odontoldgicos. De
acordo com os resultados obtidos, as amostras preparadas por fundi¢io demonstraram

resisténcia mecanica significativamente superior a do Ti comercialmente puro.

1.2. Objetivos

O objetivo principal desta pesquisa € avaliar o efeito da adi¢do de Cu na estabilidade
de fases metaestaveis e em propriedades mecanicas de ligas de titdnio dentro do sistema Ti-

Cu. Tal objetivo foi alcancado mediante a realiza¢do dos seguintes estudos:
(a) Obtencao de ligas Ti-Cu em forno de fusdo a arco-voltaico;

(b) Aplicagdo de tratamentos térmicos de resfriamento rapido que permitam avaliar a

formacao de fases metaestaveis em ligas Ti-Cu de composicoes: 5%, 7% e 15% de cobre;

(c) Aplicacdo de tratamentos térmicos de envelhecimento que permitam avaliar a
formacdo e evolugao de precipitados durante a decomposi¢ao da martensita hexagonal em

amostras de composicao eutetdide resfriadas em dgua;

(d) Avaliacdo de relagdes entre microestrutura € comportamento mecanico de ligas de

Ti-Cu resfriadas rapidamente e envelhecidas.



2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

Este capitulo é dividido em cinco partes seguindo uma ordem crescente de
especificidade, partindo de aspectos gerais referentes ao titdnio e suas ligas até o mais

especifico, que trata sobre o sistema Ti-Cu, que é tema do presente trabalho.

2.1 Aspectos Fundamentais da Metalurgia Fisica do Titanio

Os primeiros indicios da existéncia do titanio remontam ao ano de 1791 quando esse
elemento foi descoberto pelo mineralogista e quimico William Gregor, na Inglaterra a partir
do minério ilmenita (FeTiOs3). Pouco mais tarde, em 1795, o 6xido desse metal foi
identificado pelo quimico alemao Martin Klaproth, que o denominou de titdnio (“Titans” da
mitologia grega). A obtencdo do titanio puro ocorreu apenas em 1910, a partir da redugdo
do TiO, pela acdo de cloro e carvdo em alta temperatura, obtendo o TiCls4, que podia ser

reduzido com a adi¢do de s6dio [LUTJERING, 2003; ATKINS, 2001].

O titanio € o quarto elemento mais abundante dentre os metais, sendo superado em
quantidade apenas pelo aluminio, ferro e magnésio. As principais fontes de obten¢do do
titAnio sdo os minerais ilmenita (FeTiO3) e o rutilo (TiO,). Em sua forma natural, o titinio é
encontrado em pequenas quantidades na maioria das rochas eruptivas, sedimentares e
metamorficas. Foi a partir do final da Segunda Guerra Mundial, devido a corrida
armamentista, que o titdnio e suas ligas ganharam importancia, principalmente em
aplicacdes aeronduticas. Entretanto, sua produc¢ido comercial teve inicio apenas no final da

década de 40, nos Estados Unidos. Em 1954, produziu-se a liga a+f3 de maior destaque, Ti-

6Al-4V, que no final do século XX, devido a excelente combinacdo entre propriedades



mecanicas, produtividade e custo, ocupava 56% do mercado de titdnio metdlico dos EUA

[LEYENS, 2003].

O titanio € utilizado em diversos setores industriais, incluindo o aeroespacial,
automobilistico, quimico, de geracdo de energia, petroquimico, ortopédico e odontolégico.
Essa vasta variedade de aplicacdes € decorrente de suas propriedades fisicas e mecanicas,
como alta resisténcia mecanica combinada com baixo peso e resisténcia a corrosdo elevada.
Em aplicacdes médicas e odontoldgicas, o titdnio é considerado altamente biocompativel.
Na drea ortopédica, sua utiliza¢do teve inicio também nos anos 50, quando foi usado na

fabricagdo de dispositivos de fixacdo de ossos [CARDOSO, 2007].

O titanio, em seu estado puro, apresenta entre suas caracteristicas fisicas, temperatura
de fusdo de 1670 °C, baixa densidade (4,5 g/cm3), boa resisténcia mecanica e excelente
resisténcia a corrosdo. Contudo, a utilizagdo ampla desse metal pela indudstria € limitada
pelo seu alto custo e, dessa forma, seu uso € vidvel apenas em alguns setores. Dentre eles
encontram-se aplicagdes voltadas a industria aerondutica, espacial, quimica e petroquimica

e, na medicina, em implantes cirdrgicos dentais e ortopédicos [CALLISTER, 2007].

O titanio € um metal branco e brilhante, possui baixa densidade e boa ductilidade, ndo
é magnético e possui boas propriedades térmicas. E resistente ao ataque da maioria dos
4cidos e cloretos, ndo é téxico e possui alta biocompatibilidade. E considerado um
importante elemento de liga em acos. O titanio puro exibe transformagdo alotropica,
passando da estrutura cristalina hexagonal compacta (HC) para a estrutura cubica de face
centrada (CCC) a temperatura de transformacgdo (B-transus) de 882,5 °C. A fase de baixa
temperatura € denominada de fase o, a de alta temperatura € a fase 3. A manipulacdo dessa
transformacdo alotropica € de fundamental importancia na concepcao das ligas de titanio.
Dependendo da forma que os elementos de liga influenciam a temperatura de
transformagdo alotrépica, tais elementos sdo classificados como o-estabilizadores, B-
estabilizadores ou neutros (figura 2-1). O elemento substitucional Al e os intersticiais O, N
e C s@o conhecidos por aumentarem a temperatura B-transus. Tem destaque neste grupo o
Al por ter elevada solubilidade, tanto na fase o, como na fase 3, e o O, que pode aumentar a

resisténcia mecanica do titanio, porém, com reducdo de sua ductilidade. Os elementos [3-



estabilizadores permitem diminuir a temperatura B-transus e podem ser subdivididos,
dependendo do diagrama de fase bindrio, em [-isomorfos, englobando os elementos Mo,
Nb, Tae V ou B-eutetéide, como Fe, Mn, Cr, Co, Ni, Cu, Si, os quais propiciam a formagao
de compostos intermetédlicos com o titanio. Elementos como o Zr e o Sn s@o designados

como neutros por apresentarem pouca ou nenhuma influéncia na temperatura B-transus

[LEYENS, 2003] e possuem alta solubilidade em ambas as fases.

|3
@+ b

[
3

I ot Yot + | v
alo+p / o+ TLA,
T [ Ti E: Ti »
o estabilizador [} estabilizador Meutro
4 isomorfo |} eutetdide
(Al, O, N, C) (v, Mo, Nb, Ta) (Fe, Mn, Cr, Ni, Cu, Si, H) {Zr, Sn)

Figura 2-1. Efeito de elementos de liga nos diagramas de fase das ligas de titanio

[LEYENS, 2003].

Transformacdes do tipo martensitica ocorrem ndo somente em acos e ligas com efeito
de memoria de forma, mas também em elementos puros como o titdnio € o zircOnio
[CHRISTIAN, 2002; AOKI, 2004]. Rea¢des martensiticas sdo possiveis apenas no estado
solido. Elas ndo envolvem difusdo e a composicao da fase produto € necessariamente a
mesma da fase original. Essas reacdes ocorrem em velocidades muito elevadas
[CHRISTIAN, 2002]. A causa dessas transformacdes pode ser atribuida a diferenca de
energia livre entre as estruturas constituintes envolvidas no processo, tornando as

transformacgdes de fase de cardter essencialmente cristalografico. Essas transformacoes



apresentam como principais caracteristicas a ndo dependéncia do tempo e a forte

dependéncia da temperatura [CHRISTIAN, 2002; REED-HILL, 1982].

O estudo das transformagdes de fase em ligas de titdnio requer, na maioria das vezes,
técnicas avangadas como microscopia eletronica de transmissao e andlises in situ, pois além
da dificuldade de caracterizacdo devido a intrincada e dibia morfologia, algumas vezes nao
¢ possivel obter a fase  a temperatura ambiente, pois em alguns casos ela ndo pode ser

retida por resfriamento brusco [SEWARD, 2004].

Geralmente, dois tipos de fase o, o priméria e o secundéria ou B transformada, estao
presentes na transformacgdo B — a. A fase o primdria forma-se quando a liga é mantida em
alta temperatura, mas abaixo de [ transus. A fase a secunddria ou 3 transformada € formada
diretamente da fase B [DONACHIE, 1989], pode ocorrer no resfriamento a partir de
temperaturas acima da temperatura de transi¢do de B (882,5°C), ou dentro do campo de fase
a+f3 ou ainda por envelhecimento de . Os termos massiva, serrilhado, acicular, plaquetas e
Widmanstitten podem ser usados para descrever a estrutura da fase P transformada
[BOYER, 1994]. Ainda em ligas eutetdides, € possivel obter estruturas lamelares que

resultam da decomposi¢do da fase 3.

2.2. Classificacao das ligas de Titanio

Em geral, a maioria das ligas de titdnio é multicomponente, pois possuem elementos
o e B estabilizadores. De acordo com as fases presentes a temperatura ambiente [LIU,
2004] e da fracdo volumétrica das fases o e B [MALINOV, 2004], as ligas de titdnio podem
ser classificadas em trés tipos: o, a+f e . Dentro da segunda categoria ainda existem duas
subclasses near-a, near-3, que referem-se as ligas cujas composi¢des estdo respectivamente
entre os limites a/a+p e P/o+p [BANERJEE, 2007]. Ainda, mas ndo menos importante,
tem-se uma outra subclasse compostas por ligas B metaestdvel, que atualmente possuem

importante papel na indudstria médica e aeroespacial.
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Figura 2-2. Diagrama de equilibrio com elementos a e 3 estabilizadores [LEYENS, 2003].

Ligas a e Near-a

As ligas classificadas como o envolvem o titanio comercialmente puro (Ti-CP), em
seus diversos graus, que sdo estabelecidos de acordo com a quantidade de solutos
(intersticiais e substitucionais) e as préprias ligas o contendo maiores quantidades de
elementos o estabilizadores, substitucionais e intersticiais e ainda os chamados elementos
neutros [WILLIAMS, 2003]. A estrutura dessas ligas em baixas temperaturas é do tipo
hexagonal compacta (HC).



- a

]

Figura 2-3. Representacdo esquematica de célula unitaria hexagonal compacta da fase o

onde, para o titanio puro, a = 0,295 nm, ¢ = 0,468 nm com os adtomos posicionados em

(0,0,0) e (1/3, 2/3, 1/2) [LOPES, 2009].

De acordo com a American Society for Materials and Testing - ASTM [ASTM F67,

2006], as ligas de titanio comercialmente puro (Ti-CP), s@o classificadas em fung¢do do teor

de oxigénio e de outros elementos em solucdo. A tabela 2-1 apresenta a composi¢ao

quimica dos diversos tipos de Ti-CP.

Tabela 2-1. Teores de elementos intersticiais e do Fe no Ti-CP [ASTM F67, 2006].

Elemento Composicao (% peso)
Grau 1 Grau 2 Grau 3 Grau 4
UNS R50250 UNS R50400 UNS R50550 UNS R50700
N max. 0,03 0,03 0,05 0,05
C max. 0,08 0,08 0,08 0,08
H max. 0,015 0,015 0,015 0,015
Fe max. 0,20 0,30 0,30 0,50
O max. 0,18 0,25 0,35 0,40
Ti Balango Balancgo Balango Balanco
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O titdnio comercialmente puro, dependendo de sua composi¢do quimica, pode ser
obtido com resisténcia mecanica variando entre 170 a 480 MPa, sendo que a maior
resisténcia refere-se ao grau com maior teor de oxigénio e ferro. Seu principal atributo
refere-se a elevada resisténcia a corrosdo [CONTIERI, 2010]. Em geral, as ligas tipo o
possuem excelente comportamento a corrosao, porém exibem limitada resisténcia mecanica
em baixa temperatura [CREMASCO, 2007]. Sua resisténcia é compardvel a de acos
inoxiddveis recozidos da série 300, mas com densidade aproximadamente 40% menor

[BOYER, 1994]. As ligas o ndo sdo tratdveis termicamente e exibem boa soldabilidade.

O comportamento mecanico das ligas o exibe maior dependéncia da composi¢ao
quando comparadas as ligas do tipo a+f e B, [LUTJERING, 2003]. O sistema Ti-Al possui
modulo de elasticidade bastante sensivel a quantidade de Al, provavelmente devido ao fato
de ser um elemento substitucional que acaba reduzindo as dimensdes da célula unitdria da
fase hexagonal compacta [CARDOSO, 2007]. A adi¢do de Al em até 5% (em peso)
aumenta a resisténcia mecanica em aproximadamente duas vezes. Em ligas Ti-Al, embora
seja fato conhecido que o teor de aluminio equivalente nao ultrapassasse 6% (em peso), o
que evita a formagdo de intermetdlico (Ti3Al), atualmente existe interesse em explorar e

potencializar o uso dessa fase como agente de reforco em ligas de titdnio [LOPES, 2009].

Ligas contendo pequena quantidade de fase 8 (2-5% em volume), resultante da adi¢ao
de elementos [-estabilizadores, sdo denominadas de near-o. A adi¢do de tal tipo de
elemento promove a ampliacdo do campo oa+f3, o que possibilita que pequeno volume de
fase B possa permanecer retido a temperatura ambiente. Da mesma forma, essa adicdo torna
possivel a transformacdo martensitica da fase B em o’ dentro de uma faixa muito limitada
de teores. Tal transformacdo martensitica torna-se possivel quando altas taxas de extragao
de calor sdo impostas a partir de temperaturas no campo o+ [MELLO, 2004]. A adicao de
elementos intersticiais estd associada a diminui¢do da tenacidade e ductilidade do titanio.
Porém, a adi¢do de oxigénio ndo altera o valor do médulo de elasticidade [CARDOSO,
2007]. A liga Ti-8Al-1Mo-1V foi a primeira liga tipo o desenvolvida para ser utilizada em
altas temperaturas. Adi¢Oes de silicio em quantidades variando entre 0,1% e 0,25% em peso
permitem o aumento da resisténcia a fluéncia [BOYER, 1994]. Essa classe de ligas possui

caracteristicas superiores, tais como estabilidade da microestrutura, elevada resisténcia a
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fluéncia e resisténcia mecinica e por esse motivo sdo ideais para aplicacdes em alta

temperatura (500°C a 550°C) [CARDOSO, 2007].

Ligas a+p

Ligas o+ contém um ou mais elementos o estabilizadores e B estabilizadores e sdo
formuladas para que a fase a e a fase § coexistam a temperatura ambiente com até 50% em
volume de fase B [LEYENS, 2003]. Essas ligas, nas quais podem ser incluidas as ligas Ti-
6Al-4V, Ti-6Al-6V-2Sn e Ti-6Al-2Sn-4Zr-6Mo, possuem resisténcia mecanica superior as
ligas near-o.. A liga 0+ mais conhecida é a Ti-6Al-4V, com consumo de aproximadamente
50% de todo o titanio metélico produzido mundialmente, sendo muito utilizada na inddstria

aeroespacial devido a combinacdo favoravel de propriedades mecanicas [ZENG, 2005].

Essa classe de ligas apresenta boa combinacdo de propriedades mecanicas. Em
adicdo, essas ligas possuem ampla janela de processamento, o que acaba viabilizando o
controle de processos menos rigoroso quando comparado a outras ligas. Excelente
resisténcia mecinica e a corrosio, baixa densidade, boa ductilidade, aceitaveis niveis de
tenacidade a fratura e de resisténcia a fluéncia e 6tima soldabilidade sdo caracteristicas
importantes das ligas o + B como material estrutural sob condi¢des extremas [BOYER,
1994]. Dependendo dos elementos de ligas envolvidos, tais ligas podem ser utilizadas em
aplicacbes em temperaturas entre 315 a 400 °C. Esse tipo de liga caracteriza-se por exibir
propriedades mecanicas sensiveis as variacOes das fracdes volumétricas das fases o e P.
Quanto a microestrutura, em funcao do tratamento térmico empregado, € possivel dividi-las
na forma lamelar ou Widmanstatten, equiaxial e bimodal [LEE, 2002]. Essas ligas podem
ter sua resisténcia aumentada por meio de tratamento térmico de solubilizacdo abaixo da
temperatura [-transus, seguido de tratamento térmico de envelhecimento. Tratamentos
térmicos de solubilizagdo, seguidos de envelhecimento entre 480 °C e 650 °C propiciam a
nucleacdo da fase a na matriz da fase B [CREMASCO, 2007]. A quantidade de resisténcia

que uma liga pode alcancar € funcdo dos elementos de liga e da espessura da mesma. Ligas
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com baixos teores de elementos [} estabilizadores, como Ti-6Al-4V, sdo altamente

soldaveis. Com o aumento dos elementos betagénicos, a dureza da liga aumenta, no entanto

sua soldabilidade diminui [BOYER, 1994].

Ligas B, near f e p metaestaveis

Sdo produzidas a partir da adicdo de elementos [-estabilizadores em volume
suficiente para permitir que a linha [ transus posicione-se logo abaixo da temperatura de
transformacdo alotrépica do titanio puro [FROES, 1985]. As ligas de titanio do tipo B que
possuem elementos [-estabilizadores em quantidade suficiente para impedir a
transforma¢do martensitica durante o resfriamento até a temperatura ambiente permitem
reter 100% de fase p [CARDOSO, 2007]. Essa classe de ligas sdo altamente trativeis
termicamente e por meio da aplicagdo de tratamentos térmicos, podem apresentar ampla
variacdo de resisténcia mecanica, podendo exceder e alguns casos, valores de resisténcia

mecanica proximos a 1400 MPa [BOYER, 1996].

Na condi¢do recozida, as ligas [ apresentam alta ductilidade devido a estrutura
ctibica de corpo centrado. Quando solubilizadas (100% de fase P retida), essas ligas
apresentam boa ductilidade e tenacidade, baixa resisténcia mecanica e excelente
conformabilidade [MELLO, 2004]. Apds solubilizacdo, as ligas [} metaestdveis sdo
envelhecidas em temperaturas em torno de 450 a 650°C para que haja a transformacao
parcial da fase B em fase o. A principal vantagem dessa classe de ligas € sua 6tima
capacidade de conformacdo plastica a frio quando solubilizada, podendo atingir por
envelhecimento, niveis razoavelmente altos de resisténcia mecéanica. Contudo, sua alta
densidade e a baixa resisténcia a fluéncia sdo suas principais desvantagens, principalmente
quando comparadas as ligas de titanio do tipo o+f [MELLO, 2004]. Estudos recentes
envolvendo as ligas Ti-Nb e Ti-Nb-Sn provam tal caracteristica [LOPES, 2009; ALEIXO,
2009].
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Figura 2-4. Representacdo esquemadtica da célula unitdria cibica de corpo centrado da fase
B com a = 0,328 nm com os dtomos posicionados em (0,0,0) e (1/2, 1/2, 1/2) [LOPES,
2009].

De acordo com o diagrama apresentado na figura 2-5, quando a fase 3 € resfriada
rapidamente a partir de altas temperaturas, para baixo teores de elementos [ estabilizadores,
tem-se como resultado a formacao da fase martensita hexagonal (a'). J4 para altos teores, a
martensita ortorrombica (a") € a fase resultante [TANG, 2000]. Aumentando-se ainda mais
o teor de [ estabilizadores, apds a linha de transformacdo martensitica € possivel produzir
ligas B metaestdveis, fazendo com que o inicio da transformagao martensitica ocorra abaixo
de P transus. Eventualmente, a transforma¢do martensitica pode ocorrer abaixo da
temperatura ambiente. Nesse caso, como em baixas temperaturas a cinética de nucleacdo e
crescimento da fase a € reduzida, € possivel reter a fase  a temperatura ambiente, ou seja,
na condicdo metaestivel. Logo, por meio de tratamentos térmicos de envelhecimento
apropriados torna-se possivel alterar a microestrutura pela precipitacdo da fase o e em

alguns casos, de outras fases metaestdveis de transicdo como as fases m e f3'.

Essas fases de transicdo citadas podem também ocorrer por meio do resfriamento a
partir do campo 3. Nesse contexto, a fase o surge por meio do resfriamento rdpido a partir
da fase 3 por colapsos de planos da estrutura CCC. Nesse caso, essa fase ¢ denominada de

fase o atérmica [HICKMAN, 1969].
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Em condicdes de envelhecimento, onde a fase o € formada durante tratamentos
térmicos entre 100 e 500 °C [PRIMA, 2006], tem-se a formacdo da fase o isotérmica
[COOK, 1973]. Seu surgimento é de grande importancia nas transformacgdes de fases em
ligas de titanio, pois essa fase pode atuar como sitios de nucleacdo da fase a. As duas
variacdes da fase ® podem ser diferenciadas por seu tamanho, morfologia, padrio de
difracdo e pelo gradiente de composi¢do ao longo da interface ®/p, o que denota a extrema
dificuldade de interpretacdo e necessidade de técnicas avancadas de caracterizacdo, como

por exemplo microscopia eletronica de transmissdo (MET) e tomografia em escala atdmica

(3DAP).

A fase B', pobre em soluto e com estrutura cubica de corpo centrado, ¢ formada em
temperaturas médias ou quando a concentracao de soluto na liga € muito alta, o que acaba
restringindo a formacdo de fase o isotérmica. Logo, as diferencas de soluto e solvente
ocasionadas por essa restricio geram precipitados que resultam da separacio de fase f em

fases § e B' [COLLINGS, 1986].

M, (u")= inicic de formagio da martensita o’

M, (=)= inicio de formagio da martensits o”
Uge= fase o atermica

Elhas™ fas.e [&] i!vﬂtéﬂ'l'lk‘.ﬂ
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Figura 2-5. Diagrama de fases de ligas de titanio com elementos [ estabilizadores,

mostrando fases estaveis e metaestaveis [NAG, 2008].
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2.3. Decomposicao Eutetoide e Sistemas Ativos

A decomposi¢do eutetdéide ¢ uma reacdo do estado sélido que envolve difusdo,
nucleagdo e crescimento. Essa reacdo envolve a decomposi¢do, durante o resfriamento, de
uma fase de alta temperatura, em duas ou mais novas fases [CALLISTER, 2002]. Os
mecanismos de transformacdo e a morfologia das fases formadas durante tal decomposicao
variam de sistema para sistema e dependem fundamentalmente da temperatura de reacao.
Para um dado sistema, o caminho apropriado da reagdao é determinado por processos de
nucleagdo e crescimento termicamente ativados que s@o cineticamente favorecidos pelo tipo
de sistema. Reagdes eutetdides podem ocorrer também em sistemas terndrios [RHINES,
1956]. Em um sistema terndrio, por exemplo, a decomposi¢ao de uma unica fase pode levar
a formacao simultanea de trés fases. Os sistemas eutetdides podem ser divididos em duas
classes: aqueles nos quais transformacgado eutetdide origina-se de transformacodes alotrépicas
do metal base e aqueles nos quais ocorre a decomposi¢io de uma fase intermedidria

[SPENCER, 1962].

As principais, ou mais importantes reacdes no contexto de sistema eutetoides sdo as
perliticas, as bainiticas e as massivas. Em ligas de composi¢do proxima da eutetdide, as
transformacdes perliticas e bainiticas sdo os modos de decomposi¢do mais comumente
observados e dao origem a microestruturas caracteristicas: a perlita exibe arranjo lamelar
dos produtos da decomposi¢cdo enquanto que a bainita exibe arranjo essencialmente nao
lamelar [FRANTI, 1978; AARONSON, 1978]. De acordo com Hillert [HILLERT, 1962] a
formagdo da perlita se deve ao crescimento cooperativo entre a fase rica em soluto e a
pobre em soluto que crescem lado a lado, de forma sincronizada. Na bainita, por outro lado,
ocorre O crescimento ndo cooperativo e os produtos das duas fases crescem

alternativamente de forma pouco sincronizada.

Além dos acos (sistema Fe-C), a reacdo eutetéide ocorre em um grande nimero de
sistemas bindrios do tipo Ti-X e Zr-X, onde X representa os elementos [3 estabilizadores
citados anteriormente [BANERJEE, 2007]. A decomposi¢do nesses casos pode ser

representada pela transformacao reversivel B <> a + vy, onde y € uma fase intermetalica do
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tipo TinX, ou ZryyX,. Em muitos desses sistemas, a composicao eutetdide corresponde a
baixas concentragdes de soluto, de modo que € possivel obter estruturas com alta fracao

volumétrica de produtos eutetdides mesmo em baixas concentracgoes.

o+ E B+y
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Figura 2-6. Diagrama de fase exibindo a decomposi¢do eutetdide a partir do campo J3.
Extensdes de fases apresentadas nos seguimentos de linhas (AA’, BB’e EE’) representam

os limites das fases metaestaveis [BANERJJE, 2007].

A figura 2-6 mostra um diagrama de fase eutetéide bindrio em que os contornos
entre as fases sdo estendidos. Por exemplo, a extensdo dos contornos entre as fases o/a+f3,
denotados pela linha tracejada AA”, representam essencialmente a composi¢do da fase o

que permanece em equilibrio metaestdvel com a fase 3 na temperatura abaixo da eutetdide,
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Tg. Este ponto € ilustrado no diagrama esquemadtico de energia livre apresentado na figura

2-7, onde a, B e vy estdo abaixo da temperatura Tg.

Energia Livre, G

Composicao, % atomos

Figura 2-7. Curva de energia livre versus concentragcao para as fases a, § € y na temperatura

T, correspondente ao diagrama apresentado na figura 2-6 [BANERJJE, 2007].

A regido onde a fase  se decompdem nas fases o ou y ou simultaneamente em
ambas, pode ser identificada no diagrama de fases com o0s contornos metaestaveis

extrapolados.

Se uma amostra de tal liga com composi¢do hipoeutetdide c, € resfriada
rapidamente a partir do campo 3 até a temperatura T, a fase 3 tende a formar a fase a. A
formacdo da fase o forca a redistribuicdo de soluto, o que permite alcancgar o equilibrio

entre a fase o e 3. Na temperatura T, nota-se que ndo existe forca motriz para a nucleagdo
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das fase y e . Se uma amostra dessa liga é rapidamente resfriada até a temperatura T,, que
estd abaixo das linhas extrapoladas entre as fases /o+f3 e B/y+p, a fase  pode dar origem
simultaneamente as fases o e y. Esta ¢ a condi¢do essencial para a decomposi¢ao eutetdide.
Como cada uma das fases resultantes da decomposi¢do exibe composi¢do propria, a
nucleacdo de uma dessas fases facilita a formacdo da outra fase. Logo, finas lamelas das
duas fases sdo nucleadas uma apds a outra, resultando na formagdo de uma coldnia
eutetdide. Tais colonias continuam a crescer por meio do avango da frente de transformagao
(contorno da colonia) até que ocorra o encontro com as demais coldnias e a total
transformacdo da matriz de fase . Nota-se que enquanto ocorre o equilibrio durante a
decomposicdo eutetdide para uma dada composicdo, dada pelo ponto E no diagrama da
figura 2-6, a reacdo para baixas temperaturas pode ocorrer dentro de uma faixa de

composi¢des e de temperaturas representada na por¢do demarcada no diagrama.

As ligas com composic¢ado eutetdide do tipo Ti-X, como mencionadas anteriormente,
jéa sdo investigadas desde o final da década de 50 e a maioria dos estudos realizados refere-
se a estudos microestruturais, principalmente envolvendo apenas microscopia Otica.
Aaronson e co-autores [AARONSON, 1958, 1959] estudaram em detalhes o sistema Ti-Cr
e notaram que para composicOes hipoeutetdides, a decomposicdo eutetdide ocorre de
maneira ndo lamelar, ou bainitica. J4 para ligas com teores mais elevados de soluto e
correspondentes a ligas com composi¢do hipereutetdide, a estrutura resultante € lamelar e o
crescimento ocorre sob significativo super-resfriamento. Franti e co-autores [FRANTI,
1978] complementaram os estudos microestruturais com o levantamento de curvas T-T-T,
gerando grande quantidade de informagdes importantes. Foi constatado que ligas
hipoeutetdides dos sistemas Ti-Bi, Ti-Co, Ti-Fe, Ti-Mn, Ti-Ni, Ti-Pb e Ti-Pd apresentam a
reacdo bainitica. Isso se deve a formacdo de um arranjo nao lamelar de particulas de fase
intermetdlicas y (Ti,X,) combinadas com a fase proeutetéide o. No sistema Ti-Cu,
considerando ligas com composi¢do hipoeutetdide, foram observadas além da bainita,
regides de morfologia perlitica, ou seja, lamelares. A ocorréncia desse Ultimo modo de
decomposicdo € notada com maior frequéncia em composicdes proximas a eutetdide em
sistemas Ti-X. Para os elementos de liga Co, Cr, Cu e Fe a perlita foi o unico modo de

decomposicdo observado. Ao contrario de ligas dos sistemas Ti-Ni, Ti-Pd e Ti-Pt, os
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mesmos autores observaram somente a formacdo da estrutura bainitica. Verificou-se
também que o inicio da transformacdo perlitica na curva T-T-T, em geral, desloca-se para
tempos maiores quando se decresce a temperatura eutetéide. Por outro lado, observou-se

que a correspondente curva para a transformac¢ao bainitica nao apresenta tal dependéncia.

No sistema Fe-C, ligas com composi¢des hipoeutetdides e proximas da eutetdide, a
perlita € o produto de decomposicdo eutetdide da austenita quando a reacdo ocorre em
temperaturas logo abaixo da temperatura eutetdide (condigdes muito proximas do
equilibrio). Ja para temperaturas muito abaixo da Tg, a reagdo predominante € a bainitica.
Nota-se que existe sobreposicao da transformacgao perlitica e da transformacgado bainitica em

uma ampla faixa de temperaturas intermediarias.

De acordo com Franti e co-autores [FRANTI, 1978], em ligas do tipo Ti-X de
composi¢do hipoeutetdide, o unico modo de decomposicao encontrado foi o bainitico. A
explicacdo dada para tal fendmeno € atribuida a diferencas na morfologia e na distribuicao
da fase primdria nos dois casos. Como apontado, a perlita evolui por meio de crescimento
cooperativo e a principal barreira para sua formagdo deve-se ao “processo de nucleacdo”,
ou seja, a formacdo de um nicleo vidvel das duas fases constituintes o e y atrelado ao
crescimento de forma padronizada dentro de um modo cooperativo, que € requisito para o
desenvolvimento da coldnia perlitica. Diante desse contexto, um importante fator € a
interface entre a fase § e a fase pro-eutetdide que sitia a nucleacdo. De acordo com Banerjje
[BANERJJE, 2007] a interface formada entre as duas fases (f e pro-eutetoide) é
desordenada, e sendo assim, possibilita uma flexibilidade de forma suficiente para o inicio
do crescimento cooperativo, que quando iniciado, devido ao curto caminho de difusdo

envolvido, faz com que o crescimento ocorra muito rapidamente.

Em acos hipoeutetéides, em uma extensa faixa de teores de carbono e de
temperaturas de transformacgao, a morfologia predominante da fase pro-eutetdide (ferrita-a)
€ do tipo alotriomorfica [SANTOS, 2006]. O termo alotriomérfico refere-se a fases
cristalinas com ordenamento apenas em seu interior, ndo em sua interface (exterior), que é
de forma irregular ou desordenada [HANZAKI, 1994]. Na maioria das vezes a nucleacio

de tal fase acontece nos contornos de grao, mas nada impede de nuclear em outras regides
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de alta energia, como maclas e bandas de cisalhamento. Uma vez nucleada, a fase
alotriomorfica cresce ao longo do contorno de grao em uma taxa de crescimento muito mais
rdpida do que na direcio normal do mesmo. Logo, sua morfologia é fortemente
influenciada pelo contorno de grdo. Devido a uma fracdo aprecidvel dessas estruturas em

acos hipoeutetdides, a perlita € o produto dominante na decomposicao eutetdide.

A reacgdo perlitica ocorre tdo rapidamente devido a difusdo de curto alcance que a
evolucdo das placas de ferrita nos contornos e no interior dos grdos € suprimida, logo, a
morfologia preponderante € a perlitica. Apenas em condi¢des de grande super-resfriamento
tem-se a formacao da ferrita no interior dos graos com estrutura parcialmente desordenada.
Sendo assim, a formacao da perlita torna-se dificil e o produto dominante da decomposicao

da austenita € a bainita.

Em ligas hipoeutetdides do sistema Ti-X, a situacdo € muito diferente quando
comparada ao agco. Mesmo para temperaturas pouco abaixo da eutetdide, a fase pro-
eutetdide o possui interface parcialmente coerente, o que a torna inadequada para a
formacdo da perlita. No entanto, por possuir ainda relativa energia interfacial, devido a sua
semi-coeréncia, esta fase primdria atua como sitio nucleador de precipitados da fase
intermetdlica y, o que acaba propiciando um caminho para a reac¢do bainitica [BANERIJJE,

2007].

No caso particular do sistema Ti-Cu, a bainita ndo € o unico modo de decomposi¢ao
em ligas hipoeutetdides, pois a perlita também € formada. De acordo com Franti [FRANT]I,
1978], a formacao da perlita em ligas hipoeutetdides Ti-Cu € explicada pela répida cinética
de nucleacdo da perlita. Em tal fendmeno, a transformacio eutetéide pode iniciar-se em
contornos de grao alotriomorficos em um tempo muito curto, antes que a possibilidade de
formacdo da perlita seja encerrada pela evolugdo das placas de fase primaria o nos

contornos € no interior dos graos.

A observacdo que a ocorréncia do modo perlitico é mais comum em ligas préximas
da composicao eutetdéide do que em ligas homdlogas hipoeutetdides foi realizada por Franti
[FRANTI, 1978]. Em ligas eutetdides, a for¢ca motriz para a nucleacdo das fases o e y sdo

mais equivalentes do que em ligas de composi¢dao hipoeutetdides. Embora a fase pro-
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eutetdide o precipite-se primeiro, existe uma razodvel chance que em uma temperatura
adequada abaixo da Tg, a precipitacdo da fase intermetdlica y possa competir com o
crescimento das placas o. Assim, a precipitacio da fase y (TinX,) pode prover uma
oportunidade para a inicializacdo do processo de formacao da perlita. Pode-se concluir que
os sistemas que apresentam a decomposicdo pelitica como predominante em composi¢des
proximas da eutetdide correspondem a aqueles em que a nucleagdo de precipitados
intermetdlicos na interface o/ pode ocorrer rapidamente. De fato, de acordo com Franti
[FRANTI, 1978], isto € observado em ligas eutetdides nos sistemas Ti-Cu, Ti-Co e Ti-Fe
uma vez que nos diagramas T-T-T nota-se que a curva para a inicializacdo da fase pro-

eutetdide coincide com a da formagao da perlita.

Em ligas eutetoides Ti-X, o processo de decomposi¢do eutetéide ou em outras
palavras, sua “atividade” wvaria significativamente de um sistema para outro, em
consequéncia disto, os inimeros sistemas podem ser categorizados em fun¢do de seu grau
de atividade. De acordo com Jaffee [JAFFEE, 1958], sistemas eutetdides ativos sdo aqueles
nos quais a decomposi¢do da fase 3, conforme diagrama esquematico apresentado na figura
2-6, ocorre rapidamente para as fases o e y. A fase y ndo € necessariamente a fase
intermetdlica em condicdes de equilibrio condizentes com o diagrama de fases. Em ligas de
composi¢do proximas a eutetdide, essa transformacdo ocorre tdo rdpido que a fase § ndo
pode ser suprimida mesmo em condi¢cdes de solidificacdo rdpida. Nestas condicdes, o
estado de agregacdo dos produtos de decomposicdo € caracterizado por uma estrutura
lamelar, finamente distribuida, que pode-se classificar morfologicamente como perlita
[BANERJJE, 2007]. Os microconstituintes formados podem ser tdo finos que sua
caracterizacdo por técnicas convencionais de microscopia 6tica ndo sao suficientes e torna-
se necessdrio o uso de outras mais avancadas, como por exemplo, microscopia eletronica de

transmissao.

Quando essas ligas sdo solidificadas rapidamente e submetida a tratamento térmico
de envelhecimento em temperatura abaixo da eutetéide, descontinuos crescimentos podem
ocorrer e as finas lamelas formadas na decomposi¢do da fase  sdo modificadas para
formas mais grosseiras. Essa reacdo de engrossamento das lamelas € dirigida por mudancgas

da energia livre do sistema, associadas com a substituicdo de fases metaestdveis, resultantes
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da incompleta particio de elementos devido a formacdo de fases de estrutura lamelar
refinada. A reducdo da energia de superficie devido a significativa aniquilacdo das

interfaces entre os produtos lamelares também deve ser considerada [BOLZE, 1972].

Em sistemas ndo ativos, temos os de cinética de transformacao mais lenta, ou seja, a
decomposicdo da fase [ € tdo lenta que acaba possibilitando sua retencdo em condigao
metaestdvel em temperatura inferior a de transformacio eutetéide - Tg, mesmo sob

resfriamento mais lento.

Nos trabalhos de Jaffee e Mukhopadhay [JAFFEE, 1958; MUKHOPADHAY, 1979]
para sistemas do tipo Ti-X e Zr-X, uma observagdo realizada sugere de maneira qualitativa,
que a decomposicdo eutetdide € dita ativa basicamente quando: (a) a temperatura de
transformacdo eutetdide € alta; (b) a composicdo eutetdéide € pobre em soluto e (c) a fase
intermetdlica resultante da reacdo de decomposi¢do € rica em metal base. Evidéncias destas
observagdes foram comprovadas em trabalhos envolvendo microscopia eletronica de
transmissdo para os sistemas: Zr-Cu, Zr-Fe, Zr-Ni [MUKHOPADHAY, 1985] e Ti-Cu
[WILLIAMS, 1970]. Estudos realizados por Massalski [MASSALSKI, 1992] das
temperaturas e composi¢des eutetdides de indmeros sistemas do tipo Ti-X e Zr-X revelaram
que em geral, o sistema eutetéide Zr-X estd sempre associado a temperatura elevada de
transformagdo Tg, baixo teor de soluto na composi¢cdo eutetéide quando comparado
diretamente com sistemas Ti-X. Logo, sistemas eutetdides ditos ativos sdo mais comuns em
ligas do tipo Zr-X do que em ligas Ti-X. No entanto, como ressaltado anteriormente, mais
estudos sd0 necessdrios para se ter completo panorama sobre o assunto, uma vez que a

maioria das técnicas empregadas em tais trabalhos nao permitiam precisao dos resultados.

2.4. Transformacoes Martensiticas

Transformacdes martensiticas existem em inumeros sistemas. Evidéncias de sua
ocorréncia sdo encontradas em diversos metais puros, ligas ferrosas e nao ferrosas, 6xidos e

compostos intermetalicos. Ha alguns anos, a palavra “martensita”, que teve origem devido
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ao seu descobridor, o metaldgrafo alemao A. Martens, era utilizada somente para descrever
um microconstituinte de cardter endurecedor origindrio da témpera de acos [SANTOS,
2006]. Bain, em 1924 [BAIN, 1924] avancou nesse assunto e descobriu a existéncia de
deformacdo homogénea intrinseca a transformacdo e propds mecanismo pelo qual a
martensita em acos (fase tetragonal de corpo centrado — TCC ou ctibica de corpo centrado -
CCC) poderia ser formada com um minimo de movimentacdo atdmica sem difusdao
atdmica, partindo da austenita (fase ctbica de face centrada - CFC). Esta deformagao, onde
movimentos coordenados de dtomos convertem a malha cristalina CFC em TCC (ou CCC)
¢ conhecida como “Distorcdo de Bain” e ¢é parte integrante de modernas teorias
cristalograficas a respeito da martensita. Pelo fato do mecanismo de transformacio
martensitica ser similar a um grande nimero de transformagdes no estado sélido, os termos
“martensita” ou “martensitica” tém levado a sua proliferacdo a uma esfera muito mais
ampla que a dos acos. Diante disto, transformacdes martensiticas sdo agrupadas na classe
geral de transformacgdes de cisalhamento e pertence a esse, o subconjunto de operagdes que

envolvem a deformacao da rede cristalina citado anteriormente.

Transformacdes martensiticas sdo caracterizadas por uma gama de caracteristicas
cristalograficas, morfoldgicas e termodinamicas. Observagdes experimentais pertencentes a
cada uma dessas caracteristicas sdo necessdrias para qualificar uma interpretacdo sem
equivocos se a transformacdo € ou ndo de natureza martensitica. De acordo com Banerjee
[BANERIJJE, 2007], o titdnio puro transforma-se martensiticamente a partir de altas
temperaturas no campo [ (estrutura cubica de corpo centrado) quando submetido a
condicdes de témpera provenientes de uma taxa de resfriamento que exceda um certo valor
critico necessdrio, até uma temperatura inferior no campo de fase o (estrutura hexagonal
compacta). Existem poucos experimentos que relatam esse valor critico de resfriamento,
mas no geral para suprimir a transformac¢io massiva de [} para a gracas a mecanismos de

difusdo, é necessério que exista taxa de resfriamento superior a 100 ° C/s.

A temperatura de inicio da transformacdo martensitica (Ms) para ligas de titanio é
sempre estabelecida pelas tendéncias de estabilidade das fases o e B e consequentemente,
pela quantidade de elementos presentes na liga. Como citado anteriormente, existem trés

possiveis produtos origindrios da t€émpera a partir do campo [: martensita hexagonal - o,
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martensita ortorrdmbica - o’ ¢ a fase ® atérmica, que tem estrutura hexagonal. A fase

martensitica hexagonal é formada quando a quantidade de elementos [} estabilizadores é

limitada e claro, sob condi¢des de resfriamento rdpido. J4 em ligas com altas concentracdes

de elementos [ estabilizadores, forma-se a martensita do tipo o’’[HO, 1999,

DOBROMYSLOV, 2001], que pode ser considerada como uma fase hexagonal distorcida,
sendo que esta distor¢ao ortorrdmbica deve-se a um alto nivel de saturacdo dos elementos
de liga na rede, processo semelhante ao que ocorre na martensita do sistema Fe-C. Essa
diferencga no tipo de estrutura cristalina da martensita em ligas de titdnio também pode ser
atribuida a ruptura dos dtomos. Grandes rupturas podem resultar na formacao da fase o’.

De forma inversa, a martensita o’” ¢ formada para pequenas rupturas [LIN, 2011].

Como apresentado por Banerjee [BANERJJE, 2007], a faixa de composi¢des sobre
onde diferentes produtos sao gerados por condicdes de témpera em um sistema bindrio
pode ser vista no diagrama esquematico da figura 2-8. As temperaturas Ms e ws, ou seja,

respectivamente as temperaturas de inicio da transformag@o martensitica e de formacao da

fase m, s@o apresentadas como fun¢do da composi¢@o Xo.
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Figura 2-8. Diagrama esquemadtico mostrando a decomposicao de fases para ligas de titanio
[BANERJJE, 2007].
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Sob resfriamento rdpido a partir do campo [, ligas de diferentes composi¢des exibem
diferentes produtos de transformacdes atérmicas. Ligas situadas na faixa entre 0 > xp > X
produzem a martensita o’(HCP), enquanto aquelas com quantidades entre x; > Xp > X»
transformam-se na martensita o’’ (ortorrombica). Assim, x; define o nivel de
supersaturagao necessario para que ocorra a distor¢ao da rede cristalina. As curvas de Mg e
ws em fungdo de xp se encontram em Xo = Xz, 0 que implica que ligas com composi¢oes
onde Xp < X, a transformacdo martensitica ocorre no resfriamento rdpido. Desta forma, o
produto final gerado € completamente martensitico. Na maioria das ligas de titnio, o
intervalo de temperatura entre Mg € My € muito pequeno, cerca de 25K nos poucos artigos
reportados. Logo, por essa razdo, uma transformacdo martensitica incompleta ndo ¢é

frequentemente observada [BANERIJJE, 2007].

N3ao obstante, observando a figura 2-8 na faixa de composi¢ao entre X, < Xo < X2’, a
estrutura formada consiste de placas de fase martensita junto de alguma fracdo de fase 3
ainda ndo transformada, que possui de forma finamente distribuida precipitados de fase
®. Em um intervalo de composi¢do mais extremo, X,’< Xo < X3, 0 produto do resfriamento

rapido contém particulas de fase w distribuidas na matriz de fase 3.

A correspondéncia cristalografica entre a fase B e a fase martensitica pode ser
relatada de diferentes formas, mas geralmente a melhor forma € aquela onde tal
correspondéncia envolve minima de distor¢do e rotacdo do reticulado. A escolha feita por
Burgers [BURGERS, 1934] e apresentada na figura 2-9 mostra que o plano basal da fase a
origina-se do plano {0 O 1}g e que as diregdes [0 O -1]g e [1 O O]p transformam-se nas

direcdes [01-10], e [2-1-10],, respectivamente.

26



[o11]y/ [0001],

(11117 [1210],

7

[100]y/ [2110],

Figura 2-9. Ilustragdo esquemdtica da estrutura cristalina hexagonal compacta derivada da

distor¢ao da fase mae cubica de corpo centrado [BANERIJJE, 2007].

As diregdes compactas [1-11]g e [-11-1]gno plano {110}g transformam-se em
dire¢des da familia <11-20>,. A outra direcdo compacta <11-20>, origina-se da direcao
<100>g. Como mencionado anteriormente, transformagdes martensiticas do sistema Ti-X
resultam na formagdo da estrutura hexagonal compacta - o° e/ou na ortorrombica - a’’. A

S . e = 12
primeira € um caso especial da ultima estrutura com razdo b/a = (3)

. De forma geral, o
sistema de eixos ortohexagonal pode ser usado para descrever a relacao cristalografica que
abrange ambas as transformacdes: B — o’ e B — o’’. A relacdo entre as estruturas
cristalinas CCC e HC e ortorrdmbica € apresentada na figura 2-10. Tal relagdo apresenta

seis variantes cristalograficas possiveis.
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Figura 2-10. Correspondéncia entre células unitarias das estruturas cubica de corpo

centrado e hexagonal na transformacao: 3 (CCC) — o (HC) [BANERIJIJE, 2007].

Quanto a morfologia das fases martensiticas, estas podem exibir varias formas que
podem ser classificadas como ripas (massiva) ou placas (acicular). Na primeira, as ripas sao
agrupadas de modo paralelo, em forma de pacotes. Com morfologia bastante irregular, seu
tamanho varia de 50 a 100 um. Tal microestrutura pode ser observada sem problemas por
meio de microscopia Optica que utilizando luz polarizada. Cada pacote de ripas exibe
contraste distinto, sugerindo que a orientacdo dentro de um dado pacote € praticamente a
mesma. A figura 2-11 mostra a morfologia tipica destas ripas em diferentes condi¢des de

imagens para o zirconio e suas ligas.
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Figura 2-11. (a-b) Micrografias obtidas por microscopia 6tica mostrando a martensita do
tipo massiva no Zr puro e (c) Micrografias obtidas por microscopia eletronica de
transmissdo (MET) mostrando ripas de martensita com interface irregular em ligas Zr-
0,5%Nb; (d) Micrografias (MET) mostrando ripas com interface reta bem definida. (e-f)
imagens de campo claro e escuro mostrando maclas alternadas devido as ripas de

martensita em ligas Zr-2,5% Nb [BANERIJJE, 2007].

A estrutura martensitica de ripas € encontrada no Ti CP [LEYENS, 2003], em ligas
do sistema Ti-Cu [WILLIANS, 1970; 1973] e nos sistemas Zr-Nb e Zr-Ti [KRISHNAN,
1973]. Estudos envolvendo microscopia eletronica de transmissdo dessas martensitas
revelaram claramente que o grupo de ripas de um mesmo pacote pertencem a mesma
variante cristalografica, pois o angulo entre as ripas adjacentes € pequeno. Essas ligas que
possuem morfologia de ripas apresentam temperatura de inicio da transformacgdo
martensitica (Mg) muito alta, acima de 923 K e quando resfriadas rapidamente resultam em
transformacgdo completa e sem a retencdo da fase 3. De acordo com Leyens [LEYENS,
2003], o aumento da concentracdo de soluto faz com que ocorra mudanga na caracteristica

da martensita hexagonal, que muda de massiva para lenticular.
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(a)

Figura 2-12. (a e b) Diagrama esquemadtico mostrando placas de martensita acicular
formadas ao longo de diferentes variantes cristalograficas do plano de hdbito [BANERIJJE,
2007]; (c) Imagem em alta magnificagdo obtida por microscopia eletronica de varredura

mostrando estrutura acicular da martensita em uma liga de Ti-5%Cu resfriada em 4gua.

Em contraste 2 morfologia de ripas, a de placas caracteriza-se por placas aciculares
que se formam no grio da fase 3 em diferentes variantes do plano de hébito. A figura 2-12,
ilustra esquematicamente esse comportamento. A natureza fractal desta morfologia € clara,
pois o conjunto de placas martensiticas formam-se em sucessivas geragdes. A primeira
geracdo de placas (placas primdrias) expande-se através do grao de fase [} e em estdgio
seguinte, o grdo dividido facilita a nova transformag@o. Como consequéncia, gracas a um
menor caminho livre, a segunda geracdo de placas (placas secunddrias) é de menor
comprimento e divide muito mais o grdo de 3. O processo prossegue até que o grao seja
totalmente modificado, sendo que em alguns casos, porcdes de fase B podem permanecer
sem transformar-se. A martensita acicular ocorre em ligas com teor de soluto mais elevado
quando comparado a martensita massiva. Em consequéncia disso, existe um certo valor
critico de soluto que proporciona a transicdo de uma morfologia para outra. Pela figura 2-
13, pode-se observar esse fendmeno por meio do grifico da temperatura de inicio da

transformacdo martensitica versus a concentragcao da liga, para varios sistemas bindrios.

Resumidamente, nota-se que a morfologia massiva se deve a temperaturas Mg mais

altas para ligas com reduzido teor de elementos de liga do que a do tipo acicular. Isso se
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deve a temperaturas mais baixas de transformacdo, atreladas a concentracdo maior de

elementos. Para alguns sistemas bindrios, esses valores em peso s30:2,4% de Cr, 6% de Cu

e 20% de Zr [KRISHNAN, 1973].
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Figura 2-13. Diagrama mostrando a evolugdo da temperatura Mg versus composi¢cdo para

varios sistemas binarios Ti-X e Zr-X [BANERIJIJE, 2007].

2.5. Sistema Ti-Cu

As ligas do sistema Ti-Cu sdo interessantes pelo potencial de aplicagdes que as

mesmas exibem, que decorrem de suas propriedades fisicas e mecanicas, como alta

resisténcia mecanica combinada com baixo peso e boa resisténcia a corrosdo [SOUZA,

2009]. Entretanto, outros fatores também tornam esse sistema especial. De acordo com

trabalhos desenvolvidos por Andrade e co-autores [ANDRADE,
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elemento Cu ao Ti permite obter ligas com aplicacdes em fundicdo. A adi¢do de Cu ao Ti

resulta em reducdo na temperatura de fusdo, o que pode facilitar tal processo.

O Cu ao ser adicionado ao Ti forma a fase intermetélica (Ti,Cu), que resulta em liga
metalica com alta resisté€ncia mecanica e ainda uma excelente resisténcia a abrasao quando
comparado a outros materiais. De acordo com Ohkubo [OHKUBO, 2003], a resisténcia ao
desgaste das ligas de Ti-Cu € superior quando comparada as ligas convencionalmente
utilizadas como Ti-CP, Ti-6Al-4V e outras ligas a base de ouro. A causa para esse bom
desempenho deve-se ao composto intermetédlico dispersamente distribuido em uma matriz
ductil de fase a.. Os compostos intermetélicos formados no sistema Ti-Cu exibem, além das
caracteristicas apresentadas, alta dureza inerente a um composto intermetalico e ainda, boa

condutividade elétrica [GELIUS, 2001].

O sistema Ti-Cu é formado por uma combinagdo de soluc¢des sélidas, compostos
intermetdlicos e pela fase liquida. As solugdes sélidas sao constituidas pela fase hexagonal
compacta do titanio estdvel em baixas temperaturas - fase a e pela fase cibica de corpo
centrado, estdvel em altas temperaturas - fase 3. Além dessas fases, na regido rica em Ti
existe o composto intermetédlico TioCu. Com o aumento do teor de Cu, tem-se a formacao
de outros compostos intermetalicos de menor importincia do ponto de vista de aplicacoes.
A fase Ti,Cu € tetragonal e cristaliza-se com estrutura do tipo MoSi, (grupo D17/4h), com
parametros de rede a = 0,2943 nm e ¢ = 1,0784 nm [EREMENKO, 1966]. Sua célula
contém dois d&tomos de cobre com coordenadas (0,0,0) e (0,5;0,5;0,5) e quatro atomos de
titanio com coordenadas (0,0,z), (0,0,-z) e (0,5;0,5;0,5-z) onde z € igual a 0,34. Essa fase €
estivel ao longo de uma grande faixa de temperaturas e possui estreita faixa de

homogeneidade [BRATANICH, 2010].

De acordo com o diagrama de fases da figura 2-14 [OKAMOTO, 1994], o sistema
Ti-Cu exibe, além da transformacdo alotrépica do titanio, a transformacdo peritética em
1005°C e composi¢ao de aproximadamente 43,5% em peso de Cu, envolvendo a reagdo Ti-
B + Liquido < Ti,Cu. Possui ainda transformacdo eutetéide a 790°C, com composi¢do
proxima a 7,0 % em peso de Cu, que envolve a transformagdo Ti- < Ti-a + Ti,Cu. Tal

transformacdo, conforme apresentada anteriormente, € de suma importincia no controle de
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propriedades mecanicas. Microestruturas de amostras processadas com baixas taxas de
resfriamento sdo constituidas por uma mistura da fase a e da fase intermetdlica Ti,Cu. A
fracdo volumétrica de cada uma dessas fases depende da composi¢do da liga considerada.

Ja em condigdes severas de resfriamento, fases metaestdveis podem surgir.

Porcentagem em peso

Temperatura, *C

a=Ti n=Ti+TiaCu

Ti Porcentagem em atomaos
Figura 2-14. Diagrama de Equilibrio de Fases dos sistemas Ti-Cu [OKAMOTO, 1994].

No sistem Ti-Cu ndo € possivel reter a fase B por resfriamento rapido até a
temperatura ambiente, mesmo com elevada adi¢do do elemento [-estabilizador Cu
[MURRAY, 1983]. A explicacdo mais consistente para esta caracteristica relaciona-se a
alta atividade desse sistema [AARONSON, 2002]. Entretanto, Dobromyslov
[DOBROMYSLOV, 2000] afirma ser possivel tal retencdo em sua totalidade quando

imposto resfriamento rapido a amostras com teores de Cu superiores a 11 % em 4tomos.

De acordo com Aaronson em seus trabalhos de 1978 e 1987 [AARONSON, 1978;
1987], ligas do sistema Ti-Cu podem apresentar estruturas lamelares e ndo lamelares
dependendo da quantidade de soluto ou respectivamente, as morfologias perliticas e

bainiticas. Em ligas Ti-Cu com composi¢do hipoeutetdide, evidéncias de ambas as
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morfologias foram encontradas. Recentemente, Devaraj e co-autores [DEVARAJ, 2011]
em estudo envolvendo amostras de tal composi¢do e submetidas ao processo de
resfriamento lento ao forno, ou seja, em uma condi¢do muito préxima do equilibrio,
também observaram a ocorréncia desses dois modos de decomposi¢ao eutetdide. Ainda, no
mesmo trabalho, por meio de andlises envolvendo a técnica de tomografia atomica (3DAP)
verificaram-se que as fases existentes estdo proximas das composi¢des de equilibrio, de
acordo com o diagrama de fases. Como relatado para ligas Ti-X, ligas do sistema Ti-Cu
com composicdo proximas da eutetdide apresentam apenas o modo de decomposicao
lamelar ou perlitico quando submetidas a um processo de resfriamento continuo e sob

baixas taxas [AARONSON,1978].

De acordo com Andrade [ANDRADE, 2010], quando ligas de Ti-Cu s@o submetidas
a processos de resfriamento rdpido, tal taxa limita a transformacdo completa de B em a
resultando em microestrutura martensitica. Ainda, o autor afirma no mesmo trabalho que a
microestrutura de suas amostras de composi¢do Ti-5%Cu (hipoeutetdide) apresentam
apenas a fase martensita sem a formacgao de Ti,Cu, enquanto que teores mais elevados, Ti-
15%Cu (hipereutetéide), apresentam além da martensita, a fase intermetdlica Ti,Cu. Em
nenhuma das composicdes estudadas foi notada a presenca, mesmo em pequena
quantidade, de retencdo de fase . Em outro estudo realizado por Williams [WILLIAMS,
1970] foi reportado que em amostras com composi¢oes até 5% de Cu em peso, a estrutura
obtida é martensitica, mais especificamente a de morfologia massiva. Para composi¢des
mais elevadas até 8% em peso, a morfologia predominante ao longo de todo o grio foi a
martensita acicular. Assim como no trabalho de Andrade, nenhuma evidencia da fase 3 foi
encontrada. No entanto, de forma mais aprofundada, Devaraj [DEVARAJ, 2011] observou
que para composi¢des hipoeutetdides, amostras resfriadas rapidamente apresentaram
estrutura bainitica bastante refinada e comprimidas entre placas de fase o intercaladas por
precipitados nanométricos da fase intermetdlica Ti,Cu. Ainda, por meio de andlises de
3DAP, verificou-se que as composicdes das regides ricas em Cu e Ti, respectivamente,
apresentavam com composicdes longe das condi¢des de equilibri., caracterizando

segregacdo de solutos gracas a alta atividade do sistema.
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Por meio de estudos envolvendo técnicas de microscopia eletronica de transmissao,
Souza e co-autores [SOUZA, 2009] observaram em amostras eutetdides resfriadas
lentamente em forno, a existéncia de estrutura organizada e lamelar, muito semelhante a
observada por Devaraj, denotando, mesmo nao sendo citado como tal, estrutura perlitica. Ja
em condicdes de resfriamento rdpido, as estruturas lamelares também foram formadas e a
fase classificada como a apresentou precipitados nanométricos da fase intermetélica Ti,Cu.

Em ambos os casos, nenhuma evidencia da fase 3 foi observada.

Estudos envolvendo tratamentos isotérmicos de ligas Ti-Cu eutetdide realizados por
Franti [FRANTI, 1978] mostraram a presenca de bainita quando a temperatura de
tratamento era pouco abaixo da Tg. De acordo com o autor, para valores menores de
temperatura, a razdo bainita/perlita decresce. Na temperatura de 775 °C, a quantidade
encontrada de bainita foi de 95% e para 700 °C apenas 5% de bainita. Investiga¢oes
envolvendo MET mostraram que a 725 °C, os precipitados da estrutura bainitica eram
equiaxiais € menores que 100 nm. Mais uma vez, a existéncia da bainita e perlita na

composi¢do hipoeutetdide foi atribuida a alta atividade do sistema.

De acordo com o diagrama de fases apresentado na figura 2-14, a solubilidade
maxima da fase o em ligas Ti-Cu ocorre a 798°C, com teor de 2,1% e cerca de 0,7% em
peso de Cu a 600°C. Logo, a partir de uma solucdo sdlida supersaturada da fase o obtida
nesse intervalo é possivel realizar o envelhecimento e precipitacio do composto Ti,Cu. O
tratamento térmico de envelhecimento pode ser realizado em ligas previamente
solubilizadas e resfriadas rapidamente, obtendo-se assim, ligas cuja segunda fase esteja em
solucdo solida em altas temperaturas e dispersa na matriz na forma de precipitados apds

envelhecimento em baixas temperaturas [HATCH, 1984].

Willians e co-autores [WILLIANS, 1971], investigaram por meio de microscopia
eletronica e de difracdo de raios-X, a precipitacio do composto Ti;Cu em solugdes
supersaturadas de fase o em ligas com até 6% em peso de Cu, durante tratamento térmico
de envelhecimento. Dois tipos de mecanismos de decomposi¢cdo foram observados: (a)
nucleacao heterogénea e crescimento da fase intermetdlica em interfaces e subestruturas de

discordancias; (2) nucleacdo homogénea ou uniforme de finos e coerentes precipitados na
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forma de discos. Durante o envelhecimento, os discos perdem a coeréncia ao longo de seus

contornos e posteriormente, na parte mais achatada.

Classicamente, a nucleac@o heterogénea ocorre quando a matriz supersaturada é
envelhecida em uma temperatura que permita a difusdo. Os dtomos de soluto em excesso
precipitam-se formando aglomerados de atomos coerentes com a fase matriz. Devido aos
campos de tensdes criados na rede, a movimentagdo das discordancias € dificultada fazendo
com que o limite de escoamento do material, assim como outras propriedades como
resisténcia, aumente. Ligas contendo precipitados coerentes apresentam elevado limite de
escoamento e baixa taxa de encruamento. Ja a nucleacdo homogénea ocorre quando
uma matriz contém precipitados incoerentes, ou seja, de parametros diferentes. A
deformacao pléstica do conjunto tende a resultar em separacdo do precipitado em relacao a
matriz. Se a matriz for suficientemente plastica e a tensdo aplicada for superior ao limite de
escoamento localizado, fontes de discordancias atuando junto a interface matriz/precipitado
geram outras discordincias que acomodam as diferentes deformacdes sofridas pela matriz e
o precipitado. Desta forma, as ligas contendo dispersdo de precipitados incoerentes
apresentam baixo limite de escoamento e alto encruamento. A formacio desse tipo de

precipitados € caracteristica de ligas super-envelhecidas [ASM, 1988].

Diante das possibilidades apresentadas, as propriedades mecanicas das ligas Ti-Cu
podem ser modificadas conforme a variagdo no teor de cobre e por tratamentos térmicos
[HOLDEN, 1955]. A influéncia da dureza gragas aos precipitados de Ti,Cu em ligas Ti-Cu
vem sendo estudada por vdrios autores e os principais resultados mostram que a resisténcia
mecanica estd relacionada a morfologia. Essas diferencas na dureza e no limite de
resisténcia a tracdo estdo associadas com a distribuicdo dos precipitados de Ti,Cu. A
formacdo de uma extensa zona de precipitados nas bordas dos graos resulta em significativa
reducdo da ductilidade, causando fratura intergranular [CHEN, 2009]. Em estudos recentes
realizados por Yao [YAO, 2009], foram investigados morfologia e consequentemente, os
efeitos dos precipitados de Ti,Cu nas propriedades mecanicas de ligas com concentragdes
de 2,5% Cu em peso. Foi observado que os precipitados tinham a morfologia esférica, da
ordem de 0,2-0,5 um de diametro, quando a amostra apresentava de decomposi¢do a

temperatura de 790 °C. Os locais preferenciais de nucleagdo eram os contornos e interior
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dos grdos. Durante os tratamentos térmicos, apGs a solubilizagdo a 805 °C, seguido de
envelhecimentos as temperaturas 400 °C e 475 °C, os precipitados apresentavam a forma
acicular com tamanhos da ordem de 10 nm de largura e 100 nm de comprimento nucleados
apenas no interior dos grdos. Consequentemente, possuiam maior resisténcia mecanica
quando comparados aos precipitados esféricos. A respeito da coeréncia e incoeréncia dos
precipitados, conforme relatado por Williams [WILLIANS, 1971], Yao observou que os
precipitados esféricos eram coerentes com a matriz € os aciculares eram coerentes e

incoerentes. Sendo a medida que ambos cresciam, a coeréncia era perdida.

E possivel obter maiores valores de dureza a partir de tratamentos térmicos de
envelhecimento realizados em amostras resfriadas rapidamente a partir do campo f.
Entretanto, esse tipo de tratamento pode causar perda de ductilidade do material. Aumentos
significativos da dureza sdo obtidos em amostras envelhecidas em temperaturas entre
550°C [GALLAUGHER, 1965] e 760°C [WILLLIANS, 1971]. Acredita-se que o
intermetdlico Ti,Cu contribui para elevar a tensdo limite de escoamento e o modulo de
Young. Dessa forma, a fase Ti;Cu dentro da microestrutura diminui a plasticidade da liga
[SUO, 2008]. Esses precipitados limitam o movimento de discordincias e aumentam a
resisténcia ao escoamento [SUN, 2004]. Ainda, a respeito do trabalho apresentado por Sun,
foi notado que esses precipitados em escala nanométrica possibilitam aumento de
ductilidade em ligas com 2,5%Cu em peso e também, prolongam a vida em fadiga sob

baixo ciclo.

3 MATERIAIS E METODOS

Este capitulo descreve os materiais € métodos empregados no presente trabalho.
Para facilitar a apresentacdo, as informag¢des foram dividas em duas partes principais, sendo

a primeira referente a obtencdo das amostras e a segunda, refere-se as técnicas de

caracterizacdo empregadas.
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3.1 Obtencao das Amostras

As etapas desenvolvidas para obtencdo das amostras podem ser resumidas no
fluxograma apresentado na figura 3-1. As amostras das ligas foram preparadas em forno de
fusdo a arco voltaico e posteriormente, processadas por tratamentos térmicos e

termomecanicos.

3.1.1 Fusao a Arco Voltaico

No desenvolvimento experimental desse estudo as ligas foram produzidas a partir de
Ti e Cu comercialmente puros, adquiridos na forma de pequenos pedacos praticamente
isentos de 6xidos. No entanto, para certificacdo da total limpeza do material, os mesmos
foram lixados e decapados. Os graus de pureza e reagentes quimicos utilizados na

decapagem dos metais sdo apresentados na tabela 3-1.

Tabela 3-1. Elementos utilizados na preparagdo das ligas.

Elemento Pureza (%) Decapagem Quimica Procedéncia
Titanio 99,81 30 ml HF, 30 ml HNOs e 30 ml H,O Titanio-Brasil
Cobre 99,99 10 ml H,SO, e 30 ml de H,O Eletrolitico
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Figura 3-1. Fluxograma das Etapas desenvolvidas no Procedimento Experimental.
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O forno de fusdo a arco utilizado na preparacdo das ligas (figura 3-2) opera sob atmosfera
controlada e é composto de trés partes: sistema de vacuo e de injecdo de gés inerte, que permite o
controle da atmosfera na camera de fusdo; fonte de corrente continua, que possibilita a abertura
do arco responsdvel pela fusdo e finalmente, a cAmara de fusdo, composta por parede dupla de
aco inoxiddvel e cadinho de cobre por onde circula dgua para refrigeracdo. Antes de iniciar a
fus@o das amostras, a camara era previamente limpa com acetona para a total eliminacdo de
impurezas. O processo de purga iniciava-se pelo acionamento da bomba de vicuo por um periodo
de 15 minutos. Apds tal periodo, argénio (grau 5.0 analitico) era inserido até atingir a pressao de
1.000 bar. Este procedimento foi repetido por trés vezes consecutivas para garantir que a

atmosfera residual no interior do forno se tornasse inerte (somente Argdénio).

Figura 3-2. Forno de fusdo a arco: (a) vista frontal e (b) vista do interior do equipamento.
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A geracdo de arco voltaico junto ao cadinho de fusdo é obtida por meio de eletrodo de
tungsténio ndo consumivel. A abertura do arco € realizada por intermédio de uma fonte de
radiofrequéncia que ioniza o gas, permitindo o fluxo de elétrons entre o eletrodo e amostra. Um
fole e um sistema de rolamentos permitem que o plasma gerado seja dirigido a toda extensdo do
cadinho, possibilitando a fusdo homogénea da amostra. Ao término dessa fusdo, o lingote é
girado dentro do cadinho e repete-se o processo, de forma que a regido que estava em contato
com o cadinho possa ser fundida. Tal procedimento € repetido por seis vezes, o que leva a
completa homogeneizacdo do lingote do ponto de vista macroscépico, assegurando, portanto que

ndo existem regides nao fundidas.

As composi¢des nominais dos lingotes obtidos sdo listadas na tabela 3-2. As massas foram
medidas por meio de uma balanga semi-analitica visando obter lingotes de 100 g. A diferenca

entre os valores calculados e obtidos apds a fusao foi sempre menor que 0,003 g.

3.1.2 Tratamentos Térmicos e Termomecanicos

As ligas preparadas no forno a arco voltaico foram tratadas termicamente a 1.000 °C
durante 24 h em forno resistivo, a fim de eliminar heterogeneidades composicionais resultantes
da fusdo a arco. Assim, gracas a alta temperatura e a intensa difusdo atOomica, a completa
homogeneidade pode ser garantida [CONTIERI, 2009]. As amostras foram sempre mantidas em
atmosferas inertes durante os tratamentos térmicos em fun¢@o da alta reatividade do titanio com
oxigénio. Ainda, para assegurar o valor nominal das ligas, andlises da composicao quimica dos
elementos foram realizadas por meio da técnica de espectrometria de fluorescéncia de raios-X em

um espectrometro da marca Rigaku, modelo RIX 3100 (Tabela 3-2).
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Tabela 3-2. Composi¢des nominais das ligas produzidas (% em peso).

Liga Nominal (% em peso) FRX(% média em peso)
1 Ti-05,0%Cu Ti-05,2%Cu
2 Ti-07,0%Cu Ti-07,4%Cu
3 Ti-15,0%Cu Ti-15,1%Cu

Na sequéncia, o processo de conformagdo a quente foi aplicado via forjamento rotativo
SWGER (modelo 3F-4), como mostra a figura 3-1. Nesse caso, a temperatura de trabalho foi de
1.000 °C com média de 4 passos para atingir a forma cilindrica final. Em cada passo aplicado, as
amostras eram reaquecidas. O forjamento rotativo foi utilizado na preparacdo de todas as
amostras submetidas a tratamentos térmicos. O diametro final obtido nas amostras forjadas foi de
13 mm. Posteriormente, as amostras foram usinadas até o didmetro de 10 mm com o objetivo de
eliminar a camada de 6xido originaria do processo de SWGER. As demais amostras destinadas
ao ensaio de tracao também foram usinadas a partir das forjadas, maiores detalhes encontram-se a
seguir. Apds o processo de usinagem em qualquer etapa, as amostras eram tratadas termicamente
a 1.000°C por 1 h para o alivio de tensdes residuais e eventuais influéncias dos processos

anteriores.

Partes das amostras forjadas e usinadas foram cortadas e em seguida, foram realizados
tratamentos térmicos a 1.000 °C por 1 h com resfriamento em forno e em dgua. As curvas de
resfriamento foram obtidas por um sistema de aquisi¢cdo de dados usando uma amostra-teste da
liga Ti-7%Cu, de mesma geometria das estudadas. Andlise das taxas de resfriamento foi feita na

regido entre 900 e 500°C, onde se dao as principais transformacdes de interesse (tabela 3-3).

Os tratamentos térmicos de envelhecimento foram aplicados as amostras de composi¢do
Ti-7%Cu. Tais amostras foram tratadas em forno resistivo com atmosfera controlada. Elas foram
anteriormente solubilizadas a 1.000°C durante 1 h e resfriadas em dgua com o objetivo de obter o
“estado solubilizado” em temperatura ambiente. As amostras previamente solubilizadas foram
limpas novamente a fim de retirar o 6xido formado durante a solubilizacdo e posteriormente,
encapsuladas em tubos de quartzo com atmosfera controlada por vicuo e injecdo de argodnio e
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envelhecidas a 400°C, 500°C e 600°C, conforme descrito na figura 3-3 sob taxa constante de 10
°C/minuto. Ao serem retiradas do forno, todas as amostras foram resfriadas em dgua a fim de

reter a temperatura ambiente, o produto do envelhecimento.

* 2 1.000°C 1.000°C
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l 1 1 B transus
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Figura 3-3. Rota de processamento para o envelhecimento das ligas de Ti-Cu.

3.1.3 Tratamento Térmico com Aquecimento por Inducao e Resfriamento Continuo (Ensaio

Jominy modificado)

A fim de estudar o efeito da taxa de resfriamento nas transformacdes de fases e
consequentemente, nas propriedades mecanicas, foi planejado um sistema onde a amostra é
aquecida por inducdo e resfriada em 4agua a partir de uma de suas extremidades, semelhante ao

ensaio Jominy, que € largamente aplicado a ligas do sistema Fe-C.
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Figura 3-4. Esquema do aparato Experimental para o Tratamento Térmico com Aquecimento por
Inducdo e Resfriamento Continuo (Ensaio Jominy modificado): (a) posi¢cdes dos termopares na

peca; (b) visualizacdo da montagem experimental e (c) curva tipica de aquisi¢ao de dados.

Dessa forma, foram obtidas pecas usinadas com diametro de 10,5 mm e comprimento de
100 mm, a partir de ligas forjadas a quente. Cada uma destas pecas foi perfurada com furos de 1,5
mm de didmetro até uma profundidade de 5,25 mm em seis diferentes posi¢des, conforme
apresentado na figura 3-4a. Na montagem do conjunto experimental, a peca foi envolvida por um
tubo de alumina a fim de reduzir a transferéncia de calor radial com o meio externo. Os

termopares foram fixados a peca pelos seis orificios e conectados a um sistema de aquisi¢ao de
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dados. A peca foi colocada no centro de uma bobina de indu¢do e aquecida até alcancar uma
faixa de temperaturas dentro do campo B permanecendo nessa condi¢do por 30 minutos, tempo
este, suficiente para que toda a amostra mantivesse homogeneidade de temperatura, certificada
pelos termopares (figura 3-4b). Apds esta etapa, o sistema de refrigeracdo foi acionado e um
fluxo continuo de dgua foi posto em contato direto com a amostra, fazendo com que toda a peca
fosse resfriada longitudinalmente a partir da extremidade inferior. A circulagdo de dgua foi
mantida até que todas as outras posicdes alcangcassem temperaturas proximas a ambiente. Apds o
tratamento térmico, a peca foi cortada e a secdo transversal relativa a cada termopar foi
caracterizada. As curvas de resfriamento obtidas sao semelhantes a apresentada na figura 3-4c e
suas taxas foram estimadas pelo mesmo critério das outras amostras (resfriamento em forno e

agua).

Tabela 3-3. Taxas de resfriamento obtidas para as ligas Ti-Cu em Ensaio Jominy Modificado e
demais Tratamentos Térmicos. A nomenclatura JX refere-se ao ensaio Jomini e X variade 1 a 6,

da regido extrema até a mais proxima da agua.

Taxa de Resfriamento (°C/s)

Condicao Ti-05% Cu Ti-07 % Cu Ti-15% Cu
Resfriada em Forno 0,05 0,05 0,05
Resfriada em Agua 180 180 180
J1 002 002 003
J2 004 003 005
J3 008 009 009
J4 023 024 024
JS 067 062 073
Jé 120 160 115
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3.1.4 Solidificacao Rapida — Spalt Cooling

A técnica “splat-cooling” consiste no resfriamento rapido de uma gota de metal fundido
por meio do seu impacto com um substrato frio e de alta condutividade térmica, formando um
disco. O processamento e o desenvolvimento de ligas de titdnio é complexo em funcdo da alta
reatividade desse elemento em altas temperaturas. A producdo de ligas de titanio por técnicas de
solidificacdo répida exige considerdvel aten¢do, visto que esse elemento reage com a maioria das
cerdmicas. Logo, a principal vantagem desta técnica € a fusdo em condicdo de levitagdo, que

evita a contaminacao da liga [PREDECKI, 1965].

(€) b

Figura 3-5. (a) Foto do equipamento de solidificacdo rapida “Splat-Cooler” (b) Técnica “splat-

cooling” (desenho esquematico); (c) cAmara e um disco produzido por solidificag¢do rapida.

Os experimentos foram realizados em um equipamento “splat cooler” da marca Edmund
Biihler (Figura 3-5a), capaz de levitar e fundir uma amostra de aproximadamente 100 mg no
interior de uma bobina de corrente indutiva (Figura 3-5b) sob atmosfera controlada de argénio. O
processo de solidificagdo rapida é realizado pelas etapas (Figura 3-5b-c): (a) fus@o da amostra por

inducdo; (b) interrup¢do da corrente de indugdo, provocando a queda da gota liquido da liga; (c)
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durante a queda, um feixe de laser detecta a passagem da amostra e aciona os discos de cobre
fazendo com que um mova contra o outro rapidamente. Nessa etapa, a amostra é prensada entre
os dois discos de cobre, sofrendo taxas de resfriamento da ordem de 10°Kst A espessura da

amostra apds o processo varia entre 30 e 60 um.

3.2 Técnicas de Caracterizacao

3.2.1 Microscopia ()ptica e Eletronica

O processo de preparagdo metalografica foi realizado de acordo com a norma ASTM E3
[2001]. As amostras foram cortadas e embutidas em resina de laminacdo do tipo poliéster de cura
a frio. Tal caracteristica é importante, pois o processo convencional de embutimento em baquelite
ndo € adequado, pois o mesmo necessita de aquecimento, podendo possivelmente alterar a
microestrutura previamente existente, mascarando, portanto os resultados. As amostras foram
lixadas seguindo-se a sequéncia de lixas de carboneto de silicio com granulometria 360, 600, 800
e 1200. Em seguida, foram enxaguadas em dgua e detergente e lavadas em banho de ultrassom
Brasonic 220 por 5 minutos para retirada de impurezas retidas durante o lixamento. Na
sequéncia, as amostras foram polidas inicialmente em pano com suspensdo de diamante de 6,0
pm, lubrificado com 4lcool etilico absoluto. Em continuagdo ao polimento, foi utilizado
suspensdo de 260 mL de OP-S, 40 mL de H,0,, 1 mL de HNO; e 0,5 mL de HF e pano de
polimento do tipo OP-Chem/Struers [CONTIERI, 2009]. A microestrutura foi revelada
utilizando-se reagente Keller como ataque quimico (1 ml HF, 2,5 ml HNO3, 1,5ml de HCl e 95
ml de H,0), com tempo de ataque de no médximo 1 minuto. Em seguida, as amostras foram

analisadas em microscépio éptico marca Olympus, modelo BX 60M.

Objetivando obter maiores detalhes de imagem e informacdes qualitativas e quantitativas
sobre a distribui¢do de elementos de liga a respeito das fases existentes, a técnica de microscopia

eletronica de varredura foi utilizada. Para tal, foram utilizados trés tipos de microscopios
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eletronicos de varredura (MEV). Para aumentos de até 5 k vezes e para analises de superficie de
fratura foi utilizado um microscépio TM-1000 (Hitachi). J4 para andlises mais detalhadas foram
utilizados outros dois equipamento: EVO MA-15 (Zeiss) e FEI Nova NanoSEM 230 (FEI
Instruments), o primeiro do Departamento de Engenharia de Materiais (FEM-UNICAMP) e o
segundo da University of the North Texas (UNT), EUA.

A técnica de microscopia eletronica de transmissdo (MET) foi aplicada objetivando
investigacdo mais detalhada das transformacgdes de fases, em relacdo a morfologia, a estrutura
cristalina e a orientacdo cristalografica. As amostras foram cortadas em ldminas de 400 um de
espessura e em seguida, lixadas nas duas faces até alcancarem espessura préxima de 100 um. Na
etapa seguinte foram obtidos discos de 3 mm dessas amostras por pun¢do. Cada disco foi colado
com cera a um cilindro de ago e inserido em um dispositivo (disk grinder) que possibilitou a
reducdo de sua espessura para valores proximos de 40 um. Nesse processo sdo formadas calotas
nos discos por meio do equipamento que € constituido de uma base onde a amostra € colada e
girada contra um disco de cobre. Esse processo foi executado com o uso de pasta de diamante de
6 um e posteriormente, pela substituicdo do disco de cobre por um de feltro para aplicacdo de
alumina de 1 um para polimento final. Por fim, as calotas foram perfuradas por feixe de ions de
argonio em outro equipamento (PIPS- Precision Ion Polishing System) para se obter camada
muito mais fina para as andlises via MET. A andlise das amostras foi realizada nas dreas ao redor
da abertura produzida (regido fina) em um Microscopio Eletronico de Transmissdo de alta
resolugao (JEM 3010 URP) operado em 300 kV existente no Laboratério Nacional de Luz
Sincrotron (LNLS - LABnano) e em outro MET de 200 kV com fonte de elétrons por emissao de
campo — FEG (FEI Tecnai F20ST TEM) também localizado na UNT.

3.2.2 Difracao de Raios-X

Com o intuito de identificar as fases presentes no material, andlises de difracdo de raios-X
foram realizadas. Os difratogramas de raios-X foram obtidos a partir de amostras polidas

expostas a radiacio Cu-Ko (A= 1,5406 A) utilizando-se um difratémetro X’pertPRO, da
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Panalytical, com tensdo de 40 kV, corrente de 30 mA e faixa de observagao entre 30° < 20 < 90°
com passo de 0,01°. Para a identificacdo das fases foram utilizadas as fichas de padrdes do

JCPDS (Joint Committee for Power Diffraction Standards) e ainda outras simuladas.

Ainda a respeito da técnica, foram realizados estudos de difracdo de raios-X in situ das
amostras em altas temperaturas com o objetivo de analisar a estabilidade das fases martensiticas e
consequentemente, a precipitagdo do composto intermetdlico TioCu. Amostras com 2 mm de
espessura € 10 mm de diametro foram utilizadas para a realizacdo dos experimentos. Sobre um
resistor de platina as amostras foram aquecidas a uma taxa de 10°C/minuto (figura 3-6). Cada
medida cobriu faixa de observacdo entre 34° < 20 < 53° e teve duragdo de 4 minutos. A

temperatura da amostra era monitorada constantemente por dois termopares durante todo o

Processo.

pr _—

Figura 3-6 Difratdmetro marca Panalytical, modelo X’pert PRO com detector PIXcel ultra

rdpido.

3.2.3 Calorimetria Diferencial de Varredura (DSC)

Transformacdes termicamente ativadas e de estado sélido, como recristalizacdo e a
decomposicdo da fase martensita podem ser estudadas por meio de experimentos nao isotérmicos,

realizados a uma taxa de aquecimento constante, como € o caso de investigagdes por calorimetria
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diferencial de varredura [CONTIERI, 2010, MANTANI, 2006;]. A técnica de DSC envolve a
determinacdo de fluxos de calor entre a amostra a ser analisada e outra de referéncia, ambas
submetidas a mesma variacao de temperatura [FLAMMERSHEIN, 1996]. Assim, amostras foram
ensaiadas em equipamento STA 409C, marca Netzsch. Foram utilizados dois ciclos de
aquecimento/resfriamento até a temperatura mixima de 1.000 °C, em atmosfera de hélio e taxas
de aquecimento/resfriamento de 10 °C/min. Nesses experimentos, foram empregadas amostras
com massa de aproximadamente 100 mg enquanto que a referéncia era o cadinho vazio, que no
presente estudo eram de platina. A alta reatividade do Ti levou ao envolvimento das amostras

com folha de tantalo, para que esse atuasse como armadilha ao oxigénio [CONTIERI, 2010].

3.2.4 Determinacao do Modulo de Elasticidade (Ensaio Acistico)

O mdédulo de elasticidade das ligas foi obtido por meio de método ndo destrutivo usando
ondas de ultrassom, descrito pela norma ASTM E 494 (2001). As velocidades do som para ondas
longitudinais (V) e transversais (V) foram determinadas com o uso de transdutores especificos

para cada tipo de onda. Detalhes do aparato experimental podem ser observados na figura 3-7.
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Figura 3-7. (a) Conjunto de medidas empregado na determinacdo de constantes elasticas em ligas
de titanio e (b) sinal obtido durante ensaio. O periodo entre dois picos refere-se ao tempo de

“viagem” através da amostra.
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O transdutor de ultrassom € constituido por material piezoelétrico que gera o pulso e recebe
seu eco. Com o auxilio de um osciloscépio, os ecos das inimeras viagens através da amostra sao
registrados, conforme a figura 3-7b. A variacdo do tempo entre dois ecos corresponde ao pulso
que percorre a amostra e volta para o transdutor. Portanto, a velocidade do som é calculada por V
= 2d/At, onde d € a espessura da amostra. Dessa forma, pelas medidas de densidade do material
(p), VL e V1 é possivel determinar o coeficiente de Poisson (v) e o médulo de elasticidade (E) a

partir das seguintes equacdes:

\/ E(1-v)
V| =
p(1+v)(1-2v) (Equacgao 3.1)

E \F
VT = [— = [—
2p(1+v) p (Equagdo 3.2)
2
. 2(VTJ
Vi
v
2
> Q(VTJ
Vi (Equag@o 3.3)
2
E=2pV7°(1+v) (Equagio 3.4)
3.2.5 Ensaio de Tracao

Para avaliagdo do comportamento mecéanico e consequentemente, dos mecanismos de
fratura, foram usinados corpos de prova de tracdo (figura 3-8) que, previamente foram
submetidos a diversas condicdes de tratamento térmico. Ensaios de tracdo foram realizados a
temperatura ambiente com taxa de deformagdo constante de 2 mm/min em maquina universal de
ensaios EMIC modelo DL2000 com capacidade de carga de 2000 kgf dotada de extensOmetro
com Ly = 25 mm. O limite de escoamento, o limite de resisténcia a tracdo, o alongamento e o
modulo de elasticidade foram determinados conforme orienta a norma ASTM E8M (2004). Para

cada condi¢do de tratamento térmico foram ensaiados trés corpos de prova.
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Figura 3-8. (a) Modelo de corpo de prova utilizado no ensaio de tragdo e (b) Corpos de prova

apds o procedimento de solubilizacdo e resfriamento répido.

3.2.6 Ensaio de Dureza

Ensaios de dureza Vickers foram aplicados as amostras embutidas para todas as condi¢des
estudadas a fim de determinar a dureza das fases presentes. Para tal, foi utilizado equipamento da
marca Buehler, modelo 2100. Esse equipamento conta com penetrador de diamante de geometria
piramidal, de base quadrada com angulo de 136° entre as faces opostas. O penetrador é acoplado
a um microscépio optico, que permite a medida das diagonais da impressdo resultantes do ensaio.
Cada medida € resultado de 10 impressdes utilizando-se carga de 200 gf aplicada por periodo de
15 segundos [ASTM E92]. O ensaio serviu também para estimar, usando a varia¢do de dureza, os
efeitos dos tratamentos térmicos de envelhecimento sobre as propriedades mecanicas e assim,
investigar as mudancgas de fase na liga. Os valores médios de dureza para cada impressao foram

obtidos a partir da seguinte expressao:

HV=1,8544F/D* Equacio (3.5)
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onde D é a média dos comprimentos das diagonais da impressdo (um) e F é a carga utilizada

(kgf).
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Figura 3-9. Representacdo gréfica do ciclo de medicdo considerando o comportamento forca-

profundidade de penetragcdo e em detalhe, imagem de uma impressao tipica do ensaio.

Além do ensaio de dureza Vickers descrito acima, que devido a carga e ao tamanho de
impressdo caracteriza-se como microdureza. Também foram realizados ensaios de nanodureza
Berkovich. Ao contrario do primeiro, esse método € baseado na utilizacdo de um penetrador de
diamante de base triangular, que impressiona a superficie da amostra com forcas e profundidades
que sdo computadas simultaneamente, de acordo com a curva forca (mN) versus h (penetracao
em nm), conforme apresenta a figura 3-9. Com isto, € possivel caracterizar o comportamento
plastico e eldstico de um material com influéncia minima do operador. No regime eldstico, é
possivel obter o modulo de elasticidade do material usando a inclinagdo da curva de forca em
funcdo do deslocamento [MACHADO, 2005]. Para tal, foi utilizado um nanodurometro (NHT—
CSM Instruments) com carga maxima de 500 mN utilizando-se o método de carga linear [CSM],
de acordo com a norma da ASTM [ASTM E2546]. Para cada amostra estudada foram efetuadas
vinte medidas com cargas que variavam de 10 mN a 400 mN dependendo do tipo de andlise

realizada.
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3.2.7 Tomografia Atomica Tridimensional (3D Atom Probe Tomography — 3DAP)

A técnica de tomografia atomica tridimensional € um novo conceito de andlise iniciado no
comeco dos anos 90 e é considerada atualmente como ferramenta importantissima no estudo de
materiais, principalmente quando a escala que € de ordem manométrica, [ DECONIHOUT, 1999].
Este equipamento € o tnico capaz de realizar imagens em trés dimensdes na escala atomica. Isto
se torna possivel para uma dada distribui¢ao espacial das espécies atdbmicas a serem analisadas

em um pequeno volume compreendido entre 10 x 10 x 100 nm’ [KELLY, 2007].

Para a utilizagdao desta técnica, amostras na forma de agulhas namométricas sao
preparadas em um microscépio eletronico de varredura equipando com feixe de ions, FEI Nova
200 Analytical Dual Beam FIB (FEI instruments). Apds a confec¢do da amostra, a mesma é

inserida no equipamento de Tomografia Atomica.

ApO6s inserir a amostra no tomoégrafo, a mesma € exposta a uma diferenca de potencial
elevada, conforme apresenta a figura 3-10c. Em fun¢do de sua geometria, o raio da ponta da
agulha € de aproximadamente 10 nm, a amostra € submetida a um campo elétrico muito alto, que
com o auxilio de um feixe de raio laser pulsado, resulta na evaporacao de dtomos da superficie da
agulha e que sdo projetados contra um detector sensivel a posi¢dao. [KELLY, 2007]. A figura 3.10
mostra detalhes dessa técnica. Assim, por meio da coleta dos dados de tempo de vdo dos ions e
também considerando a massa e a posi¢ao dos mesmos no momento de sua deteccio, € possivel
reconstruir a amostra d&tomo a dtomo, permitindo consequentemente, analisar a morfologia e a
composicdo da mesma. A figura 3-1la exemplifica um resultado tipico desse tipo de
caracterizacdo. Percebe-se a existéncia de uma fase rica em cobre (fase intermetalica Ti,Cu) e a
outra rica em titanio (fase a). Ainda, por meio de andlises semelhantes, a figura 3-11b torna

possivel quantificar as regides de acordo com suas composicdes atdomicas.
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Raio da Ponta: 20 = 166nm Eletrodo
Resfriada: 20 - 100K
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Data = Fit,x,y)

[{_::I Laser/Pulso de Tensdo: Evaporacho

Figura 3-10. (a) Visdo geral do equipamento de Tomografia Atomica, 3D Atom Probe (LEAP
3000X HR - CAMECA), (b) detalhe da camara de tomografia e (c) esquema do processo de

reconstru¢do em 3-D.
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Figura 3-11. (a) Reconstrugio por 3DAP da liga Ti-7%Cu. Os fons de titdnio estio representados

em azul e os de cobre em vermelho; (b) Andlise da variacdo de composicao junto a interface entre

aregido rica em Ti e a rica em Cu.
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4 Resultados e Discussoes

Os resultados apresentados e discutidos a seguir referem-se ao processo de obtencdo das
amostras, aos tratamentos térmicos, a caracterizacdo microestrutural e aos ensaios mecanicos com
foco nas transformacdes de fase, na evolu¢do microestrutural e nas propriedades mecanicas em
funcdo dos tratamentos térmicos empregados. Para facilitar a apresentacdo e discussdo, os
resultados foram organizados em trés partes: a primeira, ligado ao efeito da taxa de resfriamento,
refere-se aos tratamentos térmicos envolvendo resfriamentos em forno e em 4agua, ao ensaio
“Jominy Modificado” e ainda, aos experimentos de solidifica¢do rapida; a segunda parte refere-se
ao estudo da precipitacdo de fases por meio de tratamentos térmicos de solubilizagdo e
envelhecimento e finalmente, a terceira parte, envolve a andlise das propriedades mecanicas das

amostras processadas .

4.1. Caracterizacao Inicial das Amostras

Conforme descrito na metodologia experimental, o material de partida originou-se de fusao
em forno a arco voltaico com cadinho de cobre refrigerado a dgua. A alta troca de calor
metal/cadinho durante o processo de solidificagdo gera microestrutura bastante heterogénea
quanto a morfologia. Pode-se encontrar em tal estado, denominado bruto de solidificacdo (EBS),
graos finos e grosseiros e exemplos deste tipo de microestrutura podem ser observados na figura
4-1a. Com o objetivo de reduzir a heterogeneidade da microestrutura e principalmente, garantir
homogeneidade composicional e eliminar possivel segregacao de soluto, foi realizado tratamento
térmico de homogeneizagdo a 1000 °C por 24 horas em forno resistivo com atmosfera controlada.
A figura 4-1b mostra a micrografia referente a esse estado. Nota-se que o tamanho de grao
aumentou consideravelmente, tornando-se em média uniforme, ou seja, todos grosseiros, com

diametro da ordem de milimetros.
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ApO6s o tratamento térmico de homogeneizacao, os lingotes foram submetidos ao processo
de forjamento rotativo a quente. Detalhes da microestrutura resultante sdo apresentados na figura
4-2a. Percebe-se que a etapa de deformacdo em alta temperatura ocasionou a diminui¢do do
tamanho de grdo, possivelmente devido ao processo de recristalizacdo dinamica. Além da

reducdo dos graos, nota-se também que os mesmos nesta etapa sdo mais equiaxiais do que nas

etapas anteriores.

Figura 4-1. Microestrutura da liga Ti-15% Cu no (a) estado bruto de solidificacdo obtida em
forno a arco voltaico e (b) homogeneizada a 1000 °C por 24 horas em forno resistivo com

atmosfera controlada (imagem de MO com luz polarizada).

Figura 4-2. Microestrutura da liga Ti-15% Cu (a) apds o processo de forjamento rotativo a quente

e (b) apds tratamento térmico de alivio de tensdes (imagem de MO com luz polarizada).
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Os lingotes deformados foram usinados até a forma cilindrica e também, com geometria de
corpo de prova de tracdo. Na sequéncia, essas amostras foram submetidas novamente a
tratamento térmico com o intuito de remover possiveis tensdes residuais da usinagem. A figura 4-
2b apresenta detalhes da microestrutura resultante. Percebe-se nitido aumento do didmetro médio
dos grdos, seguido de uma equiaxialidade remanescente do processo de recristalizacdo. A
microestrutura observada € do tipo Widmanstitten, com a fase hexagonal compacta (fase o)
crescendo na forma de lamelas, possivelmente em consequéncia da temperatura empregada, a

partir dos graos de fase cubica de corpo centrado, fase f.

Os difratogramas de raios-X apresentados na figura 4-3 comprovam a existéncia da fase o
e ainda apontam como presente, 0 composto intermetalico Ti,Cu, que em virtude da resoluc¢do do
microscopio 6tico, teve anteriormente sua identificacao dificultada. No entanto, sua presenga era
esperada devido ao diagrama de fases Ti-Cu. Para todas as ligas estudadas nessas condigdes
nenhuma evidéncia de outras fases foi encontrada. Logo, pode-se afirmar que as fases
constituintes das ligas na condi¢dao de partida eram apenas a fase a e o composto intermetalico

TiZCu .
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Figura 4-3. Difratogramas de raios-X das amostras apds os tratamentos térmicos de

homogeneizacdo (TTH).
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4.2. Efeito da Taxa de Resfriamento

Ligas de titdnio sdo sensiveis a efeitos de variacdo de temperatura. Como citado no
capitulo 2, dependendo da taxa de resfriamento imposta a tais ligas a partir do campo J3,
diferentes estruturas podem ser formadas, metaestdveis ou ndo. Logo, a partir de tratamentos
térmicos apropriados pode-se controlar a microestrutura resultante e consequentemente, as
propriedades mecanicas do material. Em vista desse fato, o foco do presente subcapitulo é avaliar
os efeitos da taxa de resfriamento para as ligas do sistema Ti-Cu. Inicialmente, as amostras
foram submetidas a duas condi¢Oes de resfriamento bem distintas: resfriamento em forno e dgua.
A primeira condicdo, conforme relatado no capitulo 3, proporciona taxa de resfriamento reduzida
(0,05 °C/s), que facilita, ou melhor, privilegia o processo de difusdo e consequentemente, resulta
em microestrutura mais proxima do equilibrio. Por outro lado, a outra condi¢do permite taxa de
resfriamento mais alta (180 °C/s), o que facilita processos de transformacdo fora do equilibrio,

que acarretam na formacao de estruturas metaestiveis.

4.2.1 — Resfriamento em Forno

Ti-7% Cu

A figura 4-4 apresenta a microestrutura formada pelo resfriamento em forno da liga
eutetdide Ti-7%Cu. Nota-se por meio da imagem de microscopia ética que a microestrutura
formada ¢ do tipo Widmanstitten, com a fase o crescendo na forma de agulhas ou ripas
entrelacadas sem nenhuma indicag@o de estruturas eutetdides, ao contrario do esperado, conforme
indica o diagrama de fases apresentado na figura 2-14. Entretanto, o exame mais detalhado
proporcionado pela microscopia eletronica de varredura indica detalhes antes ndo observados.
Conforme se observa na figura 4-4(b-d), a regido ampliada revela que a fase mais escura (ou clara

na microscopia optica) relaciona-se a fase a. Ainda, nota-se a regido de formagao eutetéide. Uma
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ampliacdo superior indica o crescimento de estrutura lamelar, conforme apresenta a figura 4-4d.
De acordo com a revisdo e discussdo apresentada anteriormente, pode-se classificar essa regido
lamelar e resultado do modo de decomposi¢do eutetdide, como sendo perlitica. O espacamento
interlamelar médio encontrado para essa regido foi de 0,80 + 0,05 um, que é condizente com

valores observados em ligas eutetdides perliticas [CABALLERO, 2000].

Figura 4-4. Microestrutura da liga eutetéide Ti-7% Cu na condi¢do de resfriamento em forno: (a)

refere-se a imagem de microscopio 6tico e (b-d) de microscopia eletronica de varredura.
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A figura 4-5 apresenta os resultados de mapeamento de raios-X por espectroscopia de
energia dispersiva (EDS) realizados por microscopia eletronica de varredura referentes a regido
apresentada em 4-4d. De acordo com as imagens, percebe-se que as concentragdes dos elementos
de uma lamela a outra variam muito. Ainda, pelos resultados observados, pode-se afirmar com
maior precisdo, que a lamela mais escura realmente relaciona-se a fase o, pois a concentragao de
Ti € superior a de Cu. Logo, a fase com maior concentracdo de Cu refere-se ao composto
intermetdlico Ti,Cu. Ainda, por meio de andlises de drea por EDS, verificou-se também a
composi¢cdo da liga nesta mesma regido lamelar ou col6nia perlitica, como sendo Ti-9%Cu com
desvio de 2%. Essa diferenca obtida entre os resultados de FRX (tabela 3-2) e EDS em relagdo ao
valor nominal deve-se principalmente ao limite da técnica, que se agrava mais a medida que as
regides analisadas sdo bastante reduzidas. Por meio do difratograma de raios-X apresentado na

figura 4-9 também pode-se assegurar a existéncia das fases o e Ti,Cu.

Figura 4-5. Imagens de mapeamento de elementos por raios-X - MEV de regido lamelar (figura
4-4d) da liga eutetdide Ti-7% Cu: (a) cor amarela representa o elemento Cu e a (b) vermelha, o

Ti.
Ti-5% Cu

De forma semelhante, as mesmas andlises foram realizadas em amostras com as
composi¢oes Ti-5%Cu e Ti-15%Cu. A figura 4-6 mostra a microestrutura formada durante o
resfriamento ao forno da liga hipoeutetdide. Nota-se que a imagem de microscopio otico (figura

4-6a) € idéntica a figura 4-4a com composi¢ao eutetdide, caracterizando novamente a estrutura de
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Widmanstitten. Assim como na liga anterior, com a resolu¢do do microscépio 6tico ndo €
possivel observar nenhuma outra estrutura além das lamelas de fase o, tal observagao mantém-se
ainda para imagem com baixa magnificacdo obtidas por microscopia eletronica de varredura. No
entanto, conforme se aumenta a magnificacdo dessa imagem percebe-se que entre as lamelas
existe regido mais clara e em outras, a regido que foi classificada anteriormente como perlitica,
figura 4-6(b e f), com espacamento interlamelar de 0,20 + 0,05 um. Resultados semelhantes
foram encontrados por Devaraj [DEVARAJ, 2011] para uma condi¢do préxima deste estudo. A
estrutura mais clara observada foi classificada como sendo a bainita. Conforme a revisdo
realizada no capitulo 2, os dois produtos de decomposi¢do eutetdide eram esperados para uma
liga de composicao hipoeutetdide como a Ti-5%Cu. Pelas imagens (figura 4-6¢-e), percebe-se
que as placas de fase a proeutetéide sdo pouco espacadas, cerca de 1,60 + 0,05 um uma das
outras e ainda, sdo separadas por pequenas lamelas do composto intermetdlico Ti,Cu.
Morfologias semelhantes foram caracterizadas da mesma forma em sistemas eutetoides Ti-X com
taxas semelhantes de resfriamento [BANERIJJE, 2007]. De acordo com Franti e co-autores, a
microestrutura observada para a bainita, se assemelha, guardada as devidas proporcdes, a bainita
superior encontrada nos acos [FRANTI, 1978], em que a cementita € comprimida pela ferrita.
Ainda, resultados apresentados por Devaraj [DEVARAJ, 2011] envolvendo técnicas
tomograficas (3DAP) no estudo das fases, mostram que os microconstituintes da bainita (a e
Ti,Cu) possuem composi¢cdes muito proximas da condi¢io de equilibrio, confirmando, portanto a

comprovagdes aqui estabelecidas.
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Figura 4-6. Microestrutura da liga hipoeutetdide Ti-5% Cu na condi¢do de resfriamento em

forno: (a) imagem de microscopia 6tico e (b-f) imagens de microscopia eletronica de varredura.
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Ti-15% Cu

As micrografias resultantes do resfriamento ao forno de amostras com composi¢iao
hipereutetdide sdo apresentadas na figura 4-7. Como se observa na figura 4-7a, igual as demais
ligas, a microestrutura aparente e devido ao contraste de fases, é constituida de duas fases, uma
clara e outra mais escura, que de acordo com o diagrama de fases sdo classificadas
respectivamente como a fase a e o composto intermetalico — Ti,Cu. Percebe-se pelas imagens a
ocorréncia de nucleacdo primdria da fase intermetdlica na forma intragranular e ainda nos
contornos de grdo. Assim como nas observagdes anteriores, a resolucdo alcangada no
microscopio Otico neste estudo foi insuficiente para identificar o produto da transformacio
eutetdide, que torna-se mais evidente em imagens de microscopia eletronica de varredura,
conforme € apresentado na figura 4-7(b-h). Para baixas magnificacdes, nota-se a principio um
aglomerado de fases distribuidas heterogeneamente. De acordo com Aaronson [AARONSON,
2010] ligas hipereutetéides com altas fracdes volumétricas da fase rica em soluto tendem a ter a
microestrutura desenvolvida muito diferente da observada em sistemas hipoeutetdides e
eutetdides, pois as fases rica e pobre em soluto ndo se misturaram totalmente. Preferencialmente,
a fase pobre em soluto abrange mais a rica fazendo com que ndo ocorra uma re-nucleacao da
mesma. Diante disto, pelo longo tempo e temperatura permitidos para a difusdo, pode-se concluir

que a matriz € constituida mais pela fase a do que pelo composto intermetalico Ti,Cu.

Sob magnificacdo maior, percebe-se que a heterogeneidade observada deve-se a uma
estrutura facetada da fase intermetélica proeutetdide, agravada possivelmente pela nucleacdo de
uma fase primdria seguida da secundéria. Nota-se ainda uma possivel diferenca de concentracdo
de cobre por meio do contraste dos tons de cinza, denotando, portanto certa redistribuicao de
soluto, ou melhor, de cobre durante o processo de decomposi¢do da fase 3. No entanto, andlises
pontuais de EDS ndo detectaram significativa diferenca na composicdo maior que o erro de
medida. De acordo com as medidas em porcentagem de peso, a fase rica em Ti tem composi¢cdo
de 1,4% de Cu e a rica em Cu, 38,3% de Cu, ambas proximas dos valores esperados em

condi¢des de equilibrio.

Para magnificagdes maiores, pode-se observar que a fase a, ou a regido rica em Ti (drea

mais escura), que aparentava antes ser homogénea, na verdade € constituida de pequenas agulhas,

66



semelhante as estrutura reportadas por Sun e co-autores para amostras envelhecidas [SUN, 2003].
A figura 4-8 apresenta o mapeamento de raios-X realizados na regido observada na figura 4-7e.
Percebe-se que a regido mais rica em Ti apresenta distribuicdo uniforme de vazios de Ti,
possivelmente causados pela existéncia das agulhas previamente observadas, que correspondem

morfologicamente a fase a.
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Figura 4-7. Microestrutura da liga hipereutetéide Ti-15% Cu na condi¢do de resfriamento em

forno: (a) imagem de microscopia 6tica e (b-h) imagens de microscopia eletronica de varredura.
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Figura 4-8. Imagens de mapeamento de elementos por raios-X - MEV de regido lamelar (figura
4-Te) da liga hipereutetéide Ti-15%Cu resfriada em forno: cor amarela representa o elemento Cu

e a vermelha, o Ti.

Os resultados de difracdo de Raios-X apresentados na figura 4-9 confirmam a existéncia
das fases o e do composto Ti,Cu na microestrutura das ligas estudadas. Percebe-se pela
intensidade dos picos dos planos que apresentaram difracdo que a fracdo volumétrica de
composto intermetdlico aumenta com o aumento do teor de Cu. Ainda, ensaios de dureza
realizados comprovam que o aumento da fase intermetdlica também € acompanhado por leve
aumento da dureza e os valores encontrados para as amostras das ligas Ti-5%Cu, 7%Cu e 15%Cu
foram respectivamente, 209 + 14, 215 + 13 e 220 + 10. O médulo de elasticidade foi medido
usando ensaios acusticos e a técnica de nanoindentacdo. Os resultados obtidos indicam que
nenhuma diferenga significativa foi observada com o acréscimo da quantidade de Cu. O valor
médio estabelecido pelas duas técnicas foi de 120 + 10 GPa. Uma explicagdo para tais resultados
pode ser pautada na proximidade dos raios atdmicos dos elementos Cu e Ti, que resultam em

distancias interatdbmicas semelhantes.
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Figura 4-9. Difratogramas de raios-X obtidos para as amostras resfriadas lentamente em forno.
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4.2.2 — Resfriamento em Agua

Ti-7% Cu

A figura 4-10 apresenta a microestrutura formada apds a t€émpera em dgua de amostras de
composi¢cdo eutetdide. Nota-se pela imagem de MO (figura 4-10a) que a microestrutura €
nitidamente mais refinada quando comparada a condicao resfriada ao forno. Para magnificacdes
maiores usando MEV (figura 4-10b-d), a microestrutura consiste de longas placas de uma fase
uniformemente distribuida ao longo de toda matriz, sugerindo a presenga da fase martensita. As
semelhancas de morfologia entre a fase o € a martensitica e ainda, pela resolu¢do permitida no
MEV, sugerem que ndo € seguro afirmar a existéncia da fase o”. Isto porque os pardmetros de
rede dessas fases sdo semelhantes, assim como a morfologia das duas fases € semelhante. No
entanto, pode-se observar que a microestrutura encontrada € similar a martensita acicular
reportada por Williams e co-autores em amostras contendo de 6% a 8% em peso de cobre

[WILLIAMS, 1970].
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Figura 4-10. Microestrutura da liga eutetoide Ti-7% Cu na condi¢@o de resfriamento em dgua: (a)

imagem de microscopia 6tica e (b-d) imagens de microscopia eletronica de varredura.

A figura 4-11 apresenta imagens de microscopia eletronica de transmissdo de amostras
eutetdides resfriadas rapidamente em dgua. Com maior magnificacdo percebe-se que as placas de
fase a (figura 4-11a e b) sdo intercaladas por estrutura lamelar (figura 4-11c ), a qual pode-se
classificar como perlita. A perlita, diferente da estrutura martensitica, é gerada durante
transformacgao de fase por difusdo atdmica e consiste da combinacdo intercalada de lamelas de
fase o com lamelas de compostos intermetélicos e surge do crescimento cooperativo entre tais
fases. Franti [FRANTI, 1978] em seu estudo de sistemas Ti-X eutetdides também observou esse
modo de crescimento para composi¢des proximas da eutetdides no sistema Ti-Cu. Na liga de
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composi¢do hipoeutetdide, ambos os modos perlitico e bainitico podem ser observados.
Entretanto, o modo preponderante € bainitico, que surge em funcdo de crescimento ndo-

cooperativo entre as fases a e Ti,Cu.

Pelo padrio de difracdo de &rea selecionada apresentado na figura 4-11a, a fase
martensitica pode ser perfeitamente indexada baseando-se no eixo de zona da fase o [210] e a
Ti,Cu [331]. Souza e co-autores [SOUZA, 2009], para uma condi¢do experimental semelhante,
também indexaram as fases com os mesmo eixos de zona. O espacamento interlamelar na regido
perlitica observado para essa condi¢cdo de resfriamento foi de 0,025 + 0,004, que ¢é

aproximadamente 30 vezes menor que o observado em resfriamento em forno.

Pelo difratograma apresentado na figura 4-16, as fases presentes também foram
identificadas como sendo o/a’ e Ti,Cu. Quando se compara esse padrdo com a condi¢do de
resfriamento ao forno percebe-se que a largura dos picos € maior. Fatores como refinamento de
fases e tensOes internas propiciam tal caracteristica. Logo, considerando a taxa de resfriamento
empregada, pode-se concluir que a fase encontrada refere-se a martensita hexagonal o’. Ainda,
considerando os resultados de difracdo de raios-X e de microscopia eletronica de transmissao,
pode-se afirmar que ndo hd nenhuma evidéncia que indique a retencdo da fase 3 ou a existéncia

de outra fase.
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Figura 4-11. Imagens de campo claro da microestrutura da liga eutetéide Ti-7% Cu na condicdo
de resfriamento em dgua obtidas por microscopia eletronica de transmissdo: (a) placas de
martensita intercaladas com produto eutetéide, (b) martensita, (c) perlita e (d) padrao de difracdo

de elétrons das fases o e Ti,Cu.

Ti-5% Cu

Andlises das amostras com composi¢do hipoeutetéide mostram que a mesma morfologia
observada na liga eutetdide foi encontrada. Nota-se pela figura 4-12 que a microestrutura
resultante desta condicdo consiste de longas placas de fase o secundaria distribuida de forma
homogénea ao longo de toda a amostra. Tal observagdo também foi feita durante a andlise da liga
Ti-7%Cu. Dessa forma, a distribui¢do de fases sugere a presenca da fase martensitica o’ do tipo

acicular. Magnificacdes superiores (figuras 4-12c-d) denotam que as regides adjacentes entre as
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placas de fase o apresentam precipitados de uma segunda fase com a matriz, certamente do
composto intermetdlico Ti,Cu. Logo, quando se resfria-se uma amostra da liga hipoeutetide
rapidamente em dgua, obtém-se estrutura muito refinada e formada por placas de fase a/a’ e entre
elas, precipitados alternados do composto intermetdlico, caracterizando-se a estrutura bainitica
como modo de decomposicio eutetéide. Ainda, para essa condicdo, o produto de decomposicao
bainitico € menos grosseiro e exibe em menor intensidade a forma de col6nias quando comparado
a condi¢do de resfriamento lento em forno. Resultados encontrados por Devaraj e co-autores
[DEVARAIJ, 2011] retratam uma variacio composicional nesse regido bainitica. Os autores
relatam que essa estrutura consiste de regides ricas em Cu e outras ricas em Ti e ambas as regides
apresentam composicdo fora do equilibrio devido ao rdpido resfriamento. Essa observacdo
contraria os resultados obtidos da condi¢do resfriada em forno, onde o equilibrio das fases foi
observado. Uma possivel causa da particdo de fases observada deve-se a alta atividade do sistema

Ti-Cu.

L0 jam

Figura 4-12. Microestrutura da liga hipoeutetéide Ti-5% Cu na condi¢do de resfriamento em
dgua: (a) imagem de microscopia 6tica e (b-d) imagens de microscopia eletronica de varredura.
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Ti-15% Cu

Ao contrédrio das demais composicoes, a liga hipereutetdide quando resfriada rapidamente
em 4dgua e observada sob baixa magnificacdo (figura 4-13a), sugere estrutura semelhante a
martensitica. Quando vista sob magnificacdo maior, apresenta estrutura nio organizada,
possivelmente resultado da alta quantidade de Ti,Cu nucleada no interior do grao. Esse fato se
deve certamente a alta taxa de resfriamento empregada, que faz com que a velocidade de
nucleacdo seja superior a velocidade de crescimento. Com magnificagdes maiores (Figura 4-13c)
nota-se a presenca de fase intermetdlica priméria, de aspecto facetado e/ou continua (placas),
nucleada no interior e nos contornos dos graos. Entre as fases primdrias, nota-se a existéncia dos
produtos de decomposi¢do eutetdide com morfologia refinada e heterogénea, que devido a
natureza nao lamelar apresentada, caracterizam um modo de crescimento nao cooperativo entre

as fases a e Ti;Cu. Esse modo indica a formagao de estrutura bainitica.

A figura 4-14 apresenta imagens de microscopia eletronica de varredura com
magnificacdo elevada de regides aparentemente livres de produtos de decomposicdo ou de
microconstituintes muito refinados. No entanto, imagens de mapeamento de raios-X (figura 4-
l4c-d) evidenciam que a regido aparentemente “vazia” € constituida por uma distribuigdo
homogénea de regides ricas em Cu e outras em Ti, o que caracteriza possivelmente um produto

de decomposi¢do eutetdide.

A amostra foi submetida a tratamento térmico de 1.000 °C por 1 hora. Na sequéncia, a
mesma foi resfriada rapidamente sob taxa de 115 °C/s. Como a temperatura de transformagdo
eutetdide € de 790 °C, seria esperada a retengdo da fase . No entanto, os resultados de difragdo
de raios-X apresentados na figura 4-16 para a condi¢do de témpera em dgua confirmam apenas a
existéncia das fases a e do composto Ti,Cu. Essas duas fases também foram identificadas para as
outras composi¢cdes. Ao comparar os difratogramas, nota-se que ocorre um sutil aumento da
quantidade de fases intermetdlicas com o aumento da quantidade de Cu. Ainda, quando
comparado aos difratogramas referentes ao resfriamento ao forno, percebe-se que os picos de
difracdo na condi¢@o de t€mpera sdo mais largos, denotando uma maior tensio na rede cristalina,

consequéncia do resfriamento rapido.
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Dobromyslov [Dobromyslov, 2001], para uma mesma condi¢do de resfriamento, afirma
ser possivel a retencdo completa da fase B para ligas de Cu com composi¢des superiores a 13%
de Cu em peso. Investigacdes envolvendo microscopia eletronica de transmissdo para tal
condi¢do ndo resultaram na identificacdo da presenca da fase 3, apenas da fase a e do composto
intermetdlico Ti,Cu. Nota-se pelas imagens de campo claro apresentadas na figura 4-15, que os
“vazios” existentes na figura 4-14 (MEV), que poderiam caracterizar a presenca da fase 3, na
verdade sdo compostos pelas fases o/a‘ e Ti;Cu, comprovando a hipétese do produto de
decomposicdo eutetdide. Outros artigos existentes na literatura também comprovam a existéncia
apenas das fases relatadas no presente estudo. [ANDRADE, 2009; OSC)RIO, 2010; CONTIERI,
2010]. Ainda, por meio de imagens de alta resolucdo apresentada na figura 4-15b, pode-se
observar que os precipitados de Ti,Cu sdo esféricos, semelhantes ao encontrados em estudos

envolvendo tratamentos térmicos de solubilizacido [YAO, 2009].
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Figura 4-13. Microestrutura da liga hipereutetéide Ti-15% Cu na condicdo de resfriamento em

dgua: (a) imagem de microscopia 6tica e (b-f) imagens de microscopia eletronica de varredura.

77



Figura 4-14. Imagens de mapeamento de elementos por raios-X - MEV de regido lamelar da liga

hipereutetéide Ti-15%Cu resfriada em 4dgua: cor verde representa o Ti e a vermelha, o Cu.

Figura 4-15. (a) Imagem de campo claro da microestrutura da liga hipereutetéide Ti-15% Cu na
condic¢do de resfriamento em dgua obtida por microscopia eletronica de transmissao, (b) imagem
de alta resolucdo e (c) de difracdo de elétrons detalhando os produtos de decomposi¢cdo

encontrados Ti,Cu e o
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Figura 4-16. Difratogramas de raios-X obtidos para as amostras resfriadas rapidamente em agua.
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Ensaios de dureza e de medida do mddulo de elasticidade foram realizados para essa
condicao de resfriamento. Assim como na condi¢do de resfriamento ao forno, nao foi observada
nenhuma alteracdo dos valores de modulo com o aumento da quantidade de Cu e a média do
valor encontrado por meio das duas técnicas utilizadas foi de 125 + 6 GPa, pouco superior a
observada sob resfriamento em forno. Quanto aos valores de dureza, pode-se afirmar que ocorreu
leve aumento com a adi¢do de Cu. Os valores encontrados para as ligas Ti-5%Cu, 7%Cu e
15%Cu foram respectivamente: 383 + 23, 385 + 23 e 392 + 30. Tais valores sdo bem superiores a
aqueles obtidos com condicdo de resfriamento em forno. Uma possivel razdo pode ser atribuida a
mudanca de morfologia e ao refinamento microestrutural alcancado com a témpera, uma vez que

os espacamentos interlamelares foram muito menores.

4.2.3 - Ensaio Jominy Modificado

As amostras obtidas sob as duas condic¢des de resfriamento, lenta e rédpida, indicam que a
estrutura das ligas do sistema Ti-Cu sdo sensiveis a taxa de resfriamento imposta. O quanto sao
sensiveis apenas pode ser estabelecido se niveis intermedidrios entre essas duas condig¢des sao
impostos a essas amostras. Pautado em tal afirmacdo, estudos com taxas de resfriamentos
intermedidrias foram realizados aproveitando as caracteristicas do ensaio Jominy modificado

descrito no capitulo 3.

Liga 7% Cu

A figura 4-17 apresenta as imagens de microscopia Otica da microestrutura das amostras
da liga eutetdide Ti-7%Cu obtidas no ensaio Jominy modificado. Cada uma das seis posi¢des dos

termopares estdo representadas nas imagens vistas nas figuras 4-17(a-e). Nota-se que para as
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taxas de resfriamento menores a microestrutura é mais grosseira e a medida que se eleva a taxa, a

partir da posicdo intermedidria J3, a microestrutura torna-se mais refinada.

J1) 2 °C/s (J2)3°C/s

(J3) 9 °C/s (J4) 24 °C/s

(J5)635C/s (J6)160°C/s

Figura 4-17. Imagens de microscopia Optica da microestrutura da liga eutetdide Ti-7% Cu obtidas

no experimento de resfriamento continuo (Ensaio Jominy modificado).
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O comportamento mecanico da liga eutetéide foi avaliado a partir de ensaios de
microdureza e nanodureza apresentados nas figuras 4-18a e 4-18b. Nota-se que a partir da
posicdo J3 ocorre nitido aumento no valor de dureza, que muda de 310 HV para 325 HV (figura
4-18a) e de 325 HV para 330 HV (figura 4-18b). Os valores miximos de dureza alcangados
foram obtidos com a aplica¢do da maior taxa de resfriamento (160 °C/s) e iguais de 389 HV e
425 HV, respectivamente para microdureza e nanodureza. Tais valores sdo muito proximos dos
valores observados para a condicdo de témpera em dgua. Quanto ao mdédulo de elasticidade,
assim como nas demais condi¢des estudadas, nenhuma mudanca significativa foi notada fora da
faixa de erro e o valor médio encontrado em ambas as técnicas empregadas foi de 120 + 5 GPa.
No entanto, ao se desconsiderar o erro das medidas, pode-se observar que o modulo sofreu
pequeno decréscimo com o aumento da taxa de resfriamento. Uma explicagdo plausivel para isso
pode estar associada a diminuicdo da fracdo volumétrica da fase intermetdlica. Para taxas

elevadas, a estrutura tornou-se nitidamente mais refinada com um volume de Ti,Cu menor.

A figura 4-19 apresenta microestruturas resultantes de amostra da liga eutetdide junto a
posi¢do de maior taxa de resfriamento, 160 °C/s. Nota-se por meio de imagens de microscopia
Otica (figura 4-17) que quando comparada as demais posi¢des, esta microestrutura apresenta o
maior refinamento. As figuras 4-19a e 4-19b-d apresentam imagens de baixa e alta magnificacdo
em MEV da liga Ti-7%Cu da amostra nessa posicdo. Como na condi¢do de t€émpera em agua, a
microestrutura observada consiste de longas placas de uma segunda fase homogeneamente
distribuidas ao longo de toda matriz, que anteriormente era ocupada pela fase B. Quando
observada sob magnifica¢cdo maior, a disposicao das placas sugere, como nos estudos anteriores,

a presenca da fase martensitica acicular o’.
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Figura 4-18. Efeito da taxa de resfriamento continuo (Ensaio Jominy modificado) no médulo de
elasticidade e na dureza da liga eutetdide Ti-7% Cu: (a) microdureza Vickers e ensaio acustico e

(b) nanodureza Berkovich (1 - 6 referem-se as posi¢des J1 - J6 dos termopares, capitulo 3).

83



Figura 4-19. Imagens de microscopia eletronica de varredura da microestrutura da liga eutetéide
Ti-7% Cu resfriada a taxa de 160 °C/s no experimento de resfriamento continuo (Ensaio Jominy

modificado).

A figura 4-20 apresenta imagens de microscopia eletronica de transmissdao de campo
claro. Pode-se observar que a microestrutura encontrada € idéntica a martensita observada na
condi¢do de témpera. Possui placas de fase o paralelamente organizadas e seguidas de outras

menores intercaladas em uma dire¢do diferente, o que denota outra variante cristalogrifica. Pelo
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padrao de difracdo de area selecionada apresentado na figura 4-20d, a segunda fase poderia ser
perfeitamente indexada baseada no eixo de zona da fase primaria a <11-20>, ou a’. No trabalho
reportado por Souza e co-autores, [SOUZA, 2009] para uma condicdo experimental semelhante, a
segunda fase também foi indexada como o/a’ com o eixo de zona <210>. No entanto, é sempre
bom ressaltar a dificuldade de distingdo entre a fase a e a martensita devido a proximidade dos
parametros de rede. Uma imagem com alta magnificacdo da regido entre as duas placas € vista na
figura 4-20a-c. Nessa regido que possui largura préxima de 500 nm pode-se notar claramente a
presenca de lamelas da fase o alternadas de pequenas lamelas de uma segunda fase,
possivelmente o composto intermetalico Ti,Cu, uma vez que estrutura semelhante foi encontrada
anteriormente. Novamente, a natureza lamelar da regido entre as duas placas sugere que a
microestrutura € perlitica. O espacamento interlamelar medido foi de 0,030 + 0,005 pum que é
muito préximo do valor encontrado na condicdo de resfriamento em &dgua. Uma possivel
explicacdo para o surgimento da estrutura perlitica ao invés da bainitica como ocorre nos acos, €
dada por Bhaskaran e co-autores [BHASKARAN, 1995] e esta relacionada com a interface entre
fases primdrias e a matriz. Essa desordem existente na interface é necessdria, pois ela possui

suficiente flexibilidade para permitir crescimento cooperativo entre as fases a e intermetalica.
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Figura 4-20. (a-c) Imagens e (d) Padrao de difracdo de elétrons (fase o) obtidas por microscopia
eletronica de transmissdo da microestrutura da liga eutetéide Ti-7% Cu resfriada sob taxa de 160

°C/s no experimento de resfriamento continuo (Ensaio Jominy modificado).

Para medir a variacdo de composicdo associada a essa regido entre as placas foram
conduzidos experimentos de Tomografia Atdmica Tridimensional (3D Atom Probe Tomography
— 3DAP). De acordo com o trabalho reportado por Devaraj [DEVARAJ, 2011], a resolu¢do
espacial existente no MET ndo permite a obtencdo de um valor preciso da composi¢do e sim,
apenas um valor médio das duas fases. Logo, utilizando o advento de experimentos tomogréificos

em escala atOomica, a regido identificada como perlitica foi caracterizada. A figura 4-21 mostra a
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reconstru¢do tomografica com fons de Ti (em azul) sobrepostos sobre uma superficie de iso-
concentracdo de Cu a 14 % em &atomos representada pela cor vermelha. Regides com mais de
14% de Cu aparentam ter morfologia em forma de placas, como apresentado nessa ilustragao.
Tais placas sdo maiores que 70 nm de comprimento e possuem de 10 a 15 nm de largura. Em
funcdo das caracteristicas do experimento, o tamanho das regides ricas em Cu é pouco
compardvel com as imagens em duas dimensdes obtidas no microscopio eletronico de
transmissdo (figura 4-20). Com a andlise de composi¢do obtida a partir da iso-superficie de Cu,
conforme apresenta a figura 4-20b, foi possivel avaliar a composicdo das regides ricas em Cu e Ti
na parte perlitica [DEVARAJ 2011 e HELLMAN 2000]. Logo, foi possivel averiguar que a
regido rica em Cu tem quantidade de 27 % de Cu (+ 0,3) em porcentagem atdmica,
substancialmente menor que os 33% de Cu da composi¢do estequiométrica da fase intermetélica
Ti1,Cu. Seguindo a mesma linha de raciocinio, a fase rica em titdnio contém 0,9 % de Cu , que
ndo deixa de ser alta, pois tal quantidade s6 é possivel em temperaturas superiores a 700 °C.
Sendo assim, € maior que a quantidade esperada para a fase a no equilibrio. Tal resultado é
importante, pois possibilita maior entendimento da estrutura perlitica e consequentemente, do

composto Ti,Cu fora das condi¢des de equilibrio.
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Figura 4-21. Resultados de distribuicdo de elementos obtidos por Tomografia Atdmica
Tridimensional (3D Atom Probe Tomography — 3DAP) da liga eutet6ide Ti-7% Cu resfriada sob
taxa de 160 °C/s no experimento de resfriamento continuo (Ensaio Jominy modificado): (a)

reconstru¢do tomogréfica e (b) variacdo de composi¢do entre as regides rica e pobre em Ti.
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Para uma segunda amostra, situada em uma posicao intermediaria do cilindro, com taxa
de resfriamento igual a 9 °C/s, foram encontrados resultados semelhantes a condigdo mais
extrema de resfriamento. Pode-se observar na figura 4-22, que mesmo para essa taxa de
resfriamento a transformag¢do martensitica ocorreu. No entanto, a quantidade de perlita foi

aparentemente superior € mais grosseira do que a posicao de resfriamento mais rapido.

Figura 4-22. Imagens de microscopia eletronica de varredura da microestrutura da liga eutetéide
Ti-7% Cu resfriada sob taxa de 9 °C/s no experimento de resfriamento continuo (Ensaio Jominy

modificado).

N

Quanto a composicdo das fases, de acordo com os experimentos tomograficos
apresentados na figura 4-23, também ocorreu a parti¢do de fases. No entanto, para essa condicao
a regido rica em Cu aproximou-se um pouco mais da condi¢do de equilibrio, 30% de Cu e para a

regido rica em Ti, ou melhor, a fase o, esta ainda apresentou 0,6% de Ti caracterizando

89



novamente condi¢do fora do equilibrio. Essa dificuldade em estabelecer a composicao de
equilibrio deve-se certamente a taxa de resfriamento empregada e ainda, a baixa mobilidade de

soluto inerente a ligas substitucionais.
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Figura 4-23. Resultados de distribuicdo de elementos obtidos por Tomografia Atdmica
Tridimensional (3D Atom Probe Tomography — 3DAP) da liga eutetéide Ti-7% Cu resfriada a
uma taxa de 9 °C/s no experimento de resfriamento continuo (Ensaio Jominy modificado): (a)

reconstru¢do tomogréfica e (b) variacdo de composi¢do entre as regides rica e pobre em Ti.
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Figura 4-24. Imagens obtidas por (a-c) microscopia eletronica de varredura e (d-f) microscopia

eletronica de transmissdo da microestrutura liga eutetéide Ti-7% Cu resfriada sob taxa de 2 °C/s

no experimento de resfriamento continuo (Ensaio Jominy modificado).

91



Andlises de amostras com taxa de resfriamento mais baixa, aproximadamente 2 °C/s,
também foram realizadas. A figura 4-24a mostra imagem obtida por microscopia eletronica de
varredura da microestrutura produzida com tal taxa de resfriamento. A microestrutura observada,
em principio, apresenta agulhas alternadas de fase o. No entanto, por meio de maior
magnificagdo (figura 4-24b-c) pode-se notar a presenga de coldnias de perlita resultantes da
decomposicdo eutetdide. Andlises realizadas via microscopio eletronico de transmissdao
comprovam a existéncia da estrutura lamelar na amostra. As figuras 4-24(d-f) apresentam
imagem mais detalhada dessas lamelas de fase a alternadas com lamelas da fase intermetdlica
Ti;Cu. O tamanho dos produtos de decomposi¢do eutetdide formados nesta amostra sao
substancialmente mais grosseiros quando comparado com a amostra resfriada rapidamente.
Medidas de espacamento interlamelar dessa regidao sio iguais a 0,17 + 0,05 pum, muito préximas
da condi¢do observada sob resfriamento em forno. Uma imagem no modo varredura obtida por
microscopia eletronica de transmissdo e realizada na regido perlitica (figura 4-24e), mostra
claramente a morfologia lamelar dos microconstituintes pela diferenca de contraste das regides

mais enriquecidas com Cu.

A figura 4-25a mostra a reconstrucdo tomografica por 3DAP da mesma amostra onde os
ifons de Cu sado representados pela cor vermelha e os de Ti, pela azul. Por meio dessa figura nota-
se tridimensionalmente que a morfologia da regido rica em Cu € nitidamente maior que aquelas
obtidas com outras taxas. Analisando as imagens das regides ricas em cobre obtidas por 3DAP e
combinando as mesmas com imagens obtidas por microscopia eletronica de transmissao,
constata-se que as lamelas além de mais grosseiras apresentam também continuidade maior
quando comparada a amostra na condi¢ao de resfriamento mais rdpida. Uma explicag@o para isso
pode estar no fato que para resfriamentos mais severos a estrutura martensitica foi gerada em
grande quantidade por toda a matriz, possibilitando como citado anteriormente, maior condicao
para a formacdo de um “nucleo” viavel de perlita. Logo, quanto maior o nimero de interfaces
(martensita), maior a quantidade de nicleos e consequentemente, comprimento lamelar menor
devido a interferéncia com outros nicleos em crescimento. Outra explica¢do pode ser atribuida a
velocidade de nucleacdo que é muito menor que a de crescimento. Com as informagdes

disponiveis na figura 4-25b, com superficie de concentracio de 14% de Cu em dtomos, € possivel
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obter a composicdo da fase Ti,Cu com 34 at. pct Cu (+0.3 at. pct), que é muito préxima da

condi¢do de equilibrio reportada na literatura [Hu, 2009].
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Figura 4-25. Resultados de distribuicdo de elementos obtidos por Tomografia Atomica
Tridimensional (3D Atom Probe Tomography — 3DAP) da liga eutet6ide Ti-7% Cu resfriada sob
taxa de 2 °C/s no experimento de resfriamento continuo (Ensaio Jominy modificado): (a)

reconstru¢do tomografica e (b) variacdo de composi¢do entre as regides rica e pobre em titanio.

93



30 35 40 45 50 655 60 65 70 75 80O 85 90

_ﬂ-._-.—- -_q_._—._ .— I _ T __._—.-—.——-—-_.__..“——_—_—.-—_._-_q_
(eoe) o (z0z) 2w \z0z) o (eoz) e (z0z) © zoz)of 1
(B11) NIl (911} noiL (814) noluL (814) N9 (844 nOLL (ghnoLf -
(po0) 2r® (vo0) (oo} 2o (v00) 27 (b0o) (bo0) v§ 1
(10g) o (102) 2w (h0z) o (102) e (1og) » (1ozi»{ o
ANV (Z1h) 0 [€h) pm (1) » L_ Zi)® Ziey
b
m .
(go4) (g01) o (g01) 24 (1) o § €0n) » eon) 7y
_ | ]
(044) oo (041) om (041 o d (o4 4) oo & (041 ™ ! TS W
: “_ ..,m =
(zo}) oo (zo4) oo Zoy) e 4 {zoi) pm (201) < (Zo s 4
1 4

“ , i
z ’ 5 ] 1
(o1s) gL (o1 L (TN (0b1) no'1L (041) noILF (041 n°iLg |

(loy) om (101) oo (104) oo | (101) o (1o1) © (1o} :
i - T o —" = (g0l ol |
(20 o7 % S 8 0 ™y 8 @oary " L) @0 }
il z g lorr< 3 (o0b (01 ™ (D1) ™ -
i - =g y
13 | B U YO MR 0 A YRR PN O S5 T AT PO O I A W ¢ S

n N X

lﬁw - M un e =

30 35 40 45 650 565 60 65 70 75 80 85 90

20 [Graus]

Figura 4-26. Difratogramas de raios-X da liga eutetdide Ti-7% Cu obtidos de amostras

processadas por resfriamento continuo (Ensaio Jominy modificado).
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A figura 4-26 apresenta os padrdes de difracdo de raios-X da liga eutetéide obtidos de
amostras processadas por resfriamento continuo. Nota-se que os picos referentes as fases a e o’
ndo podem ser distinguidos, a ndo ser pela largura a meia altura, conforme reportado
anteriormente ao se comparar a condi¢do resfriada em forno e em 4gua. De acordo com as
observacoes, conforme decresce a taxa de resfriamento, mais estreitos tornam-se os picos de fase
a. Para todas as condi¢des analisadas, apenas os picos de fase a/a’ € do composto intermetélico

Ti,Cu foram encontrados.

Liga 5% Cu

O mesmo procedimento experimental proposto para liga eutetdide também foi aplicado a
amostras de composi¢des hipoeutetdide e hipereutetdide. A figura 4-27 apresenta as micrografias
obtidas por microscopia Optica da liga Ti-5%Cu para cada uma das seis taxas de resfriamentos
aplicadas. Assim como na liga Ti-7%Cu, observa-se que a alteracdo morfologica das
microestruturas estd associada 2 taxa de resfriamento. A medida que se eleva a taxa de
resfriamento, a microestrutura torna-se mais refinada. Medidas de dureza e moédulo foram

efetuadas na tentativa de avaliar tal comportamento.
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Figura 4-27. Imagens de microscopia Optica da microestrutura da liga hipoeutetéide Ti-5% Cu

obtida por experimento de resfriamento continuo (Ensaio Jominy modificado).
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A figura 4-28 apresenta os resultados de dureza e médulo de elasticidade em funcdo das
posicdes no ensaio Jominy modificado. Nota-se que de forma semelhante ao observado para a
composi¢ao eutetdide, o modulo de elasticidade manteve-se praticamente constante quando
considerado o erro de cada medida, tanto para o método acustico quanto pela técnica de
nanoindenta¢do. Quanto aos valores de dureza observados, esses aumentaram com a taxa de
resfriamento a partir da posi¢ao do termopar 3, com taxa de resfriamento intermedidria de 8 °C/s,
de 285 HV para 304 HV no ensaio de microdureza e de 303 HV para 310 HV nas medidas de
nanoindentacdo. Os valores maximos de dureza foram encontrados para a maior taxa aplicada,

415 HV e 455 HV, obtidos respectivamente com ensaios de micro e nanoindentacao.

A figura 4-29 apresenta microestruturas formadas sob a condigdo mais rapida de
resfriamento no experimento Jominy modificado com a liga de composi¢do hipoeutetdide Ti-
5%Cu. Verificou-se para essa condi¢io taxa de 120 °C/s, menor que a aplicada a liga eutetéide na
mesma posi¢cdo. Nota-se por meio de imagens de microscopia eletronica de varredura que a
morfologia é semelhante a encontrada na condi¢do resfriada em agua, com placas finas de fase a
intercaladas por outras menores em uma segunda dire¢do de crescimento, caracterizando assim
morfologia tipica da martensita acicular a’. Da mesma forma observada na condi¢do de t€émpera
e ainda, no trabalho reportado por Devaraj [DEVARAIJ, 2011], entre as placas de fase a (regido
escura), observa-se regido mais clara com tons de cinza, que deve-se a um misto de fases ricas em
cobre e titanio, caracterizando portanto, a existéncia do produto de decomposicdo da fase  como

sendo a bainita.
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Figura 4-28. Moddulo de elasticidade e dureza de amostra da liga hipoeutetéide Ti-5% Cu
processada por resfriamento continuo (Ensaio Jominy modificado): (a) microdureza Vickers e
modulo de elasticidade (ensaio acustico) e (b) nanoindentagdo Berkovich. (1 - 6 refere-se as

posicgdes J1 - J6 dos termopares).
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Figura 4-29. Imagens obtidas por microscopia eletronica de varredura da microestrutura da liga
hipoeutetéide Ti-5% Cu resfriada sob taxa de 120 °C/s por meio de experimento de resfriamento

continuo (Ensaio Jominy modificado).

No mesmo experimento de resfriamento continuo, obteve-se uma segunda amostra com
taxa de resfriamento de 8 °C/s. os resultados obtidos podem ser vistos na figura 4-30. Nota-se que
a morfologia é nitidamente mais grosseira que a anterior, certamente podendo ser atribuida a
baixa taxa de resfriamento, que possibilitou tempo maior para a difusdo. Porém, mesmo com taxa
de resfriamento menor, percebe-se que a distribui¢do das placas de fase a ¢ a mesma da condigao
anterior, ou seja, a morfologia observada também pode ser classificada como sendo martensita

acicular.

De acordo com a figura 4-30c, ainda para essa condicdo intermedidria de resfriamento,

também observou-se a presenga da bainita como produto de decomposicdo eutetdide, porém, de

99



forma semelhante a observada na condicdo de resfriamento ao forno. Regides lamelares também
foram encontradas em propor¢do menor, que caracteriza o modo perlitico de decomposic¢ao.

Quando comparada a condicdo anterior, observa-se que a proporcdo de regides bainiticas é

superior.

Figura 4-30. Imagens obtidas por microscopia eletronica de varredura da liga hipoeutetoide Ti-
5% Cu resfriada sob taxa de 8 °C/s por meio de experimento de resfriamento continuo (Ensaio

Jominy modificado).

A figura 4-31 apresenta os resultados de microscopia eletronica de varredura de amostra
processada sob taxa de resfriamento mais baixa (2°C/s). Nota-se que a morfologia encontrada é
semelhante a condicdo de resfriamento em forno que possui taxa de resfriamento cerca de 100
vezes menor. Percebe-se a existéncia de ambos os produtos de decomposicao eutetdide, bainita e

perlita. A bainita estd mais presente que a perlita, no entanto, nota-se que o refinamento foi um
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pouco maior quando comparado a condi¢do de resfriamento em forno, principalmente quando
observa-se o espacamento lamelar da regido perlitica. Tais caracteristicas sdo condizentes com
estudos reportados por Franti e co-autores em sistemas eutetdides [FRANTI, 1978]. Os autores
relatam que a razdo entre fragdes volumétricas da bainita e da perlita decresce com o aumento do
super-resfriamento. Observa-se que 95% de bainita é formada em 775 °C e apenas 5% ¢é formada

em 700 °C.

Figura 4-31. Imagens obtidas por microscopia eletronica de varredura da liga hipoeutetoide Ti-
5% Cu resfriada sob taxa de 2 °C/s por meio de experimento de resfriamento continuo (Ensaio

Jominy modificado).
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Figura 4-32. Difratogramas de raios-X da liga hipoeutetéide Ti-5% Cu obtidos de amostras

processadas por resfriamento continuo (Ensaio Jominy modificado).
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A figura 4-32 apresenta os padrdes de difracdo de raios-X da liga hipoeutetdide
processada por resfriamento continuo. Nota-se que como no caso da liga Ti-7%Cu, nenhuma
diferenca entre os picos, para as diferentes taxas de resfriamentos, foi observada. Foram
observados apenas o estreitamento referente as tensdes internas na rede cristalina. Para todas as
condi¢des analisadas, apenas os picos de fase a/a’ e do composto intermetalico Ti,Cu foram

encontrados.

Liga 15% Cu

A figura 4-33 apresenta imagens obtidas por microscopia Otica das amostras da liga de
composi¢do hipereutetdide Ti-15%Cu em cada uma das seis posi¢des dos termopares. Nota-se
que a microestrutura € diferente das outras ligas estudadas neste trabalho, principalmente por ndao
apresentar, a partir do termopar trés, evidente mudanga no modo de decomposicao eutetdide para
o martensitico, igual aos obtidos com demais composi¢des. As imagens de microscopia Optica
apresentadas na figura 4-33 sdo insuficientes para obter caracterizacdo precisa a respeito das
morfologias existentes. Em principio, as figuras 4-33a e 4-33b devem-se ao modo de
decomposi¢do bainitico, semelhante ao observado na liga hipoeutetéide. A partir da taxa de 8
°C/s (taxa intermedidria), aparentemente ocorre refinamento da estrutura, que dificulta a

observacao dos produtos de decomposi¢do eutetdide.
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Figura 4-33. Imagens de microscopia Optica da microestrutura da liga hipereutetéide Ti-15% Cu

obtida por experimento de resfriamento continuo (Ensaio Jominy modificado).
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As figuras 4-34(a e b) apresentam resultados de microdureza e nanodureza Vickers de amostras
da liga Ti-15%Cu em cada uma das seis posi¢des, assim como do modulo de elasticidade obtido
por ensaio acustico e por nanoindenta¢do. Por meio dos resultados obtidos, percebe-se que o
ponto de inflexdo corresponde a posicdo J3, exatamente a partir de onde ocorre o refinamento
microestrutural. Logo, em principio, pode-se atribuir o significativo aumento de dureza ao refino

da microestrutura.

Como nos casos das ligas de composicao hipoeutetéide e eutetéide, os valores de
nanodureza s3o pouco maiores que no ensaio de microdureza. Os valores minimo e maximo
encontrados foram respectivamente 324 HV e 424 HV. As medidas de modulo de elasticidade
nio apresentaram significativa mudanca com a taxa de resfriamento. Pode-se afirmar que os
valores foram iguais dentro do erro da medida. A média obtida por ensaios acusticos foi de 124 +
1 GPa e 123+4 pelas medidas de nanoindentacdo. No entanto, assim como nas demais ligas, ao
desconsiderar o erro, nota-se leve diminui¢cdo no valor do médulo. O modulo de elasticidade é
determinado pelas forcas de ligacdo entre os atomos, as quais estdo associadas ao tipo de
estrutura cristalina e direcdes cristalograficas. Quanto mais compacta € a célula unitdria, mais

forte € sua forca de ligacdo, o que conduz a aumento do médulo de elasticidade.
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Figura 4-34. Mddulo de elasticidade e dureza de amostra da liga hipereutetéide Ti-15% Cu
processada por resfriamento continuo (Ensaio Jominy modificado): (a) microdureza Vickers e
modulo de elasticidade (ensaio acustico) e (b) nanoindentacdo Berkovich. (1 - 6 refere-se as

posicdes J1 - J6 dos termopares).
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A formacdo da fase alfa e da intermetalica como citado anteriormente, é reduzida com o
aumento da taxa de resfriamento, os dtomos de Cu devem fazer parte, cada vez mais, da estrutura
cristalina resultante, a medida que a taxa de resfriamento aumenta, logo, essa presenga de cobre
possivelmente produz variacdes nos parametros de rede e no volume da célula unitdria,

acarretando esse comportamento.

Figura 4-35. Imagens obtidas por microscopia eletronica de varredura da microestrutura da liga
hipereutetéide Ti-15% Cu resfriada sob taxa de 115 °C/s obtida no experimento de resfriamento

continuo (Ensaio Jominy modificado).
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Conforme citado anteriormente e representado na figura 4-35, as amostras da liga
hipereutetéide obtidas a partir da posi¢do do termopar seis, com a maior taxa de resfriamento,
115 °C/s , ndo apresentaram morfologia tipica da martensita acicular como nas demais
composi¢des. O que observa-se na figura 4-35a sob baixa magnificacdo é uma tendéncia a
estrutura martensitica. No entanto, conforme amplia-se a imagem (figura 4-35b-d), percebe-se
que a microestrutura é formada pela fase intermetdlica Ti,Cu alternada pela fase a de forma nao
lamelar, o que caracteriza o modo de decomposi¢do bainitico e, em outras regides menores,
observa-se a presenca de estruturas lamelares, que correspondem a perlita. Assegurada as devidas
proporg¢des, a estrutura bainitica observada pode ser comparada a bainita inferior encontrada nos
acos, pois ocorreu nitido refinamento microestrutural, o que justificaria o aumento dos valores de
dureza observados. Novamente, a explicacdo para a existéncia dos dois modos deve-se a alta
atividade do sistema Ti-Cu, onde a partir de uma placa de fase o incoerente, é possivel ocorrer o
crescimento cooperativo das fases o e Ti;Cu muito rapidamente [BHASKARAN, 1995;
BANERIJJE, 2007]. Ainda, a respeito da figura 4-35, nota-se a presenca da fase proeutetdide
como sendo o composto intermetdlico Ti,Cu disperso no interior € nos contornos de grio em

grande numero de forma facetada.

A figura 4-36 apresenta micrografias resultantes de uma segunda amostra com taxa de
resfriamento intermediaria igual a 8 °C/s (posi¢do J3). Percebe-se pela figura, que quando
comparada a condi¢do de resfriamento anterior, a estrutura foi mais grosseira, principalmente
pela maior extensdo da fase proeutetdide Ti,Cu. Pode-se ainda observar que sob aumentos
superiores percebe-se a presenca de produtos perliticos de decomposi¢do eutetdide,

aparentemente em nimero inferior a condi¢do mais rapida de resfriamento.

108



Figura 4-36. Imagens obtidas por microscopia eletronica de varredura da liga hipereutetéide Ti-
15% Cu resfriada sob taxa de 8 °C/s no experimento de resfriamento continuo (Ensaio Jominy

modificado).

As micrografias resultantes da menor taxa de resfriamento (2 °C/s) aplicada a2 amostra de
composicdo hipereutetéide sdo apresentadas na figura 4-37. Como se observa na figura 4-37a, a
microestrutura € constituida de duas fases, uma clara é outra mais escura, que conforme
observagdes levantadas podem ser classificadas respectivamente como a fase o e o composto
intermetdlico - Ti,Cu. Nota-se que a microestrutura formada € mais grosseira que nas condi¢des
anteriores. Sob baixas amplia¢des sdo vistas regides contendo o composto intermetélico dispersos
de maneira semelhante a morfologia de Widmanstatten. Para aumentos superiores observa-se que

as longas placas da fase Ti,Cu na verdade sdo formadas por estruturas eutetoides nucleadas a

109



partir de placas extensas da fase intermetélica, que morfologicamente gera estruturas semelhantes
a bainita inversa encontrada em acos hipereutetdides. Nesse caso, a fase cementita proeutetdide é
prontamente circundada por ferrita e assim, uma mistura eutetéide ndo lamelar de carboneto e

ferrita desenvolve-se a partir deste involucro ferritico [AARONSON, 2010].

De acordo com Aaronson [AARONSON, 1976], a fase proeutetide é importante, pois ela
€ quem determina o modo de decomposi¢do eutetdide e consequentemente, a microestrutura
resultante. No caso da liga Ti-15%Cu, a alta quantidade de Cu resulta em forca motriz de
nucleacdo da fase intermetdlica muito maior que a da fase a.. Sendo assim, tem-se a formacao da
fase proeutetdide Ti,Cu, que em fungcdo de suas caracteristicas proporciona o modo de
decomposicdo bainitico nodular observado. Um estudo sobre ligas do sistema Ti-Cr, para
composi¢des hipereutetdides, também identificou a morfologia nodular da bainita [LEE, 1988]. A
explicacdo proposta por Aaronson € que a formagao dos ndédulos deve-se ao espago insuficiente

na matriz para que as fases se organizem sozinhas.

A figura 4-38 apresenta os padrdes de difracdo de raios-X da liga hipereutetéide obtidos
no experimento de resfriamento continuo. Nota-se que os resultados foram semelhantes ao
observados nas outras composi¢des. Porém, a intensidade dos picos referentes ao composto
intermetalico Ti,Cu € mais intensa em consequéncia da quantidade de Cu empregada. Para todas
as condic¢des analisadas, apenas os picos de fase a/a’ e do composto intermetalico Ti,Cu foram

encontrados.
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Figura 4-37. Imagens obtidas por microscopia eletronica de varredura da microestrutura da liga
hipereutetéide Ti-15% Cu resfriada sob taxa de 2 °C/s no experimento de resfriamento continuo

(Ensaio Jominy modificado).
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Figura 4-38. Difratogramas de raios-X da liga hipereutetéide Ti-15% Cu obtidos no resfriamento
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4.2.4 Solidificacao Rapida

Com o objetivo de estudar o efeito da taxa de resfriamento em condi¢cdes mais severas, as
ligas de Ti-Cu foram processadas por solidificacdo rdpida via splat-cooling. A Figura 4-39
apresenta imagens obtidas por microscopia eletronica de varredura da microestrutura dessas
amostras no estado bruto de fus@o. Sob baixa ampliacio, pode-se observar a sessdo transversal
das amostras obtidas, com espessura média de 64 + 2 um. Ainda, de acordo as mesmas imagens,
percebe-se que a morfologia encontrada nas ligas hipoeutetdide e eutetdide sdo semelhantes as
observadas sob condicdes de processamento envolvendo taxas de resfriamentos superiores a 8
°C/s, em que a estrutura formada era tipicamente martensitica. Na mesma imagem, nota-se que a

liga Ti-7%Cu apresentou leve refinamento quando comparado a amostras da liga Ti-5%Cu.

Quanto a composicdo hipereutetdide (figuras 4-39c e 4-39f), observa-se que a
microestrutura resultante, da mesma forma que nas condi¢des anteriores para essa mesma
composi¢do, apresentou morfologia muito distinta de outras amostras, aparentemente, muito mais

refinada.

A figura 4-40 apresenta maiores detalhes da microestrutura da liga hipereutetéide Ti-
15%Cu obtida por microscopia eletronica de varredura. Nota-se que a morfologia € constituida de
fase primaria levemente facetada e que corresponde ao composto intermetalico Ti,Cu e também,
estrutura lamelar distribuida por toda a amostra. Nenhuma evidéncia de estrutura martensitica foi
observada. De acordo com os trabalhos de Dobromyslov [DOBROMYSLOV, 2001] em ligas
com essa composicdo de liga ndo ocorre a transformagdo martensitica e sim, a completa

estabilizacdo da fase 3. Resultados obtidos por microscopia eletronica de transmissao também
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ndo revelaram a estabilizacdo da fase 3, mas apenas do composto intermetdlico Ti,Cu e da fase a.
O padrao de difracdo de raios-X apresentado na figura 4-41 também comprova somente a
existéncia das duas fases citadas. Quando compara-se tal difratograma com aqueles obtidos em
condi¢des anteriores, nota-se 0 mesmo padrdo de difracdo, porém, a intensidade dos picos de

difracdo da fase Ti,Cu sdo levemente superiores para concentracdes de cobre elevadas.

Figura 4-39. Imagem obtida por microscopia eletronica de varredura da microestrutura de ligas
Ti- Cu solidificadas rapidamente (splat-cooling): (a e d) - Ti-5%Cu, (be e) - Ti-7%Cu e (c e f) -
Ti-15%Cu.
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Figura 4-40. Imagens obtidas por microscopia eletrOnica de transmissao da microestrutura da liga

Ti-15%Cu solidificada rapidamente (splat-cooling).

A morfologia lamelar observada na amostra de composi¢ao hipereutetdide (figura 4-40), de
acordo com estudos realizados por Aaronson e colaboradores para ligas do sistema Ti-Cr
[AARONSON, 1959], pode ser atribuida a elevada taxa de resfriamento. Como resultado da alta
quantidade de cobre, existe tendéncia de precipitacdo e crescimento da fase intermetdlica Ti,Cu.
No entanto, com o super-resfriamento aplicado, o sistema muda energeticamente, fazendo com
que as chances de precipitacdo e crescimento de ambas as fases sejam proximas, resultando em

modo de crescimento cooperativo, ou seja, lamelar.

115



70 75 80 85 90

17T 1 T
Ti-15%Cu

30 35 40 45 50 55 60 65

u (101)

TI,Cu (103)

w (002)
‘._l—

1
a {101) N
T:JCumU]
T'IIGU (D0G)
o (103)
i
Fb- « (110)
Ti.Cu (116)
i x (103)
1
| |

u (100)

¢ (112)
e (201)
{0D4)
Ti.Cu (118)
1 12{123 |

Ti-07%Cu

= \ Tl-,Cu {204) —
|

Tt:CIJ (103)

ﬁ —
=l = & = =7 i =
g *l 3 £§8 _ g _= =
= a = == &= = :gﬂ N = = =
P i = = -
= = &r € 2 3S3/=R §3§|
= FELFp ° = F T

8] .. : ]
=|& Ti-05%Cu
312
N 345 |
_ 8
g
= g &8¢
| _ty

¢ o (004)
l* ¢ (202)

. £ s )

I« 1 ., 1 l . 1 . 1 . ¥ o 1 . 1 4 |

30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
20 [Graus]

Figura 4-41. Difratogramas de raios-X de amostras das ligas Ti-Cu solidificadas rapidamente

(splat-cooling).
116



A figura 4-42 apresenta os resultados obtidos por meio da técnica de Tomografia Atdmica
Tridimensional (3D Atom Probe Tomography — 3DAP) realizados com o objetivo de medir a
varia¢do de composicdo associada as fases a e Ti,Cu. Nesse experimento foi possivel caracterizar
a regido lamelar ao nivel atdmico. A figura 4-42a mostra a reconstru¢cdo tomogréifica com ions de
Ti (em azul) sobrepostos sobre uma superficie de iso-concentragdo de Cu (14 % em atomos de
Cu) representada pela cor vermelha. Regides com mais de 14% de Cu (4t.) aparentam ter
morfologia em forma de lamelas. Essas imagens, em fun¢do da natureza tridimensional, sdao
pouco compardveis as obtidas por microscopia eletronica de transmissdo. No entanto, observa-se
que as lamelas sdo bastante extensas da mesma forma que sdo vistas por microscopia eletronica
de transmissdo, principalmente usando o modo varredura (figura 4-40d). A andlise das regides
ricas em Cu e Ti, observadas na figura 4-42b, permite determinar o espacamento interlamelar
como sendo igual a 15 nm, semelhante ao encontrado nas imagens de microscopia eletronica de

transmissao.

De acordo com a andlise de composi¢do obtida a partir da iso-superficie de Cu, conforme
apresenta a figura 4-42c, foi possivel avaliar a composi¢ao das regides ricas em Cu e Ti na parte
lamelar. A regido rica em Cu tem teor de 31 % de Cu (+ 0,3) em porcentagem atomica, levemente

menor que 0s 33% de Cu da composi¢ao estequiométrica da fase intermetalica Ti,Cu.

Resultados dos ensaios de microdureza e nanodureza sdao apresentados na figura 4-43.
Nota-se que os valores de dureza, como previstos, foram préximos da condi¢@o resfriada em
dgua. Exceto para a liga eutetdide, que diferente das demais apresentou baixa microdureza,
possivelmente devido a algum erro experimental, uma vez que os resultados de nanodureza foram

préximos do esperado.
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Figura 4-42. Distribuicdo de elementos obtida por Tomografia Atomica Tridimensional (3D
Atom Probe Tomography — 3DAP) da liga hipereutetéide Ti-15% Cu solidificada rapidamente:
(a) reconstrugdo tomogréfica e (b e c¢) variagdo de composi¢do entre as regides rica € pobre em

Ti.
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Figura 4-43. Valores de dureza das ligas Ti-Cu solidificadas rapidamente (splat-cooling): azul -

microdureza Vickers e vermelho - nanodureza Berkovich.

4.3. Decomposicao da Fase Martensita Hexagonal - o’

De acordo com os estudos realizados anteriormente, nota-se que a témpera em dgua foi
insuficiente para suprimir a precipitacdo da fase intermetdlica, o que certamente se deve a
natureza do sistema Ti-Cu, que exibe decomposi¢cdo eutetdide muito rdpida, tipica de sistemas
ativos. Resultados similares foram reportados por Bhaskaran e co-autores [BHASKARAN,
2010], onde experimentos de difracdo de raios-X revelaram que a liga hipoeutetéide Ti-Cu

resfriada rapidamente exibia microestrutura final formada apenas pela fase hexagonal o/o’.
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Quando amostras de composicao eutetdide foram submetidas ao resfriamento rapido, tais autores
observaram a precipitacio do composto intermetalico. Em outra investigacdo, Willians e co-
autores [Willians, 1970] concluiram que em condi¢des de t€émpera, os precipitados sdo resultado

da nucleag@o em contornos de baixo angulo das placas de fase martensita.

Imagens obtidas por microscopia eletronica de transmissdo no modo varredura foram
realizadas para investigar a precipitacao do Ti,Cu em amostras resfriadas rapidamente. Esperava-
se que a alta taxa de resfriamento poderia limitar a difusdo, restringindo o crescimento eutetdide,
resultando portanto, na formagdo da martensita. No entanto, a imagem de campo claro dessas
amostras (figura 4-44) apresenta estrutura periddica andloga a encontrada na condicdo de
resfriamento lento durante a transformacdo eutetdide (figura 4-4). A figura 4-44 apresenta
imagens de distribuicdo quimica dos elementos Ti e Cu resultante do resfriamento em &dgua.
Percebe-se de forma andloga que o resultado € semelhante ao encontrado na condi¢do de
resfriamento ao forno. A composi¢do quimica das fases foi determinada por EDS e os resultados

indicam que a quantidade de cobre na fase hexagonal compacta o é 5,1% de cobre em peso,

enquanto que na regido pobre em titanio é de 14,75% de Cu.

Figura 4-44. (a) Imagens de campo claro obtidas por microscopia eletronica de transmissdao da
liga eutetéide Ti-7%Cu na condi¢do de témpera, mostrando estrutura lamelar resultante de
decomposicdo eutetdide. Imagens da distribui¢do quimica dos elementos (b) Ti em azul e (c¢) Cu

em vermelho obtidas no modo varredura do TEM.
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Andlises de calorimetria diferencial de varredura (DSC) e difracdo de raios-X em alta
temperatura foram realizadas para investigar a estabilidade da martensita e consequentemente, a
precipitacdo do composto intermetélico. Ensaios de dureza Vickers das amostras envelhecidas
também foram realizados. De acordo com alguns artigos reportados para o sistema Ti-Cu, o
envelhecimento da fase martensita ndo origina diretamente o composto intermetélico Ti,Cu.
Inicialmente, os precipitados passam por pelo menos dois estdgios. Primeiramente, precipitados
coerentes sao nucleados na forma de placas no interior ou nos contornos das placas de martensita

e s entdo, com a continuacdo do envelhecimento ficam incoerentes resultando na formacao do

composto intermetalico Ti,Cu.
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Figura 4-45. Termograma completo de DSC de amostras da liga Ti-7%Cu resfriadas rapidamente

e obtidos pelo aquecimento continuo com taxas de 10 °C/minuto.
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Os resultados de ensaios de andlise térmica apresentados na figura 4-45 mostram dois
picos de transformagdo exotérmicos proximos de 415 °C e 550 °C obtidos durante o primeiro
ciclo de aquecimento. Os picos correspondem a decomposi¢do da fase martensita e sugerem que
a transformacdo ocorre em dois estdgios. O primeiro pico corresponde a formacdo de um
aglomerado de dtomos e a formagdo de precipitados coerentes com a matriz, que podem ser
relacionados a zonas de Guinier-Preston, amplamente estudadas em ligas de aluminio. O segundo
pico € atribuido a precipitacdo do Ti,Cu na sua forma final, ou seja, totalmente incoerente com a
matriz. Ainda, proximo de 800 °C, nota-se rea¢do endotérmica que pode ser atribuida a
transformacdo eutetéide. Um segundo ciclo de aquecimento na mesma amostra sob as mesmas
condi¢des nao resultou em nenhum pico exotérmico, o que indica que os picos antes observados

eram produtos de transformacdo de fases metaestdveis irreversivel.

Objetivando entender a natureza da decomposicao martensitica, as anélises de DSC foram
comparadas com os resultados de difracdo de raios-X a quente apresentados na figura 4-46.
Como observado anteriormente, é necessario ressaltar a dificuldade de distinguir os picos da fase
a e da martensita o’, uma vez que seus difratogramas sdo muito parecidos. Os picos de martensita

o’ foram encontrados em 20 =35° 38,5°% 40° e 52,7°.
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Figura 4-46. Difratogramas de raios-X da amostra solubilizada em altas temperaturas, resfriada

em 4dgua e submetida ao aquecimento sob taxa constante de 10 °C/minuto.
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Com o aumento da temperatura, os difratogramas apresentaram a evolucdo de fases na
amostra. Os resultados de DSC sugerem que a decomposicdo da martensita ocorre proxima de
415 °C. Como esperado, nenhuma evidéncia de precipitacio de uma nova fase foi observada
proxima dessa temperatura, uma vez que os precipitados sdo coerentes com a matriz. Resultados
obtidos por Willians e co-autores usando padrao de drea selecionada em microscopia eletronica
de transmissdo sdo consistentes com os resultados de difracdo de raios-X, uma vez que esses
precipitados intermedidrios também nao exibem reflexdes de novas fases, confirmando portanto,
sua coeréncia com a matriz. Contudo, com o aumento da temperatura, nota-se que os picos de
martensita tornam-se mais definidos, seguidos do aumento de intensidade dos picos da fase a. A
completa decomposi¢do da o” foi observada entre 570 °C e 618 °C. Nesse mesmo intervalo, os

picos referentes ao Ti,Cu tornaram-se mais nitidos e intensos.

Para avaliar os efeitos da transformacdo de fases na dureza do material, amostras
resfriadas em d4gua foram submetidas ao mesmo programa de temperaturas aplicado no
experimento de difracdo de raios-X a quente. A figura 4-47 mostra a evolucdo dos valores de

dureza Vickers em fungio do tratamento térmico de envelhecimento.
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Figura 4-47. Evolugdo da dureza Vickers em fun¢do do aumento da temperatura de

envelhecimento.

A dureza encontrada para as amostras solubilizadas foi de 400 HV, maior que a
encontrada para amostras resfriadas ao forno, 215+13 HV. Com o aumento da temperatura, a
dureza média das amostras aumentou, alcancando seu valor maximo em 500 °C, cerca de 490
HV, muito maior do que o valor observado na condi¢do inicial. O aumento da dureza pode ser
atribuido a perda de coeréncia entre os precipitados e a matriz, ocasionando a formacgdo do
intermetdlico Ti,Cu. Nos estdgios finais do envelhecimento, o aumento no tamanho e a
incoeréncia dos precipitados provocou a diminuicdo da dureza. O crescimento da fase
intermetdlica é evidenciado pelas imagens de MEV apresentadas na figura 4-48(a-c). Percebe-se
que a fase clara, Ti,Cu, torna-se mais grosseira com o aumento da temperatura, assim como as
agulhas da fase martensita, que na ultima imagem, maior temperatura, nao sao mais nitidas em

consequéncia do engrossamento das agulhas.
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Figura 4-48. Imagens obtidas por microscopia eletronica de varredura da microestrutura da liga

Ti-7,1%Cu ap6s tratamento térmico a (a) 600°C e (b) 700°C, sob taxa aquecimento de 10°C/s.

4.4 Propriedades Mecanicas Apés Envelhecimento

Em geral, a partir das propriedades mecénicas bdsicas, tais como o limite de resisténcia,
modulo de elasticidade e alongamento € possivel delinear aspectos basicos do comportamento
mecanico de um material. Dessa forma, com o intuito de avaliar o comportamento mecanico dos
materiais estudados, amostras da liga Ti-Cu foram tratadas termicamente e submetidas a ensaios
de tracdo. A escolha das melhores condi¢des pautou-se nos resultados obtidos no ensaio de
dureza discutido anteriormente. Foram selecionadas trés condi¢des distintas de tratamento
térmico de envelhecimento, 400 °C, 500 °C e 600 °C, além da condi¢do solubilizada. Para isso,
foram empregadas amostras com a geometria de corpos de prova exibida na figura 3-8. Os
ensaios de tracdo foram determinados conforme orienta a norma ASTM E8M (2004) e para cada
condicdo de tratamento térmico foram ensaiados trés corpos de prova. As propriedades mecanicas
como limite de resisténcia a tragdo (oy), resisténcia ao escoamento a 0,2% (o), médulo de
elasticidade (E) e alongamento até a fratura (AL) sdo apresentadas na tabela 4-1 e mostram o

aumento do médulo de elasticidade, diminui¢do do alongamento e uma pequena reducdo de area.

Detalhes das curvas tensdo versus deformagdo podem ser observados na figura 4-49.
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Figura 4-49. Curva tensdo versus deformacdo obtida via ensaio de tracdo das amostras

envelhecidas.

Tabela 4-1. Propriedades mecénicas obtidas de amostras das ligas Ti-Cu estudadas nas condicoes

de envelhecimento

Condigdo o; (MPa) ¢. (MPa) E (GPa) AL (%)
Solubilizada 1218 £43 937+6 124 +3 2,7+0,1
4002C 1391 +22 1140+ 12 127 +2 2,1+0,2
5002C 1470 £ 39 1294 +7 128+ 6 1,6+0,1
6002C 1168+ 10 1105+ 8 145+3 1,0+0,1
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Os valores encontrados para o limite de resisténcia a tracdo e para o limite de escoamento
estdo de acordo com os resultados esperados, pois acompanham a mesma curva exibida nas
medidas de dureza. Detalhes desse comportamento podem ser observados nas figuras 4-50 e 4-
51. A partir das amostras solubilizadas nota-se um nitido aumento das propriedades até atingir
valores maximos na temperatura de 500 °C, que corresponde ao ponto em que os precipitados de
Ti,Cu tornam-se incoerentes com a matriz. Segundo Suo [SUO, 2008], o intermetdlico Ti,Cu
contribui para a alta resisténcia ao escoamento e alto mddulo de Young, pois dentro da
microestrutura, o Ti,Cu diminui a plasticidade da liga. A presenca desses precipitados dentro da

microestrutura limitam os movimentos de discordancias e aumentam a resisténcia ao escoamento.
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Figura 4-50. Limite de escoamento em funcio da temperatura final de tratamento térmico.
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Figura 4-51. Limite de resisténcia a tracdo em fun¢do da temperatura final de tratamento térmico.

Para a temperatura de 600 °C, assim como nos resultados de dureza, os valores de 6, € G,
foram mais baixos evidenciando-se conforme esperado, problema causado pelo aumento dos
precipitados de fase intermetélica, caracteristico do processo de super-envelhecimento. Logo,
pelos resultados, nota-se que a dispersdo e tamanho dos precipitados Ti,Cu interferem

significativamente nas propriedades mecanicas.

De modo geral, todas as ligas apresentaram alta resisténcia a tragdo, sendo que aquelas
amostras tratadas a 600°C foram as que apresentaram maior fragilidade e consequentemente,
menor alongamento (figura 4-49 e 4-52), o que resulta da completa decomposi¢ao da martensita
hexagonal (a’) e da precipitagdo de a e do intermetdlico Ti,Cu devido a perda de coeréncia entre
os precipitados e a matriz. Além disso, a maior dimensdo das particulas do intermetalico Ti,Cu e
sua menor dispersdo causadas pelo super-envelhecimento, propicia aos precipitados crescer
demasiadamente ou se fundirem formando precipitados cada vez maiores e formando pontos de

concentracdo de tensdo. De acordo com a figura 4-52, nota-se que a relacio entre alongamento e
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condicdo de tratamento térmico € praticamente linear e indica que a fragilidade deve-se
fundamentalmente a precipitacio do composto intermetdlico e a decomposicdo da martensita.

Porém, a decomposicao da martensita nao altera da mesma forma a ductilidade.
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Figura 4-52. Alongamento até a fratura em funcdo da temperatura de tratamento térmico.

A figura 4-53 apresenta o comportamento do modulo de elasticidade obtido por ensaio de
tracdo em funcdo da temperatura de tratamento térmico. Mesmo considerando o erro nas medidas
de médulo de elasticidade, observa-se que da condi¢ao solubilizada até a temperatura de 500 °C,
o modulo manteve-se constante com valor médio de 126 GPa. No entanto, a aplicacdo da maior
temperatura de tratamento térmico resultou em mddulo de elasticidade de 145 GPa, superior a
média e possivelmente em consequéncia do super-envelhecimento, o que evidencia que o

tamanho dos precipitados do composto intermetdlico afetam as caracteristicas mecanico-fisicas
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das amostras. Ao desconsiderar-se o erro da medida, nota-se um crescente aumento do médulo de
elasticidade com o aumento da temperatura. Resultados semelhantes foram encontrados no
estudo dos efeitos da taxa de resfriamento (capitulo 4-2) no tocante ao aumento da concentracao
de Cu. Kikuchi e colaboradores [KIKUCHI, 2006] notaram o mesmo comportamento do médulo
de elasticidade com o teor de Cu e atribuiram o mesmo a fracdo volumétrica de Ti,Cu, que

aumenta com o teor de Cu.
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Figura 4-53. Mdédulo de elasticidade em fun¢ao da temperatura de tratamento térmico.

As fractografias mostradas nas figuras 4-54 a 4-57 exibem as superficies de fratura das
regides periféricas dos corpos de prova submetidos ao ensaio de tragdo das amostras na condi¢ao

solubilizada e tratadas termicamente a 400°C, 500°C e 600°C.

De modo geral, todas as amostras exibiram fraturas mistas, com formagdes intergranulares

e transgranulares, que sdo caracteristicas observadas quando ha processo de fratura fragil. No
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primeiro tipo de fratura, a propaga¢do de trincas ocorre ao longo dos contornos de grao. Ja no
segundo tipo, a fratura ocorre pela quebra macica de ligagdes atOmica junto a planos
cristalograficos bem definidos, ou seja, ao longo das interfaces entre a fase o e o intermetdlico
Ti,Cu. Quando as microestruturas siao vistas com ampliagdes maiores € possivel notar a presenca
de pequenos dimples, que € um micro-mecanismo de fratura muito comum em ligas de Ti. Nota-
se que com a evolucdo do tratamento térmico, pequenas superficies planas supostamente
causadas pela fase fragil Ti,Cu, aumentam em quantidade. De acordo com as anélises
microestruturais e discussdes realizadas a respeito do comportamento das propriedades
mecanicas, o aumento dessa morfologia deve-se certamente ao crescente volume da fase

intermetalica Ti,Cu.

Por outro lado, ndo foram observados detalhes claros decorrentes de clivagem. Em estudo
realizado por Kikuchi [KIKUCHI, 2003] sobre ligas de Ti-Cu, foi possivel observar que as
superficies de fratura dos corpos de prova de ensaio de tragdo apresentam “dimples” e graos
clivados. De maneira semelhante, Aoki [AOKI, 2004] também observou tal ocorréncia em ligas

Ti-6Al-4V-xCu contendo de 4 a 10% em peso de Cu.
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Figura 4-54. Superficies de fratura da liga Ti-7,1Cu solubilizada e submetida ao ensaio de tracdo:

(a) Macrografia da superficie de fratura e (b-e) micrografia da superficie de fratura.
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Figura 4-55. Superficie de fratura da liga Ti-7.1Cu solubilizada e envelhecida até 400 °C a uma
taxa de 10°C/s e submetida ao ensaio de tracdo: (a) Macrografia da superficie de fratura, (b-e)

micrografia da superficie de fratura.
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D3_ : 50 wm

Figura 4-56. Superficie de fratura da liga Ti-7,1Cu solubilizada e envelhecida até 500 °C a uma
taxa de 10°C/s e submetida ao ensaio de tra¢do: (a) Macrografia da superficie de fratura, (b-e)

micrografia da superficie de fratura.
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Figura 4-57. Superficie de fratura da liga Ti-7,1Cu solubilizada e envelhecida até 600 °C a uma
taxa de 10°C/s e submetida ao ensaio de tracdo: (a) Macrografia da superficie de fratura, (b-e)

micrografia da superficie de fratura.
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5 Conclusoes e Sugestoes para Trabalhos Futuros

5.1. Conclusoes

Em vista dos objetivos estabelecidos e dos resultados obtidos € possivel concluir que:

a. O resfriamento continuo de ligas Ti-Cu solubilizadas acima de B transus por meio da
técnica de ensaio Jominy modificado permitiu estabelecer o efeito da taxa de
resfriamento na microestrutura. A aplicacido de baixas taxas de resfriamentos, até 8 °C/s,
resultou em microestruturas formadas pela fase a e pelo composto intermetalico Ti,Cu.
Nessas condicdes, o resfriamento da liga hipoeutetoide resultou na fase a pro-eutetdide e
em produtos de decomposi¢do eutetdide perliticos (morfologia lamelar) e bainiticos (ndo
lamelar). A formacao de estrutura bainitica foi mais frequente que a perlitica. Por outro
lado, ligas de composicdes eutetdide e hipereutetdide apresentaram apenas um modo de
decomposicdo. Enquanto que as de composicdo eutetéide resultaram em estrutura

perlitica, as hipereutetdide resultaram em estrutura bainitica;

b. Taxas de resfriamentos elevadas, de até 180 °C/s, resultaram na formacao de estrutura
martensitica acicular do tipo o’ em ligas de composi¢des hipoeutetdide e eutetdide.
Mesmo sob altas taxas de resfriamento, foram observados indicios de decomposicao
eutetdide. O resfriamento sob altas taxas de amostras de composi¢do hipereutetdide
produziu apenas maior refinamento microestrutural, o qual foi classificado como bainita

inferior;

c. A aplicagcdo de taxas de resfriamento mais severas proporcionados pela técnica de
solidificacdo répida via splat cooling (taxas de 10°°C/s) resultaram em microestruturas

similares a aquelas obtidas sob altas taxas nos experimentos de resfriamento continuo;

137



d. Apesar do Cu ser um elemento 3 estabilizador, a aplicacdo de taxas de resfriamento
elevadas a ligas Ti-Cu solubilizadas em temperaturas acima de 3 transus, independente

do teor de Cu, nao resultou na estabilizacao da fase f3;

e. Amostras resfriadas sob diferentes taxas foram analisadas pela técnica de tomografia
atdmica tridimensional (3DAP). Os resultados obtidos indicam que mesmo processadas
sob altas taxas de resfriamento, ligas Ti-Cu apresentam intensa parti¢do de soluto, o que

se deve a alta atividade no sistema Ti-Cu;

f. Medidas de moddulo de elasticidade de amostras de composi¢des hipoeutetdide,
eutetdide e hipereutetdide resfriadas sob diferentes taxas de resfriamento resultaram em
valores bastante proximos um dos outros (120 + 4 GPa). Por outro lado, medidas de
dureza Vickers resultaram em valores que tém relagdo direta com a taxa de resfriamento.
Ao se elevar a taxa de resfriamento, observou-se que a dureza Vickers aumentou

gradualmente, atingindo valor de 420 + 20 HV;

g. Medidas de difracdo de raios-X em altas temperaturas permitiram analisar de forma
in situ a precipitagdo do composto intermetdlico Ti,Cu em amostras com microestruturas
metaestadveis produzidas por resfriamento rapido. Foi possivel concluir que a
decomposi¢do da martensita ocorre em temperaturas proximas a 575 °C. Medidas de
dureza de amostras envelhecidas indicam que a dureza aumenta com o envelhecimento e
com a consequente decomposi¢do da martensita e precipitacdo de Ti;Cu. O médximo
valor de dureza durante o envelhecimento ocorre quando nucleo de Ti,Cu perdem
coeréncia com a matriz de fase o.. Ensaios mecanicos de tracdo aplicados as amostras
mostraram que a méaxima resisténcia mecanica coincide com a perda de coeréncia entre

os precipitados e a matriz.

5.2. Sugestoes para Trabalhos Futuros

Os resultados obtidos nesse trabalho permitem sugerir a sua continua¢do por meio das

seguintes linhas de pesquisa:
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a. Avaliacdo do efeito de elementos intersticiais e/ou substitucionais na estabilizacdo da
fase B, no modo de decomposi¢do eutetdide e também, nas propriedades mecanicas de

ligas Ti-Cu;

b. Desenvolvimento de técnica de diferenciacdo entre a fase o e a fase martensitica a”
utilizando-se de técnicas avancadas de microscopia eletronica de transmissao (MET) e

de tomografia atdmica tridimensional (3DAP);
c. Avaliacdo da resisténcia a fadiga das ligas Ti-Cu;

d. Avaliacdo da técnica de tixoconformacdo aplicada ao processamento de ligas Ti-Cu.
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