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Resumo

Ligas de Ti do tipo P metaestdvel exibem comportamento singular no tocante a
possibilidade de manipulacdo de seu comportamento mecanico. Nessas ligas, a rigidez pode ser
alterada por meio do controle das fases presentes, 0 que permite que esses materiais sejam
incluidos no seleto grupo dos materiais com gradientes funcionais (functionally graded materials
- FGM). Neste trabalho, objetivou-se projetar, produzir, processar, caracterizar e aplicar ligas Ti-
Nb com adi¢des do elemento B estabilizador de baixo custo Fe. As ligas foram produzidas por
fusdao a arco voltaico e submetidas a diversas condicdes de tratamento térmico, incluindo
solubilizagdo acima da temperatura B-transus, resfriamento rapido até a temperatura ambiente e
tratamentos térmicos de envelhecimento entre 260 °C e 400 °C. A caracterizacdo envolveu
calorimetria diferencial de varredura, difracdo de raios-X e dureza Vickers em alta temperatura,
andlises metalogréficas e de modulo de elasticidade por técnicas acusticas, ensaios de tracdo e
mapeamento de rigidez por meio de nanoindentacdo. Os resultados obtidos mostram a retenc¢ao
completa da fase P para a liga Ti-30Nb-3Fe solubilizada e resfriada rapidamente e permitem
também, compreender a decomposicdo da fase martensita a” e a nucleagdo das fases ® e a. A
adicao do elemento Fe tornou a cinética de transformacdo de fases bem mais lenta, propiciando,
sob algumas condi¢des, a supressdo da fase ®, que € conhecida por aumentar a dureza em
detrimento da ductilidade. Tais resultados foram utilizados no estabelecimento de condi¢des
ideais de processamento que permitem obter componentes ortopédicos com rigidez gradual.
Finalmente, o conhecimento adquiro foi usado na fabricacdo de placas e parafusos de

osteossintese a partir da liga Ti-30Nb-3Fe com gradientes de funcionalidade.

Palavras-Chave: Ligas de titanio, testes de dureza, ligas de titanio - tratamento térmico, ligas de

titanio - propriedades mecanicas e implantes ortopédicos.
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Abstract

Metastable B Ti alloys exhibit singular behavior regarding the possibility of manipulating
their mechanical behavior. In these alloys, the stiffness can be changed by controlling phases,
which allows these materials to be included in the select group of functionally graded materials
(FGM). This study aimed to design, produce, process, characterize and apply Ti-Nb alloys with
addition of Fe, an inexpensive B stabilizing element. These alloys were produced by arc melting
and subjected to different heat treatment conditions, including solution above the B- transus
temperature, quenching to room temperature and aging heat treatments between 260 °C and 400
°C. Characterization involved differential scanning calorimetry, X-ray diffraction and Vickers
hardness at high temperature, metallographic analyzes, elastic modulus by acoustic techniques,
tensile test and stiffness mapping via nanoindentation. The results obtained show complete
retention of the  phase in the Ti-30Nb-3Fe alloy after solution in the 3 field and rapid cooling to
room temperature and also allow understanding martensite o’ decomposition and nucleation of
the a and o phases. It was found that Fe additions make the phase transformation kinetics much
slower, providing, for some conditions, suppression of the @ phase precipitation, which is known
to increase the hardness at the expense of ductility. These results were used to establish optimal
processing conditions, resulting in orthopedic component with graded stiffness. Finally, the
knowledge acquired was used in the manufacturing of osteosynthesis plates and screws with

functionality graded from the Ti-30Nb-3Fe.

Key-Words: Titanium alloys, hardness testing, titanium alloys - heat treatment, titanium alloys —

mechanical properties, and orthopedic implants.
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1 INTRODUCAO

1.1. Justificativa

A pesquisa e o desenvolvimento de novos materiais e tecnologias a serem empregados na
medicina é um tema que tem recebido muita atencdo nos dltimos anos, seja no Brasil ou no
mundo (CREMASCO, 2011; NIINOMI, 2012). Alguns fatores como o aumento da expectativa
de vida e consequentemente, as doencas de articulacdes e periodontais, tipicas da velhice,
associados aos meios alternativos de transporte, como a frota crescente de motocicletas
circulando pelos grandes centros e o nimero de politraumatizados frutos de acidentes de transito
fazem com que novas solu¢des em biomateriais e tecnologia de fabricacdo de dispositivos para
implantes sejam propostas. Em adi¢do, existem os objetivos do Complexo Industrial da Satude
(CIS), que entre as suas metas prioritdrias estd a de reduzir até o final de 2013, o déficit comercial
de U$ 7,13 bilhdes para US$ 4,4 bilhdes e desenvolver tecnologia para a produgao local de 20
produtos estratégicos com maior densidade de conhecimento e tecnologia, nos quais se
enquadram implantes ortopédicos e odontolégicos utilizados pelo Sistema Unico de Satde
(SUS).

A figura 1.1 mostra a piramide de envelhecimento da populacdo brasileira, que em meados
de 2030 deverd apresentar a maior parte da populacao na faixa etdria entre 35 e 54 anos. Também
mostra que o ndmero de motocicletas em circulacio e a quantidade de acidentes com
traumatizados mais que triplicaram na ultima década. Tais informacOes justificam os gastos
crescentes do SUS, que s6 no ano de 2007 foi de mais de R$ 575 milhdes com procedimentos
cirdrgicos ortopédicos.

Além do apelo comercial e estratégico no desenvolvimento desses biomateriais, hd enorme
necessidade de inovacdo nos dispositivos médicos e nas respectivas funcionalidades que
permitam reducao no tempo de recuperacdo do paciente e no numero de cirurgias reparadoras e €
neste cendrio que se enquadram as ligas biomédicas de titanio do tipo f.

A possibilidade de fabricagdo de implantes metdlicos estruturais isentos de elementos

téxicos e alergénicos torna o titdnio e algumas de suas ligas muito atraentes devido a elevada
1
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resisténcia mecanica especifica, bem como a alta resist€ncia a corrosdo e a excelente

biocompatibilidade (AZIMZADEH, 1998).
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Figura 1.1 (a) Piramide de envelhecimento da populagdo brasileira segundo o IPEA' para os anos
de 2000 e 2030. (b) Numero de motocicletas licenciadas no DENATRAN? e ndmero de
motociclistas traumatizados por acidente de transito segundo o DATASUS” nos anos de 2002 e

2012 no Brasil.

Dentre as ligas de titanio apropriadas para uso como biomaterial ortopédico e odontolégico
destacam-se as do tipo P. Estas ligas sdo basicamente constituidas por Ti acrescido de elementos
betagénicos e biocompativeis como o Mo, o Ta e o Nb. Segundo numeros do Departamento
Nacional de Producao Mineral (DNPM), o Brasil € auto-suficiente na producdo de Nb atingindo
97,02% da producdao mundial no ano de 2011, o que torna esse elemento atraente do ponto de
vista comercial e estratégico, visto que esses nimeros fortalecem as possibilidades de produgdo
de ligas de titanio biomédicas do tipo B no pais.

Além disso, esta classe de material reune caracteristicas singulares, tais como boa
conformabilidade a frio, alta resisténcia mecanica, moédulo de elasticidade controlavel,
capacidade de aumento de resisténcia mecanica por meio de envelhecimento e precipitacdo de

fases, etc. Dentre os exemplos de aplicagdes apresentados na figura 1.2, os implantes articulares

! Adaptado do estudo publicado pelo Instituto de Pesquisa e Estdtica Aplicada no em de 2010.

? Dados disponiveis no site do Departamento Nacional de Transito

? Dados disponiveis no site do Ministério da Satide (Departamento de Informatica do SUS). O més de dez/2012 nio
foi contabilizado por indisponibilidade dos dados.
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como as préteses totais de quadril, de ombro e de joelho e os implantes odontoldgicos
caracterizam-se por serem implantes permanentes e assim, apresentam problemas relativos a
pronunciada diferenca entre a rigidez do implante e do tecido dsseo onde os mesmos sdo
instalados. Uma alta razdo nessa configura¢do, como no caso dos implantes fabricados com os
materiais convencionais (aco inoxiddvel grau médico UNS S31600, ligas Cr-Co-Mo, Ti c.p. e
liga Ti-6Al-4V) pode acarretar no fendmeno de reabsor¢do dssea, que nada mais € que um
processo de descalcificagdo (osteoporose) na interface entre o implante e o 0sso e que pode levar

a soltura ou até mesmo a fratura do implante ou do tecido osso.

Figura 1.2 (a) Prétese de quadril, (b) prétese de joelho, (c) haste intramedular e (d) implante

odontolégico. Dispositivos que podem ser fabricados a partir de ligas de Ti-f biomédicas.

1.2. Objetivos do presente trabalho

O objetivo do presente trabalho foi explorar os efeitos da adicdo de Fe, notoriamente

reportado como biocompativel (TRENTANI, 2002; YU, 2004) e forte estabilizador da fase 3, na
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estabilidade microestrutural, nas transformacdes de fase e nas propriedades mecanicas das ligas

de Ti-Nb-Fe. Como objetivos especificos, esse trabalho se propde a:

a. Avaliar os efeitos da adicao do elemento Fe e da taxa de resfriamento na estabilidade da fase 3

por meio de andlise microestrutural, de dureza Vickers e de médulo de elasticidade;

b. Avaliar a cinética de transformacdes de fases associadas a nucleagcdo e a decomposicao da das
fases a”, ® e o por meio de difragdo de raios-X e de dureza Vickers em alta temperatura e de

calorimetria diferencial de varredura;

c. Avaliar os efeitos dos tratamentos térmicos de envelhecimento na evolu¢cdo microestrutural e
nas propriedades mecanicas por meio de andlises metalograficas, de difracdo de raios-X e de

dureza Vickers;

d. Avaliar os efeitos dos tratamentos térmicos de envelhecimento na resisténcia a tracdo e na

ductilidade por meio de ensaios de tracdo e de fractografia;

e. Baseando-se nos resultados obtidos, selecionar a composicdo com melhor desempenho e
propor processo de fabricacao para placas e parafusos de osteossintese com gradiente de rigidez a
partir de uma nova geragdo de biomateriais metélicos dentro do conceito de materiais com

gradiente de funcionalidade (functionally graded materials - FGM).



2 REVISAO DA LITERATURA

2.1. Titanio — um breve historico

Foi o quimico, metalurgista e reverendo William Justin Gregor, em 1791, na Inglaterra, o
primeiro a identificar um novo elemento obtido a partir do mineral conhecido como ilmenita
(FeTiO3). Tal mineral, foi denominado por menaccanita em referéncia a cidade de Manaccan, no
condado de Cornwall, onde o mesmo fora encontrado nas areias de um riacho. Alguns anos apds
esta descoberta, em 1795, na Hungria, o quimico alemao Martin Heinrich Klaproth identificou o
mineral conhecido como rutilo (TiO;). Foi verificado por este que se tratava de mineral
semelhante ao identificado por Gregor anos antes. Klaproth reconheceu esse fato e deu todos os
créditos da descoberta a Gregor que batizou-o definitivamente como titdnio em referéncia aos
Titas - filhos de Urano e Gaia, conforme a mitologia grega (RUSSELL, 1955).

O metal titdnio possui enorme potencial de uso em uma ampla gama de aplicacdes.
Todavia, em funcdo do seu elevado custo, seu uso € limitado basicamente as industrias
aerondutica e aeroespacial e a outras poucas aplicagoes.

Ao longo dos anos muitos pesquisadores contribuiram para o desenvolvimento de um
processo economicamente vidvel de producdo de titdnio metdlico. Os primeiros trabalhos sobre a
reducdo de minerais contendo titdnio datam de 1825, quando Berzelius utilizou o potdssio na
reducdo do K,TiFs. Na sequéncia, St. Claire Deville, em 1855, utilizou vapor de sédio na
tentativa de reduzir o TiCly. Em 1887, Nilson e Petterson conceberam um novo método de
reducdo do TiCly baseado no aquecimento do sédio em um reator metdlico. Em 1892, Seubert e
Schimidt propuseram um método de reducao do TiCly utilizando Mg em atmosfera de CO,.

Os resultados obtidos por tais pesquisadores indicavam duas rotas de reducdo do TiCly, ou
seja, uma que utilizava o Na e a outra, o0 Mg. Em 1910, nos Estados Unidos, Matthew Albert
Hunter utilizou com maior sucesso o método proposto por Nilson e Petterson, obtendo titanio
metdlico com boa conformabilidade mecanica. Em 1921, Billy teve sucesso em reduzir o TiCly
com sd6dio em atmosfera de hidrogénio produzindo o TiH,, que em seguida foi desidrogenado

sob vacuo. Em 1939, Freudenberg foi o primeiro a propor um método de produgcdo em escala de



titanio metélico, reduzindo o TiCly com o auxilio de sédio, sob atmosfera de hidrogénio.
Finalmente, em 1940, Wilhelm Justin Kroll desenvolveu um método comercialmente viavel de
producdo de titdnio metdlico utilizando magnésio na redu¢do do TiCly, sob atmosfera inerte de
argonio (KROLL, 1955).

Nas dltimas décadas, diversos processos de produgdo do titanio metalico foram propostos, o
processo desenvolvido por Kroll é de longe o mais empregado na producao industrial de titdnio
metdlico (FRAY, 2006). Logo apds o inicio da II Guerra Mundial, a patente de Kroll foi
registrada nos Estados Unidos, mas houve disputa judicial em torno da mesma. Em razdo dessa
disputa, Kroll praticamente abandonou suas pesquisas, dedicando seus esfor¢os a acdes judiciais
que acabariam por debilitar sua saide e sua motivagao.

Coincidéncia ou ndo, foi logo apds o final da II Guerra Mundial e a quebra da patente de
Kroll que o interesse pela producdo comercial de titdnio se iniciou. Inumeros projetos para a
producdo de titanio na forma de esponja foram subsidiados por governos em diversos paises, bem
comomuitas empresas passaram a produzir o material, como por exemplo, a DuPont (1948), a
TIMET (1951) e a RMI (1958) nos EUA, a Metal Division of Imperial Chemical Industries
(1951) no Reino Unido e a Osaka Titanium e Toho Titanium (1952) no Japao. As atividades de
producdo de titdnio na antiga Unido Soviética se iniciaram em 1954 (LUTJERING, 2003;
LEYENS, 2003).

Estimulados principalmente pela adicio do aluminio, que promove o aumento da
resisténcia mecanica nas ligas de titdnio, muitas empresas passaram a produzir ligas para as mais
diversas aplicacOes. A primeira liga projetada e produzida para aplicacdes em altas temperaturas
foi a liga a Ti-5Al-2,5Sn*. Em seguida, adi¢des do elemento B estabilizador molibdénio
resultaram na liga a +  Ti-7Al-4Mo para aplicagdes envolvendo altas solicitagdes mecanicas.
Em 1954, produziu-se a liga o + B de maior destaque, Ti-6Al-4V, que até os dias atuais, devido a
excelente combinacdo de propriedades mecanicas, disponibilidade e custo, exibe a maior
demanda no mercado de titAnio metalico mundial (LUTJERING, 2003).

Embora a liga Ti-6Al-4V tivesse criado um marco no que tange ao desenvolvimento de
ligas de titanio, novas demandas pds-guerra por aeronaves militares e comerciais, somadas a
necessidade de materiais para aplicagdes em altas temperaturas, fizeram com que outras ligas

fossem propostas, como por exemplo, a liga Ti-4Al-4Mo-2Sn-0,5Si (desenvolvida no Reino

4 .~ . IO . ~
Composig¢des das ligas nesse trabalho, quando ndo indicadas, sio em % em peso.
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Unido em 1956). Essa liga continha silicio como elemento de liga para aumentar a resisténcia a
fluéncia. A primeira liga B de alta resisténcia mecanica e endurecivel por precipitacio foi a Ti-
13V-11Cr-3Al, desenvolvida nos EUA no inicio dos anos 60 e utilizada na aeronave SR-71
(LEYENS, 2003).

O titanio é um metal um tanto quanto novo e possivelmente, o dltimo a ser adicionado ao
seleto grupo de metais utilizados em aplicacdes estruturais, como o ferro, o aluminio, o
magnésio, o cobre e o niquel. Tal fato torna-o um material estratégico para o futuro uma vez o
mesmo € o nono elemento e o quarto metal mais abundante na crosta terrestre (DONACHIE,
1988), em menor disponibilidade apenas que o aluminio, o ferro e o magnésio. Embora o titanio
metdlico seja disponivel comercialmente, a produ¢do mundial do mesmo na forma de esponja
limita-se a aproximadamente 218.000 toneladas por ano (CUI, 2011). Tal fato deve-se
principalmente ao altissimo custo do processo de reducdo, que pode levar até 17 dias da extracao
do minério até a producdo da esponja e principalmente, pela alta reatividade com o oxigénio em
altas temperaturas, o que aumenta os dispéndios com atmosferas inertes nos trabalhos
subsequentes de refusdo, conformacdo e tratamento térmico. Em uma aproximacao feita por
Liitjering et al., para cada quilograma de esponja de titdnio paga-se U$ 10. Para a refusdo da
esponja adiciona-se mais U$ 4 e para cada processo subsequente dobra-se o preco, ou seja, um
produto trabalhado custard U$ 28 e um componente acabado U$ 56 (LUTJERING, 2003).
Embora essa aproximacao fosse valida em um passado recente, a volatilidade do preco do titanio,

principalmente em funcdo do mercado aerondutico, resulta em flutuacdes pouco comuns.

2.2. Metalurgia fisica e propriedades elementares do titanio e suas ligas

De cor brilhante prateada, o elemento titdnio de simbolo “Ti” e niimero atdmico 22 ¢
classificado como metal de transicdo do grupo 4. Apresenta excelente resisténcia mecanica
especifica (resisténcia 2 tracdo maior que 400 MPa e densidade 4,51 g/cm?), ponto de fusdo em
1670 °C e configuracao eletronica 1s2 2s2 2p6 3s? 3p6 3d? 4s2, a qual permite a formagao de
solucdo solida substitucional com elementos de até 20% de seu raio atdmico (0,145 nm). O

estado de oxidagdo mais comum € o (+4), embora outros estados também sejam conhecidos,



como (+3) e (+2). E um elemento altamente reativo e mesmo em temperaturas intermedidrias
forma solugdo sélida intersticial com elementos leves como hidrogénio, carbono, nitrogénio e
oxigénio. Esses elementos sdo utilizados como agentes de aumento de resisténcia mecénica para
os diversos graus do titdnio comercialmente puro (Ti c.p.).

Com aprecidvel resisténcia mecanica, mesmo quando ndo combinado a outros elementos, o
titanio apresenta transformacao alotrépica em 882 °C, sendo que abaixo dessa temperatura, a fase
estdvel tem estrutura cristalina hexagonal compacta (HC), denominada por fase a. Acima dessa
temperatura, apresenta a fase  com estrutura cristalina cuibica de corpo centrado (CCC). A
temperatura na qual esta transformacdo ocorrerd € diretamente influenciada pela adicdo de
elementos de liga. Por defini¢do, elementos que aumentam a faixa de temperatura na qual a fase a
permanece estavel sdo considerados a-estabilizadores. Por outro lado, elementos que diminuem a
temperatura de transformacdo alotropica e consequentemente, aumentam a faixa de temperatura
na qual a fase B permanece estavel sdo considerados B-estabilizadores. A temperatura de
transformagdo B — P + o € conhecida como p-fransus, enquanto que a temperatura de
transformagdo a — B + a € conhecida como a-transus (MARGOLIN, 1969).

Uma comparagcdo do titdnio com outros metais estruturais mostra que esse elemento
apresenta menores valores de condutividade térmica, resisténcia elétrica e expansao térmica. Pela
densidade, o titanio € classificado como metal leve e ocupa uma posi¢ao intermedidria entre o

aluminio e o ferro, conforme pode ser observado na tabela 2.1.

Tabela 2.1 Propriedades do titdnio e de outros metais estruturais (LUTJERING, 2003).

Propriedades Ti Fe Ni Al
Temperatura de Fusio (°C) 1670 1538 1455 660
Transformacao Alotrépica (°C) B> a(882) y— a(912) - -
Estrutura Cristalina CCC - HC CFC — CCC CFC CFC
Moédulo de Elasticidade (GPa) 115 215 200 72
Nivel de Resisténcia a Tra¢do (MPa) 1000 1000 1000 500
Densidade (g/cm3) 4,5 7,9 8,9 2,7
Resisténcia a Corrosdo (Comparativa) Muito Alta Baixa Média Alta
Reatividade com Oxigénio (Comparativa) Muito Alta Baixa Baixa Alta
Preco do Metal Comparativo Muito Alta Baixa Alta Média




A adicdo de elementos o ou [ estabilizadores ao titdnio permite modificar sua
microestrutura em relacdo as fases presentes a temperatura ambiente, suas morfologias e fracdes
volumétricas. Essa alteracdo na microestrutura permite controlar as propriedades mecanicas e
fisicas das ligas de titdnio. Um dos fatores que tornam o titanio e suas ligas pouco competitivas é
a alta complexidade do processamento. Diante da alta reatividade do titdnio com oxigénio em
altas temperaturas torna-se mais interessante € menos oneroso preferencialmente processar suas
ligas em baixas temperaturas. A alta densidade atomica da estrutura HC da fase a quando
comparada com a estrutura CCC da fase B, faz com que o coeficiente de difusdo do oxigénio na
fase a seja pelo menos uma ordem de grandeza menor do que o mesmo coeficiente da fase f.
Esse parametro permite que ligas a possam ser utilizadas em altas temperaturas, sem que haja a
degradacao de propriedades por difusio de atomos intersticiais.

Entretanto, quanto a conformacao pléstica, o titdnio apresenta algumas particularidades. Os
sistemas de escorregamento em estruturas HC podem em alguns casos ser andlogos aos da
estrutura CFC, ou seja, o deslizamento ocorre preferencialmente pelos planos basais compactos
(0001) da estrutura HC analogos aos planos da familia {111} da estrutura CFC. De fato, tensoes
necessarias para o escorregamento desses planos em alguns metais com estrutura HC (Zn, Mg e
Cd) sdo da mesma ordem de magnitude daquelas necessdrias para o escorregamento de planos

compactos de estruturas CFC (Ag e Cu), conforme observa-se na tabela 2.2.

Tabela 2.2 Sistemas de deslizamento a temperatura ambiente e tensdo critica de cisalhamento

para monocristais metélicos (DIETER, 1988).

Tensa
Estrutura Pureza Plano de Direcao de ] ensdo de
Metal Cristalina (%) Deslizamento Deslizamento Cisalhamento c/a
¢ Critica (MPa)
Zn HC 99,999 (0001) [1 150] 0,18 1,856
Mg HC 99,996 (0001) [1 1§0] 0,77 1,624
Cd HC 99,996 (0001) [1 150] 0,58 1,886
Ti HC 99,99 (1010) [1150] 13,7 1,588
HC 99,9 (1010) [1 150] 90,1
Ag CFEC 99,99 (111) [110] 0,48 -
Cu CFC 99,999 (111) [110] 0,65 -




Embora o titdnio apresente alguns sistemas de escorregamento formados por familias
{0001}, {IOTO}, {IOTT} e <1120>, a estrutura HC a temperatura ambiente possui tensdo critica
de cisalhamento bem maior, conforme apresenta a tabela 2.2. Alguns fatores que contribuem para
esse aumento na tensdo critica de cisalhamento é a razdo c/a (1,588), bem menor que a ideal
(1,632), que favorece o escorregamento de planos prismaticos {1010} e direcdes <1120>. De
forma geral, metais HC que apresentam distdncia maior entre os planos basais {0001}, como o
Zn, o Mg e o Cd exibem deslizamento a partir do sistema {0001} <1 120>, J4 que menor tensao
critica de cisalhamento € necessaria. Por outro lado, elementos como o Ti, que apresentam menor
distancia entre os planos basais, tem o sistema de escorregamento {10T0} <1120> favorecido
(REED-HILL, 1992).

Os planos basais e prismaticos do titdnio HC possuem trés sistemas de escorregamento
cada. Porém, apenas dois sdo independentes um do outro, resultando em apenas quatro sistemas
de escorregamentos independentes. O escorregamento nos planos piramidais {1011} ndo
contribui para a deformacao, visto que o escorregamento ¢ formado por um componente basal e
prismatico. Logo, este ndo pode ser considerado um sistema independente. Porém, de acordo com
o critério de von-Mises, pelo menos cinco sistemas de escorregamento independentes sao
necessdarios para que haja deformacio plastica homogénea de metais. De fato, a deformacdo de

titanio puro e policristalino é extremamente dificil (LEYENS, 2003).

2.3. Classificacao das Ligas de Titanio

Muitas das propriedades do titdnio e suas ligas sdo derivadas das altera¢des da temperatura
de transformacao alotrépica B-transus, que afetam diretamente o campo de estabilidade das fases
o (HC) e B (CCC). A possibilidade de manipular este parametro estd diretamente relacionada ao
efeito dos elementos de liga em aumentar ou diminuir a temperatura -transus.

As ligas de titanio podem ser classificadas em trés categorias: ligas a, o + B ¢ B, com
subdivisdes em near-a e  metaestavel (LEYENS, 2003). Os elementos de liga do titdnio também

podem ser classificados em categorias de acordo com fase que os mesmos tendem a estabilizar:
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a-estabilizadores (Al, O, N e C), B-estabilizadores que podem ser subdivididos em isomorfos
(Mo, V, Nb e Ta) e eutetdides (Cr, Fe, Si, Ni, Cu, Mn ¢ W) e elementos neutros (Zr ¢ Sn)
(LONG, 1998). Estudos recentes demonstram que a adi¢do de Sn e Zr em pequenas quantidades
em ligas f metaestaveis possibilita a supressdo de fases metaestdveis formadas no resfriamento
rapido a partir do campo P, como a fase martensita a” ¢ a fase o, estabilizando assim, a fase f3
(HAO, 2006; WANG, 2007). Em alguns casos, como no tratamento térmico de envelhecimento,
os elementos Al e O podem atuar de forma hibrida, favorecendo a supressdao da fase ¢ a
consequente estabilizacdo da fase f (ABDEL-HADY, 2006). A figura 2.1 ilustra alguns
diagramas de fases esquemdticos mostrando o efeito de elementos de liga na estabilidade de fases

em ligas de titanio.

o estabilizador B estabilizador Neutro
(Al, O, N, C) (V, Mo, Nb, Ta) (Fe, Mn, Cr, Ni, Cu, Si, H) (Zr, Sn)
A B B isomorfo B eutetdide A
o t B
p
o o
o
Ti—> Ti Ti—>

Figura 2.1 Categorias de diagramas de fase de titdnio formado com a adicdo de diferentes

elementos (LEYENS, 2003).

As ligas do tipo o sdo muito utilizadas em aplica¢des onde ndo hd demanda por resisténcia
mecanica e o foco principal concentra-se na resisténcia a corrosdo do titanio. Alternativamente,
as ligas do tipo o + 3 apresentam excelente combinagdo entre resisténcia mecanica especifica,
tenacidade e desempenho em alta temperatura, fazendo com que este grupo seja intensamente
utilizado no setor aeroespacial e em outras aplicagdes onde temperaturas proximas de 600 °C sdao
necessarias. As ligas de titanio do tipo 3 com composicdo dentro de uma ampla faixa associadas a
rotas de processamento termomecanico especificas resultam em altissima resisténcia mecanica,
6tima tenacidade e excelente resisténcia a fadiga, o que levam as mesmas a serem aplicadas, por

exemplo, na estrutura de aeronaves ou na fabricagdo de componentes ortopédicos (BANERJEE,

2013).
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Na figura 2.2 sdo apresentas algumas sobreposicdes de diagramas de fases de acordo com a
classificagdo dos elementos. Alguns relatos da literatura sugerem que elementos 3 estabilizadores
como W, Mo e V (KAUFMAN, 1978; MURRAY, 1981) exibem regido com solubilidade parcial
que possibilita transformagd@o monoeutetdide, conforme mostra a figura 2.2(c). Outros elementos
[ estabilizadores como Si, Cu, Fe, Cr e Ni formam compostos intermetalicos por transformagao

eutetdide, figura 2.2(d).
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Figura 2.2 Efeito de elementos de liga na estabilidade das fases o e f em ligas de titanio. As
regides sombreadas em cada diagrama ilustram os limites de solubilidade e a estabilidade das
fases. Elementos (a) a-estabilizadores; (b) B-estabilizadores isomorfos com total solubilidade, (c)

[B-estabilizadores com solubilidade parcial e (d) sistemas eutetéides com formacido de compostos

intermetalicos (BANERIJEE, 2013).
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Elementos a-estabilizadores O e N formam solugdo sélida intersticial com o titdnio e
normalmente, sdo contaminantes no processo de fabricacdo. Quando adicionados propositalmente
em quantidade muito pequenas (décimos de % em peso) alteram consideravelmente as
propriedades mecanicas. Por exemplo, no caso do Ti c.p. grau 2 e 3, quantidade equivalentes 0,02
e 0,1 % de N e O, respectivamente, aumentam em 100 MPa a resisténcia a tracdo desse metal
(ASTM F67, 2006). Em outras situagdes, como em ligas do sistema Ti-Nb, adicdes da ordem de
até 0,5 % de O influenciam nas transformacdes de fases, suprimindo a formacdo de fases
metaestaveis quando resfriadas rapidamente a partir do campo B (TANE, 2011; DE LA CRUZ,
2011). Por sua vez o Al ¢ um a-estabilizador muito utilizado em ligas de Ti em quantidade de até
6%. Acima dessa quantidade em até 55% em peso, essas ligas sdo usadas na fabricacdo de
componentes para operacao em altas temperaturas (KIM, 1994).

Ja os elementos B-estabilizadores sdo adicionados ao titdnio objetivando aumentar a fracao
volumétrica ou reter completamente a fase B. Os elementos [B-estabilizadores isomorfos ou
aqueles com solubilidade parcial sdo adicionados ao Ti quando se deseja otimizar as propriedades
desse metal em relacdo as propriedades da fase B CCC. Tal fase conta com um niimero maior de
sistemas de escorregamento e consequentemente, maior facilidade de conformagdo plastica. Na
prética, ligas de Ti utilizadas como materiais de engenharia sdo baseadas em sistemas com
composi¢do das duas fases, ou seja, fases a e f em diferentes combinagdes de fragdo volumétrica

e de morfologia.

2.4. Fases em ligas de titanio

O Ti e ligas com sistema isomorfo formadas pelos elementos Nb, Mo e Ta podem
apresentar diferentes combinacdes de fases, o que depende de fatores tais como temperatura,
pressao, taxas de resfriamento aplicadas a partir de altas temperaturas e teores de elementos de
ligas. Ligas constituidas por elementos que formam sistemas eutetdides podem apresentar
inimeros compostos intermetdlicos, tais como TiFe, Ti3Cu, TizAl, TiCr,, etc (HANSEN, 1958).

Dessa forma, € possivel classificar as fases das ligas de Ti em fases estdveis e metaestaveis. As
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fases comumente encontradas em ligas isomorfas de Ti na condicao de equilibrio termodinamico
sdo as fases a e .

Quando puro, o Ti a temperatura e pressdo ambientes exibe estrutura cristalina hexagonal
compacta (HC), denominada fase a, conforme apresenta a tabela 2.3. Essa estrutura pertence ao
grupo espacial P63/mmc, com dois dtomos posicionados em (0,0,0) e (1/3, 2/3, 1/2), com os
parametros de rede a = 2,9508 Aec=4,6855A, 0=90°, B =90°e¢y=120° com razdo c/a =
1,5879 (PAWAR, 1968). Esse metal apresenta comportamento anisotropico e o médulo de
elasticidade pode variar entre 145 GPa na direcdo <0001> a 100 GPa na direcdo <1120>
(LUTJERING, 2003). A fase o também pode ser observada em ligas de titdnio onde em funcio
da quantidade de soluto e do processamento termomecanico assumird diferentes morfologias e
comportamento mecanico. A fase o' ¢ uma estrutura supersaturada da fase a, apresenta estrutura
cristalina muito similar a da fase a e ¢ nucleada por meio de transformagdo martensitica, ou seja,
essa transformacdo ocorre sem difusdo atdmica e envolve movimentagdo cooperativa pelo
cisalhamento de planos atomos aproximadamente a velocidade do som. Ndo hd, entretanto, na
base de dados do ISCD (Inorganic Crystal Structure Database) relatos sobre a fase o’ em termos
cristalograficos. Dessa maneira, quando € necessaria a indexacdo de padrdes de difracdes de
raios-X e de elétrons, sao empregados os mesmos parametros da fase o. Na pratica, para se
distinguir entre as fases o € o’ € necessario a utilizagdo de microscopia ou de técnicas avangadas
de andlise de composicdo quimica que permitem reconstrucdo tridimensional em escala atdmica
(3DAP).

Entre 882 °C e 1660 °C, o Ti puro exibe estrutura cristalina do tipo CCC, a qual é
denominada como fase . Essa estrutura pertence ao grupo espacial Im3m com dois 4tomos
localizados nas posicoes (0,0,0) e (1/2, 1/2, 1/2), como mostra a tabela 2.3, com os parametros de
rede a=3,3111 A, a=90°, B =90° ey =90° (SPREADBOROUGH, 1959).

Devido a transformagdo alotrépica ja mencionada anteriormente, nao € possivel reter a fase
 a temperatura ambiente no Ti puro. Uma opgao bastante comum ¢ o estudo de sistemas binarios
com elementos B-estabilizadores, que em quantidades e tratamentos térmicos apropriados
permitem a retengdo a temperatura ambiente da fase P estdvel ou metaestdvel. Para essas

condic¢des € possivel obter ligas com mddulo de elasticidade de até 45 GPa (KURODA, 1998).
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Tabela 2.3 Estruturas cristalinas e alguns parametros importantes das fases encontradas no titanio

e suas ligas.

Grupo

Célula Unitaria* .
Espacial

Fases

Sistema
Cristalino

Parametros
da Célula

Ref.

C

P63/mmc

aea (194)

Hexagonal

a=2,9508 A
b=29508 A
c=4,6855 A
o =90°

B =90°

y =120°

Im3m

Bep’ (229)

Cubico

a=33111A
o =90°
B =90°
vy =90°

Cmecm
(63)

Ortorrombico

a=2,9800 A
b=5,0761 A
c=4,6949 A
o =90°
B =90°
y =90°

P6/mmm
(191)

Hexagonal

a=4,6000 A
b =4,6000 A
c=2.8200 A
o =90°

B =90°
y=120°

1 -PAWAR, 1968
2 — SPREADBOROUGH, 1959
3 -BANUMATHY, 2009

4 - CHEBOTAREVA, 1973

*Imagens obtidas a partir do visualizador 3D de estruturas quimicas Jmol 13.0
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Em ligas com solubilidade parcial como aquelas apresentadas nos diagramas de fases da
figura 2.2(c) e com alto teor de soluto, € possivel que ocorra separacio de fases do tipo f — B’ +
. Tal fendmeno pode ser observado em sistemas, tais como Ti-W, Ti-V e Ti-Mo. Essa separacao
pode ocorrer sob condicdes especificas em altas temperaturas quando os teores de soluto sao
elevados e ndo ha condigdes termodinamicas para a precipitacdo da fase wis, ou da fase a.

Da mesma forma que as fases o, o’ ¢ o, a fase B’ tem natureza metaestavel. A reacdo de
separacdo de fases p — B + B’ pode ocorrer por meio de decomposicao espinodal. Vale salientar
que alguns elementos a-estabilizadores como Al e O, quando adicionados a ligas do sistema Ti-V
e Ti-Mo em quantidades suficientes podem aumentar a estabilidade da estrutura CCC e dessa
forma suprimir a formagdo da fase ®, o que pode favorecer a separacdo da fase . Desse modo,
tais solutos, os quais ndo sdo considerados [ estabilizadores convencionais, podem atuar como
estabilizadores da estrutura CCC e desestabilizadores da fase ®. Tratamentos térmicos de
envelhecimentos no campo B’ + B3, que esta parcialmente inserido no campo ® + [, eventualmente
resultardo na nucleacao da fase B’ (BANERIJEE, 2007; DEVARAJ, 2011).

A fase martensitica a”, que pode ser considerada como uma estrutura supersaturada e
distorcida da fase o’ € observada em sistemas do tipo Ti-X, onde X € um metal de transicdao. O
aumento na concentracdo de soluto e a consequente diminui¢ao da temperatura de transformacgao
martensitica propicia a morfologia acicular. A martensita o’ possui estrutura ortorrombica, com
grupo espacial Cmem e pardmetros de rede a = 2,9800 A, b = 5,0761 A, ¢ =4,6949 A, a. = 90°, p
=90°ey=90° (BANUMATHY, 2009).

A fase metaestdvel o pode ser divididas em atérmica e € isotérmica m;s, em funcido do
mecanismo de nucleacdo. Tem dimensdes entre 5 ¢ 300 nm e € classificada como fase de
transi¢do formada durante a transformacdo de fase B — o em ligas de titanio 3 metaestdveis nos
sistemas Ti-Mo, Ti-V, Ti-Cr e Ti-Nb. Ocorre também em outros sistemas, tais como Cu-Zn, Cu-
Al, Ag-Al, Zr-Nb (KUBO, 2006). Apresenta-se como uma estrutura distorcida do cristal CCC da
fase e tem como caracteristica alto médulo de elasticidade, elevada dureza e pode promover
severa fragilizacio (KOUL, 1970). Pode apresentar estrutura hexagonal do grupo espacial
P6/mmm ou no caso de transformacdo incompleta estrutura trigonal denominada “o difusa” do

grupo espacial P3m1 (HUANG, 2008).
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2.5. Transformacoes de fases em ligas de titanio

Nas ligas de titanio, transformacdes de fases no estado sélido podem ocorrer seja pela
imposicao de tratamentos térmicos ou mesmo por meio da aplicacdo de tensdes mecanicas. Um
bom entendimento da natureza dessas transformac¢des pode fornecer parametros para obtengdo de
microestruturas otimizadas no tocante ao comportamento mecanico das ligas. Objetivando-se
concentrar nos objetivos do presente trabalho, sdo aqui explanadas somente as transformacdes de
fase comumente encontradas em ligas de titdnio com adi¢do de elementos [} estabilizadores
1somorfos.

O diagrama de fases esquematico da figura 2.3 mostra as fases encontradas em ligas de
tithnio com adicdo de elementos 3 estabilizadores isomorfos em condicdes de equilibrio e
metaestabilidade termodinimica. E possivel observar, em fungio do teor de soluto, as faixas de
ocorréncia das fases B, o, o', 0, Wae, Wiso € P’. A figura 2.4 apresenta uma classificacdo das
transformagdes de fases que se dividem em termicamente ativadas, onde ocorre difusdo atbmica e

transformacdes atérmicas onde ha o deslocamento de planos atdmicos.

M; («’)= inicio de formagaoc da martensita o’
M; («")= inicio de formacdo da martensita o”
o= fase » atérmica

Wiso= fase o isotérmica

Temperatura ———»

p+p
Ti Ligas [} metaestaveis >
100% em peso Ligas Bpobres em soluto + LigasPricas em soluto R
Adigfes de Estabiizadores de >

Figura 2.3 Diagrama de fases mostrando fases estdveis e metaestdveis em ligas de titdnio com
adicdo de elementos 3 estabilizadores isomorfos. As fases estdveis sdo indicadas por linhas

continuas enquanto que as metaestdveis, por linhas tracejadas (NAG, 2008).
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Transformacdo de Fases

no Estado Sélido

Deslocamento de
Planos Atomicos

Difusdao Atdmica

Nucleacdo Decomposicio Cisalhamento Colapso
Classica Espinodal de Planos de Planos
I
I 1
1 '
B B —a B - ﬁ o' — a"rico + a"pobre B — o B Qe
{t -------- ~| " ————————— -\‘
I 1| "
—_— B_)O)iso 1 [3_)apobre T a". _)B : B—)(I,
% ‘ ' I rico
P ——— - 1
! 1
i :
" o o~ .
o' —p **: 0 pobre —> O : * Decomposi¢ao pseudo-espinodal
‘\_ _________ o’ ~ L.
** Nucleacdo Classica
— a' e B

Figura 2.4 Transformacgdes de fases no estado sélido observadas em ligas de titanio isomorfas (Adaptado de BANERIJEE, 2007; NAG, 2012)
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As transformagdes termicamente ativadas experimentam transformacdes pela nucleacdo
classica, onde os dtomos se deslocam livremente pela rede cristalina e sd@o observadas nas
transformagoes B — o, B — Oy, @ — B, 0”— B e o — a. Por outro lado, transformacdes
envolvendo decomposi¢do espinodal ocorrem por mecanismo onde os solutos podem se separar
em fases diferentes com diferentes composicdes quimicas e propriedades fisicas. Esse mecanismo
difere da nucleagdo cldssica por ocorrer uniformemente ao longo de todo o material e ndo apenas
em sitios especificos e de alta energia, como contornos de grios e precipitados. Nesse tipo de
transformagdo € possivel incluir as transformacdes B — B' e a" — "o + A"pobre. Outras
transformagdes de fase também podem ocorrer por meio de decomposi¢do espinodal, mas o
crescimento das novas fases ocorre por mecanismos convencionais. Como exemplos, podem ser
citadas as transformagdes 0'"rico — B, 0"pobre — @ € B —> Opobre. AS transformagdes que ocorrem
pelo deslocamento de planos atdmicos podem ser subdivididas naquelas onde os planos se
deslocam um conjunto mais amplo de 4tomos (cisalhamento de planos), como no caso das
transformagdes martensiticas B — o' ¢ f — o" e em outras onde o deslocamento paralelo de
planos atdmicos envolve curtas distancias (colapso de planos), como no caso da transformagao f3

— Wate-

Transformacao f§ — a

A transformagdo B — a, como pode ser observada no diagrama de fases esquemadtico da
figura 2.3, ocorre em situagdes especificas como, por exemplo, quando o material é aquecido
acima de B-transus e resfriado lentamente até que entre no campo de estabilidade da fase a.
Normalmente, a precipitacdo ocorre preferencialmente junto a contornos de grdo primarios da
fase 3, permitindo a formacdo de uma camada da fase o ao longo desses. A continuidade do
resfriamento permite que a fase o cresca na forma de placas paralelas (também chamadas de
coldnias de a) em direcdo ao interior do grao primario da fase 3, respeitando comumente relagdes
de orientacdo propostas por Burgers entre as fases f (CCC) e a (HC). Essas relagdes sdo do tipo

(0001), || {011}p; <1120>, I <111>p; {1100}, | (121}5. Entretanto outras relagdes menos
comuns como de Pitsch-Schrader (0001), || {011}; <11§O>Ol || <100>g; {ﬁOO}a || {OII }p. Potter
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(0001), 2° de {011}p; <1120>, || <111>p; {1101}, || {012} ¢ Rong-Dunlop (0001), || {021};
<1120>, || <100>g; {ITOO}a || {OTZ}B eventualmente podem também ser observadas (BURGERS,
1934; POTTER, 1973; RONG, 1984; WILLIAMS, 1954).

De forma geral, as ligas do tipo o + B e B tém desempenho, no tocante a propriedades
mecanicas, estritamente ligado a morfologia, a fracdo volumétrica e a distribuicdo da fase a.
Sendo assim, além da nucleagdo da fase a que ocorre preferencialmente em contornos de graos, a
nucleacio pode ocorrer em regides adjacentes a fase martensitica a”, junto a precipitados da fase
o, junto a precipitados da fase o primaria ou em discordancias. Quanto a definicdo da morfologia,
a fase a ¢ classificada em fun¢do da maneira como a mesma € nucleada, ou seja, fase a nucleada
a partir do contorno de grdo, estruturas de Widmanstitten e lamelas nucleadas exclusivamente no

interior do grdo primdrio. Algumas variacdes na morfologia podem ser observadas na figura 2.5.

Figura 2.5 Micrografias obtidas microscopia 6ptica (a) da liga de Ti near-o IMI 834 mostrando a
microestrutura bimodal e que consiste de graos equiaxiais da fase a e coldnias com placas das
fases a e P (WANG, 2008), (b) da liga a + P Ti-6Al-4V comercial com estrutura de
Widmanstitten e (c) da liga metaestavel Ti—10V-2Fe-3Al com nucleagao da fase o no interior do

grdo primdrio da fase 3 (FROES, 2001).

Transformacdes p — a’ e p — a”

Algumas ligas de titanio quando resfriadas rapidamente a partir do campo [ exibem
transformagdo martensitica. A temperatura de inicio da transformag¢do martensitica (M),

conforme € vista no diagrama esquematico da figura 2.3, depende de teores de elementos o e 3
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estabilizadores presentes. Abaixo da temperatura M, a estrutura CCC experimenta processo de
transformacdo estrutural que é governado por complexo processo de cisalhamento de planos
atomicos e que resulta em transformagao martensitica. Como comentando anteriormente, ha dois
tipos de martensita em ligas de titanio, designadas por fases o’ e a”. Todavia, diferentemente do
que ocorre nos agos, a transformagdo martensitica no Ti resulta em pequena variagdo de volume e
cisalhamento de planos de menor intensidade, o que normalmente ndo resulta em aumento da
resisténcia mecanica. Entretanto, da mesma forma que nos acos € possivel utilizar as
transformagdes martensiticas para manipular a microestrutura e as propriedades mecanicas. A

figura 2.6 mostra as relagdes de orientacao entre as fases a, f e o”.

4 <c>[0001], 11 [011]11
| N | \ {0001}, 11 {011}4 11 {001},
| \ 1\
I o
| | | | » ——Hexagonal
| | | [} ==Cubico
||
| | | | o= =-Ortorrémbico
T I
T \ A
A 1 * |

— ” [2110], 11 [100]; 1 [100],-
[111]; 11 [1210], 1 [110],~

\ —
) A ] ‘<b> [010],~
[001]; [010];

Figura 2.6 Relagdes de orientagdo entre as fases a, f e o” (BIELER, 2005).

A martensita o’ exibe estrutura hexagonal e ocorre em ligas com baixos teores de
elementos P estabilizadores e consequentemente, exibe temperaturas de inicio de transformagao
martensitica elevadas. Nesse caso, a morfologia consiste de coldnias de placas de o com
tamanho entre 50 — 100 pm com espessura menor que 1 pum nucleadas no interior dos grao da
fase 3, como pode ser observado na figura 2.7(a-b). J& a martensita ortorrdmbica o ¢ observada

em ligas resfriadas rapidamente a partir do campo B com teores mais elevados de elementos 3
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estabilizadores. Sua estrutura hexagonal distorcida (ortorrombica) € resultado da maior
quantidade de soluto. O aumento na concentracdo de soluto e a consequente diminuicao das
temperaturas de transformacdo martensitica propiciam uma morfologia acicular com a fase o’

supersaturada em elementos [ estabilizador, como pode ser observado na figura 2.7(c).

Figura 2.7 (a-b) Imagem de microscopia 6ptica e de eletronica de transmissdo da liga Ti-10Nb
mostrando a fase o’, respectivamente e (c) imagem de microscopia Optica da liga Ti-25Nb
mostrando a fase a”. Amostras solubilizadas e resfriadas rapidamente a partir do campo f.

(MANTANTI, 2006; MANTANTI, 2012).

Quando submetidas a aquecimento continuo ou tratamentos térmicos isotérmicos, como no
caso de tratamentos de envelhecimento, as fases martensiticas se decompdem, produzindo as
fases B, o e ou compostos intermetdlicos do tipo Ti,X, (LOPES, 2011; CARDOSO, 2011). De
maneira distinta da martensita nucleada em agos, que ocorre pela saturagdo da rede por solucdao
sOlida intersticial de carbono, nas ligas de titinio, a formagdo da martensita o’ ocorre pela
saturacdo da estrutura cristalina com elementos de liga dissolvidos substitucionalmente. Quando
submetida a aquecimento, a martensita acaba por rejeitar 4tomos substitucionais de soluto, que
em funcdo da sua natureza podem se agrupar e formar fases intermetélicas ricas em soluto, como
€ o caso dos sistemas Ti-Cu e Ti-Al ou simplesmente restabelecer a fase f (KOBAYASHI, 2004;
ZHOU, 2004). No entanto, a fase martensitica ortorrombica o quando submetida a tratamento
térmico de envelhecimento permite, inicialmente, a formagdo de duas novas fases: fase o’ic, (rica
em soluto) e fase o”pobre (pobre em soluto). Tal separa¢do antecede o equilibrio das fases a e f3.
Estudos detalhados do processo de decomposi¢cdo no sistema Ti-Mo mostram que a fase

martensitica pode se decompor de maneira discreta em microestruturas onde coexistem as fases
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a’ e o’ ou por decomposi¢do espinodal. Ligas com teores intermedidrios de elementos [-
estabilizadores, como no caso entre 6 ¢ 8% de Mo, experimentam decomposi¢do espinodal,
resultando em regides de o’c, (rica em soluto) que resultam posteriormente na fase 3, enquanto
que regides de o7pobre (pobre em soluto) originam a fase o. Esse processo continuo de
enriquecimento e empobrecimento conduz os planos cristalograficos a rotagdes da rede cristalina

até que as relagdes de orientacdo entre as fases sejam estabelecidas (BANERIJEE, 2007).

Transformacio f — ®ate

A transformacdo de fase B — o, pode ser classificada como atérmica. A fase w,e ocorre
em ligas com concentragdes de soluto especificas, como pode ser observado no diagrama de fases
da figura 2.3, quando estas sdo submetidas a resfriamento a partir de temperaturas acima de -
transus. A fase 0, pode nuclear mesmo em condi¢des termodinamicas onde a difusdo atdomica é
bastante limitada, como em resfriamentos sob altissimas taxas a partir do campo f3, e isso leva a
conclusdo que sua formagcdo ndo envolve processos termicamente ativados. A completa
reversibilidade das transformacdes € ainda outra evidéncia da natureza atérmica. As particulas da
fase o, formadas durante resfriamento rdpido sdo extremamente pequenas (~ 5 nm) e
uniformemente distribuidas.

A transformagdo B — 4. ocorre pelo colapso dos planos {222}, na direcdo <111> da fase
B CCC, como ilustra a figura 2.8. Em algumas situagdes, o colapso dos planos {222} pode ndo
ocorrer de maneira completa, o que resulta na fase ® denominada “difusa” que pode assim ser
observada pela técnica de difracdo de area selecionada (SAD) usando microscopia eletronica de
transmissao (MET) (SINKLER, 1994; RAMSTEINER, 2008).

A relacdo de orientacdo entre a fase ® e a matriz f ¢ definida como (0001)@”(111)3 e

[1120], || [110], (COLLINGS, 1986; LUTJERING, 2003). A partir dessa relagio é possivel

estimar os parametros de rede da fase o, onde a, e ¢, podem ser expressos em relacdo a fase 3
CCC como a, =2 apg e o= (V2/3) ag. Sendo assim, para as quatro variantes cristalograficas da
direcdo <111> hé quatro variantes da fase @ em relacdo a fase B. Esses indicios de difracao

podem ser observados na ilustragdo de SAD/MET do eixo de zona [131]g da figura 2.9. Outra
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situag¢do similar sdo as difragdes derivadas de ®; que contribuem para as difragdes de 1/3<121>p

e 2/3<121>p e w, que contribuem para as difragdes de 2/3<111>g e 1/3<141>p no eixo de zona

[101];.

B w w(d) w(@)
Y
Tk —
¥ Sy | Ttk
A
kA h 4

Figura 2.8 Representacdo esquematica da transformagdo f — ® mostrando o colapso de planos
{222} da estrutura CCC na dire¢do <111>3. A formagdo da fase o difusa ocorre pela

movimentagdo randomica dos planos conforme ilustram ®(5) e ®(7) (RAMSTEINER, 2008).

[131]y Eixo de Zona
® @ @& e ® o

@ Ppreflexies priunanias

*8 P9 S® ¥ " ‘=8 o ol [1213] reflexies
« & & S8 S8 as o8 L]
® @ ® » Q ® * w2 II.E Breflexies
e eo s0 = :\l ° w _
Fen:e Tl ansmitido O w3, [1015]reflexies
e o9 oe o o e
® @ @ 0 @ @ o ol reflexies

[101); Eixo de Zona

o ee—23[121]p e wlreflexies
11"3[141'5"'-"-".- [
1!3|121B—f—’—. ® 25p1p o o2reflexies

Feixe Transmitido

Figura 2.9 Representacdo esquemadtica da difracdo de elétrons de adrea selecionada (SAD-MET)

para os eixos de zona [131]ge [IOI]ﬁ (SUDEKALI 2004).
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Transformacoes fp — wis, + @

Aquecimentos continuos e tratamentos térmicos de envelhecimento entre 100 e 500 °C
podem induzir a nucleacdo da fase i, em ligas de Ti B metaestavel. Nessa formagdo, em
temperaturas médias, existe tempo suficiente para que ocorra na maioria dos casos a segregacao
de solutos B estabilizadores. Alguns elementos [ estabilizadores apresentam como tendéncia o
aumento de seus teores na fase ® apos tratamento térmico de envelhecimento. O que se detecta
utilizando-se, por exemplo, microandlise de composi¢do quimica por METV ou 3DAP € a
formacgdo de interface w/f com gradiente de composi¢do quimica, conforme pode ser observado

na figura 2.10.

-
.

%Mo (em at.)

Er

%o Mo (em at.)
1 Iﬁ-d
4-8

B-12
4 ll 12-16

Figura 2.10 Resultados de 3DAP mostrando gradiente de composicao quimica em liga Ti-18Mo

solubilizada, resfriada rapidamente e envelhecida 475 °C/30 min (DEVARAJ, 2009).
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A tabela 2.4 mostra a segregacdo de soluto da fase iy, nos sistemas Ti-Nb, Ti-Cr, Ti-Mo e
Ti-Mn. Por outro lado, em alguns sistemas como Ti-V e Ti-Fe ocorre fendmeno inverso, com o
aumento do teor de elementos [ estabilizadores na fase ®. Tais processos de segregacao,
agregacdo de soluto e coalescimento de particulas ocorrem de maneira continua durante o
processo de envelhecimento até que finalmente, nos caso da escassez de soluto B estabilizador,
essas particulas atuam como agentes nucleadores da fase a.

A capacidade da particula da fase ® atuar como agente nucleador da fase o ¢
inquestiondvel, embora para sistemas com “alta coeréncia”, onde a fase ® tem morfologia
elipsoidal e talvez, ndo possua sitios nucleadores como discordincias, os mecanismos hao
estejam claramente estabelecidos. Sistemas com “baixa coeréncia” por outro lado apresentam a
fase @ com morfologia cuboidal, como pode ser observado na figura 2.11 (LOPES, 2011; NG,
2011).

Tabela 2.4 Composic¢ao na interface w/(® + B) das fases wye € i (COLLINGS, 1986).

Composicao da fase  Relacio entre parametros
Composicao da

Miso ApOs de rede c/a
Elemento  Grupo fase @, apos
envelhecimento
tempera* Temperada  Envelhecida
400 °C/4h*

A% A% 13 13,8 +0,3 4,13 4.14
Nb A% 18 ~0+2 4,18 4,09
Cr VI 7 6,5+0,2 4,14 4,13
Mo VI 4,5 43+0,4 4,09 4,09
W VI 7.5 4,15
Mn VII 5,5 5,1 +0,2 4,16 4,15
Re VII 4.5 4,14

Fe VIII 3 43402 4,12 4.17

* Composicdo % em atomos
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Figura 2.11 Imagens de campo escuro de TEM de amostras das ligas (a) Ti-30Nb envelhecida e
mostrando a fase ® com morfologia elipsoidal e (b) Ti-10V-6Cu mostrando a fase ® com

morfologia cuboidal (LOPES, 2011; NG, 2011)

Alguns resultados da literatura sobre transformacdes de fase da liga Ti-6,8Mo-4,5Fe-1,5A1
durante tratamentos térmicos de envelhecimento sugerem que as particulas da fase o sdo
nucleadas a partir da interface o/f (AZIMZADEH, 1998). Outros resultados, entretanto, propdem
um modelo em que a nucleacdo da fase a envolve transi¢des sucessivas com difusdo atomica e

movimentacdo ordenada de planos e que resultam em relagdes de orientagdo de Burgers do tipo:
transformacgao B — wis, com (111)g || (0001), e [1TO],3 || [1 150]0)6 transformacgdo mjs, — o com

(210), [| (002), e [001],, || [100] (PRIMA, 2006).

A segunda teoria propde que os sitios de nucleag@o localizam-se no interior da particula da
fase m, pois a relagdo de orientagdo entre ambas as fases (fases o e ®) permite a existéncia de
uma interface planar perfeita. Assim, particulas da fase a nucleadas no interior da particula da
fase ® e consomem a mesma pelo mecanismo de difusdo atdmica e crescem na forma lamelar na
interface entre as fases. Como a mobilidade atdmica na interface na diregdo transversal € reduzida
devido a alta coeréncia cristalogréfica, as lamelas crescem na dire¢do longitudinal. A figura 2.12
ilustra ambas as teorias para a nucleagao da fase a.

Resultados obtidos utilizando sonda atdmica 3D (3DAP) evidenciaram enriquecimento da
interface ®/p com o elemento a estabilizador Al, o que torna possivel a nucleagdo a partir desse

ponto, embora o autor nio descarte a proposta de Prima et al. (NAG, 2009).
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(a) (d)

Figura 2.12 Modelos de nucleagdo da fase a: (a) micrografia de MET campo escuro; (b) modelo
esquematico de nucleagdo da fase a a partir da interface w/p (AZIMZADEH, 1998) e (c)
micrografia de TEM de alta resolugdo mostrando a interface entre as fases ® ¢ a e (d) modelo

esquematico de nucleagdo da fase a a partir do interior da particula da fase @ (PRIMA, 2006).
Transformacio § — B’ e p — o (pseudo-espinodal)

Em sistemas com solubilidade parcial como os apresentados na figura 2.2(c) € possivel que
ocorra a separacao de fases f — [’. A fase metaestavel B’ normalmente ocorre em ligas de Ti
com alta concentracao de elementos [} estabilizadores. Nesse caso, o teor de soluto nas duas fases
CCC (B’pobre € Prica) € a principal diferenca entre a estrutura dos precipitados € a da matriz. O
fendmeno de separagdo de fases pode ser observado em diversos sistemas, tais como Ti-Cr, Ti-V
e Ti-Mo. A separacdo ocorre quando a temperatura ou o teor do soluto sdo suficientemente
elevados de modo a dificultar a transformacao f — .

Embora a literatura afirme que as fases B e B’ possuam a mesma estrutura cristalina, no
caso CCC, um estudo recente com a liga Ti-35Nb-7Zr-5Ta envelhecida a 400 °C por 4 h mostra
que esta experimenta separacao de fases f — [’. A fase B’ exibe estrutura cristalina distorcida de
CCC com carater tetragonal, como pode ser observado na transformada de Fourier e na
simulacdo computacional da micrografia de alta resolucdo de microscopia eletronica de

transmissao e na separacao dos picos de difracdo de raios-X mostrados na figura 2.13.
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De forma geral, o processo de separacdo de fases pode ocorrer de maneira discreta onde as
particulas da segunda fase sdo nucleadas e crescem ou ainda por outro mecanismo, onde
variagdes do teor de soluto geram heterogeneidades, que podem ser ampliadas. Esse ultimo
processo ¢ denominado de decomposicdo espinodal A separagdo das fases B e B’ antecede a
precipitagdo da fase metaestavel m;s, € da fase estavel a (BANERIJEE, 2007).

u (110) (011)

-

(101)

Y T

® Ti-bee (f) @ Ti-bet (PHa=33A
11A c=30A

1 400°C/4h
1 37,5 380 18,5 39,0
L]

.
I N S
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20 (Graus)

Intensidade (u.a)

Figura 2.13 Liga Ti-35Nb-7Zr-5Ta envelhecida a 400 °C por 4 h (a) Micrografia de MET em alta
resolugdo nos eixo de zona [1 1 1]g, (b) transformada de Fourier, (c) simulacdo computacional
das estruturas cristalinas CCC - B e TCC — B’ e (d) difratograma de raios-X utilizando radiacio

sincrotron mostrando separagdo de fases (AFONSO, 2010).
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A precipitagdo homogénea e intragranular da fase a € observada na liga Ti-5Al-5SMo—-5V—
3Cr-0,5Fe solubilizada a 1000 °C e resfriada entre 600 - 650 °C com tempos de permanéncia de
15 min (NAG, 2012). Diferentemente de amostras que sdo solubilizadas, resfriadas rapidamente e
envelhecidas em temperaturas intermediarias, onde ha a nucleagao dispersa da fase wis, que atua
como sitio de nuclea¢do da fase a, ligas solubilizadas e resfriadas diretamente até as mesmas
temperaturas ndo apresentam nucleagdo da fase ;. E nesse sentido que surge uma proposta de
nucleacao ndo classica da fase o baseada na flutuagdo de composicdo quimica e no conceito
pseudo-espinodal (NI, 2009). Neste mecanismo ondas de flutuagdo de composi¢dao quimica de
pequena amplitude em certas regides da matriz da fase p podem favorecer termodinamicamente

uma transformag¢do congruente em a, porém longe da condicdo de equilibrio.

2.6. Requisitos para o desenvolvimento de biomateriais metalicos

O projeto e a selecdo de biomateriais dependem antes de tudo da necessidade médica
desejada. No caso de implantes ortopédicos e odontolégicos, das mais diversas especialidades
como osteossintese’, artroplastia® ou implantodontia’, é necessdria a utilizagdo de implantes com
suficiente resisténcia mecanica de modo que possam atuar como componentes estruturais. Sendo
assim, grande parte dos implantes utilizados nessas especialidades sdo fabricados a partir de ligas
metalicas.

O desenvolvimento de novos biomateriais ¢ um esforco multidisciplinar e conjunto de
cientistas de materiais, engenheiros mecanicos e biomédicos, bidlogos, médicos e dentistas.
Basicamente, para que um implante apresente resultados satisfatorios, alguns requisitos minimos

devem ser atendidos:

> Intervengio cirtrgica que tem por finalidade reunir mecanicamente os fragmentos Gsseos de uma fratura, por
intermédio de uma peca metdlica, que permite a consolida¢do pela formagao do calo.

® Operagdo de uma articulacio para restituir-lhe o quanto possivel a mobilidade e a fungéo.

" Ramo da Odontologia que se destina ao tratamento do edentulismo com reabilitagdes protéticas suportadas ou
retidas por implantes dentérios
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Propriedades mecanicas

Os implantes metdlicos, normalmente siao utilizados em préteses odontoldgicas e
ortopédicas ou em dispositivos para osteossintese. Tais implantes sdo submetidos a solicitagdes
mecanicas extremamente severas. Dependendo da aplicacdo do implante, solicitacdes mecanicas
envolvendo tracdo, compressdo, flexdo, torcdo, cisalhamento ou todos esses mecanismos
combinados de forma ciclica podem ocorrer. Isso faz com que os projetos de implantes metalicos
sejam bem conservadores no tocante a geometria. H4, porém, grande interesse e
consequentemente, inimeras pesquisas que objetivam reduzir o médulo de elasticidade dos
biomateriais metalicos e consequentemente, a rigidez dos dispositivos médicos implantaveis.

Ha relatos que a insuficiéncia de carga transferida de um implante para o osso adjacente
pode culminar na reabsorcdo dssea e eventualmente, na perda do mesmo. A lei de Wolff preve
que o tecido 6sseo € uma estrutura dinamica, que pode ser remodelada de acordo com as forgas
externas que atuam sobre a mesma. Logo, o acoplamento entre o implante extremamente rigido
com o tecido 6sseo pode resultar na reducao das cargas naturais e consequentemente, na perda de
espessura do tecido 6sseo, perda de massa dssea e aumento da osteoporose (LONG, 1998). Este
fendmeno denominado reabsor¢do 6ssea ocorre pela diferenca entre a flexibilidade e ou rigidez
entre o implante e o tecido dsseo, o que pode ser atribuido em parte ao médulo de elasticidade do
implante. A tabela 2.5 mostra o médulo de elasticidade dos materiais comumente utilizados em
proteses articuladas.

A diminuicdo da rigidez dos implantes por meio da reducdao do médulo de elasticidade,
com a manutencdo da resisténcia mecanica, surge com uma das possibilidades para minimizar
estes fendmenos e consequentemente, a probabilidade de falha do implante (ABDEL-HADY,
20006).

Biocompatibilidade

Os biomateriais candidatos a implantes devem de forma geral ndao apresentar
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citotoxicidade, comportamento alergénico ou inflamatério quando em contato com os tecidos do
corpo humano. A tabela 2.6 apresenta a classificacdo do biomaterial em funcdo do tipo de
interacdo que o mesmo produz com os tecidos ao redor. Materiais biotolerdveis sao normalmente
indicados para situagdo onde o implante serd removido apds o tratamento como no caso de

osteossinteses.

Tabela 2.5 Mddulo de elasticidade de materiais comumente utilizados em préteses articuladas

(LONG, 1998).

Biomaterial Moédulo de Elasticidade (GPa)
Cartilagem Articular 0,001 -0,170
Silicone 0,01
PTFE 0,5
UHMWPE 0,5
Cimento Osseo (PMMA) 3
Tecido Osseo 10-30
Liga de Titanio TNTZ 55-66
Liga de Titanio Ti-6Al-4V 110
Zirconia 200
Aco Inoxidavel 205
Ligas Co-Cr-Mo 230
Alumina 350

Os materiais bioativos por outro lado sdo utilizados em situacdes onde se deseja promover
0 maximo em osseointegracdo, como nos casos de implantes permanentes dentdrios e hastes
femurais de artroplastia total de quadril. Nesses casos, pode-se inclusive combinar um material
biotolerdvel, com fun¢do estrutural, com um recobrimento de material bioativo (SOBALLE,
2005). Todavia, os materiais bioreabsorviveis sdo empregados onde ndo hd como requisito
maiores solicitacdes mecanicas como, por exemplo, em parafusos utilizados no reparo de
meniscos do joelho ou em stents utilizados em angioplastia coronariana transluminal percutanea

(EBERHART, 2002; FORSTER, 2003).
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Tabela 2.6 Classificacdo dos biomateriais baseado nas interacdes com os tecidos adjacentes
(GEETHA, 2009).

Classificacao Resposta Exemplos Efeitos
Formagao de tecido fibroso fino Rejeicdo do implante
Materiais ) PTFE, PMMA, Ti,
(0,1 — 10 um) que ndo adere a superficie permitindo falha do
biotoleraveis Co-Cr
do implante implante

Biovidros, fosfato de

Materiais Formacgao de tecido 6sseo ao redor do célcio sintético
Bioativos implante com forte integracdo incluindo.
Aceitagdo do implante
hidroxiapatita
permitindo sucesso da
PLA e PGA,
implantagdo
Materiais enxertos 4sseos,
Substitui¢do por tecido adiposo
Bioreabsorviveis compdsitos extraidos

tecidos e proteinas

PTFE - Politetrafluoretileno; PMMA — Polimetil-metacrilato; Ti — Titanio e suas ligas; Co-Cr — Ligas de cromo-

cobalto; PLA — Poli (4cido lactico); PGA — poliglicolide

Resisténcia a corrosao e ao desgaste

Todos os materiais metdlicos e ligas quando implantados no corpo humano sdao submetidos
a condi¢des extremamente severas de corrosdao devido a presenca de sangue plasmaético e fluidos
intersticiais e intracelulares. Inimeras sio as reagdes quimicas que podem ocorrer na superficie
de um implante metalico. As ligas de titanio utilizadas como biomaterial, quando comparadas a
outros biomateriais metélicos, apresentam extraordindria resisténcia a corrosdo quando em
contato com tecidos dsseos, fluidos sinoviais, tecidos moles, e plasma (ZITTER, 1987).

De fato, o pH dos liquidos corpoéreos (meio salino) ¢ levemente bésico e gira em torno de
7,2 a 7,4, sendo que, em regides lesionadas com hematomas, o pH pode se tornar acido (atingindo

valores proximos a 5,0 e 4,0) e, nos casos de infe¢des, o pH do meio pode tornar-se alcalino. A

presenca de fons de CI, Na" ¢ HCO;s nos fluidos (celulares e sanguineos) em contato com o
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implante metalico pode promover a atuacdo de mecanismos de corrosdo do metal (POHLER,
1986).

Além dos aspectos corrosivos, particularmente os implantes projetados para a substitui¢do
ou reparo de articulagdes, necessitam de bons pardmetros no tocante a tribologia. A tribologia,
que trata de elementos como atrito, lubrificacdo e desgaste, tem papel fundamental quando se
trata de implantes articulados. As cartilagens podem ser definidas como tecidos conectivos,
densos de cor branca, com espessura entre 1 — 5 mm, que cobrem as articulagdes Osseas das
juntas. Em termos biomecanicos, trata-se de um material compdsito, viscoeldstico, constituido de
uma matriz organica sélida, a qual é predominantemente composta por fibrilas de coldgeno e
macromoléculas de proteoglicanos e de outra por¢do formada por fluido intersticial constituido
basicamente de 4gua (MOW, 1984).

As articulacdes naturais sauddveis apresentam excelentes propriedades triboldgicas, devido
principalmente a presenca em grande quantidade de fluido sinovial. Entretanto, as articulacdes
artificiais apresentam serissimos problemas dessa natureza devido ao fato de ndo existir dentre os
biomateriais disponiveis, um par que redna condi¢Oes tribologicas satisfatérias somadas a
propriedades mecanicas como resisténcia mecanica, a fadiga e ao impacto. A excessiva liberagcdo
de fons metalicos, devido ao desgaste, pode causar vérios problemas que sdo prejudiciais a saide
humana, tais como o transporte na corrente sanguinea, alteracdo no metabolismo, acimulo nos

orgdos, alergias e carcinomas (HANAWA, 2004).

Osseo-integracao

Osseo-integracio foi um termo concebido a partir de estudos com implantes de titanio,
como sendo a habilidade do tecido 6sseo hospedeiro criar uma interface funcional e
mecanicamente rigida com o implante (BRANEMARK, 1983). E uma propriedade extremamente
importante quanto se trata de implantes permanentes como, por exemplo, as préteses totais de
quadril e joelho e os implantes dentdrios. Em comum, essas classes de implantes t€ém o fato de
quando em uso serem submetidas a severo estado de tensdo mecanica somado ao meio

extremamente corrosivo, conforme citado anteriormente. Dessa forma, a selecdo de materiais
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leva normalmente a escolha do Ti e suas ligas para este tipo de aplicacdo. Todavia, como ja
mencionado, os materiais metdlicos de forma geral sdo classificados como biotolerdveis por
formarem um tecido fibroso ao redor do implante.

Com a proposta de potencializar a Osseo-integragdo em implantes metélicos, inimeras
pesquisas vém sendo realizadas nos ultimos anos focando principalmente a modificacdo de
superficies usando técnicas de jateamento ou de anodizacio (GUEHENNEC, 2007). Entretanto,
novas possibilidades tecnolégicas vém ganhando for¢a na promog¢do da Osseo-integracdo. As
tendéncias futuras apontam para processos onde seja possivel controlar a morfologia das
superficies em uma escala nanométrica. Isso permitiria maior absor¢do de proteinas, adesdo
celular, além de incorporacdo de drogas bioldgicas que poderiam acelerar o processo de dsseo-
integracdo. A figura 2.14 apresenta resultados de Osseo-integracdo de parafusos de Ti com
superficie modificada por processos de sintese hidrotérmica e anodizacdo eletroquimica e

implantados em ratos que foram sacrificados e avaliados ap6s 12 semanas.

Nanoscaffold

L

aNUAVD ~Ew

% de Contato Osseo

NP NT NS NL NN

Nanoagulhas

Figura 2.14 (a) Imagens representativas de MEV de parafuso de titdnio com superficies
modificadas. NP — Polida, NT — Nanotubos, NS — Nanoscaffold, NL — Nanofolhas ¢ NN —
Nanoagulhas. (b) Imagens de representacdo histolégica mostrando a porcentagem de contato

0sseo apos 12 semanas de implantacdo em ratos (RANI, 2012).
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2.7. Desenvolvimento de ligas de Ti utilizadas em aplicacoes biomateriais

A presenca de materiais ndo bioldgicos implantados ao corpo humano datam de
aproximadamente 7.000 anos a.C. Restos mortais de esqueleto humano encontrado na regido de
Kennewick, nos Estados Unidos, evidenciam a presenca de vestigios de uma ponta de lanca feita
a partir de rocha vulcénica de dardo no osso pélvico. Segundo arqueologistas, tratava-se de um
homem saudavel que provavelmente tenha convivido alguns anos com a langa no corpo
(CHATTERS, 2000). Diferentemente do caso do homem de Kennewick, os primeiros implantes
desenvolvidos exclusivamente para aplicacdes biomédicas, obviamente sem nenhuma ciéncia no
tocante a compreensdo bioldgica, datam do ano 600 a.C. quando os Maias utilizaram conchas do
mar como implantes dentdrios. Em esqueleto encontrado na Franca datado de 200 a.C, havia um
implante dentério de ferro forjado com os primeiros sinais daquilo que hoje se definiria como
Osseo-integracdo (RATNER, 2013).

O desenvolvimento na era moderna de biomateriais metalicos se inicia a partir do inicio do
século XX quando acos inoxidaveis austeniticos e Vitallium (Co-Cr-Mo) passaram a ser
utilizadas em dispositivos de artroplastia e osteossintese (LEVENTHAL, 1957).

Embora com relativo sucesso na fabricacdo de implantes, esses materiais apresentavam
inimeros casos de falhas e logo percebeu-se que niao eram ideais para aplicacdes biomédicas. A
busca por outras solucdes fez com que o Ti fosse inserido nesse cendrio logo apds o inicio de sua
producdo industrial na metade do século XX. Os primeiros estudos clinicos realizados com o
novo material ocorreram com resultados satisfatérios em 1951, na implantacdo de placas
subcutaneas em ratos (LEVENTHAL, 1951).

A primeira geracao de biomateriais, ndo necessariamente desenvolvida para esse fim, vai da
metade do século passado até meados da década de 90. Nesse periodo, implantes eram
fabricados a partir do Ti c.p. em seus diversos graus até o inicio de década de 70. A partir de
1972, muitos implantes passaram a ser fabricados a partir da liga de Ti-6Al-4V. Tal liga foi
desenvolvida para aplicacdes no setor aeroespacial e aceita como material para implante, de
acordo com norma britanica BS 3531 “Metal Surgical Implants, Drills and Screwdrivers Used
for Bone Surgery” em 1980. Buscando a redugdo e o controle do teor de elementos intersticiais,

especialmente o oxigénio, a ASTM concebeu a norma ASTM F136 “Specification for Titanium
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6A1-4V ELI Alloy for Surgical Implant Applications”, em 1979 (DOBBS, 1983). No mesmo
periodo foram disponibilizadas outras ligas, isentas do elemento vanadio, desenvolvidas
exclusivamente para estas aplicacdes médicas como, por exemplo, as ligas Ti-5Al-2,5Fe e Ti-
6AIl-7Nb (SEMLITSCH, 1987).

A segunda geracdo de biomateriais associados as ligas de Ti envolveu o desenvolvimento
de materiais com alta resisténcia mecanica e isentos de elementos téxicos como o Al e o V, que
foram substituidos por elementos menos nocivos, como Nb, Ta, Mo e Zr. Os fons de Al e V
liberados pela liga Ti-6Al-4V estao relacionados a problemas de saide em longo prazo, tais como
a doencga de Alzheimer. Além disso, o V € toxico tanto no estado elementar quanto na forma do
6xido V,0s5 (MATSUNO, 2001; EISENBARTH, 2004; BIESIEKIERSKI, 2012). A tabela 2.7
ilustra biocompatibilidade, citotoxicidade e alergenicidade de elementos utilizados no
desenvolvimento de biomateriais metdlicos em contato com o corpo humano.

A selecdo de elementos menos nocivos a saide na composicao de ligas de Ti objetivou em
um segundo momento propor biomateriais com menor rigidez para que o fendmeno de
reabsor¢do Ossea e a consequente falha de implantes fossem minimizados. Tal objetivo foi
alcangado com a combinacdo do Ti com metais de transi¢do dos grupos 4d e 5d, como Nb, Mo,
Ta, Zr e outros elementos, como o Sn.

Uma ferramenta bastante ttil nesse sentido foi a proposta por Abdel-Hady e coautores,
consiste em um diagrama teérico de previsdo do mddulo de elasticidade em funcdo da
composi¢ao quimica (ABDEL-HADY, 2006). As propriedades mecanicas e fisicas de algumas
ligas desenvolvidas nessa segunda geracdo de biomateriais e utilizadas comercialmente sdo
apresentadas na tabela 2.8. As ligas de titdnio do tipo B foram bastante estudadas nas tltimas
décadas por apresentarem baixo moddulo de elasticidade e ainda, serem endureciveis por
precipitacdo. Tratamentos térmicos de envelhecimento aplicados a estas ligas podem facilmente
dobrar a resisténcia a tragdo e o limite de fadiga (NIINOMI, 2011).

Embora os objetivos da segunda geracdo de biomateriais estejam atendidos, ou seja, foram
desenvolvidas ligas de Ti a partir de elementos nao nocivos, com alta resisténcia mecanica e ao
desgaste combinada com baixo médulo de elasticidade, existe um entrave que torna a maioria

dessas ligas impraticaveis do ponto de vista comercial: o alto custo.
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Tabela 2.7 Impacto biologico dos elementos: Vermelho indica serissimos efeitos colaterais,
amarelo indica efeitos colaterais moderados e verde indica minimo efeito colateral

(EISENBARTH, 2004).

Posigao
Periddica
Elemento
Corrosao

Biocompativel
Cancerigeno
Genotoxico
Mutagénico
Citotoxico
Alergénico
Propenso

3d
4ad

o | wese
5d

Desconhecido

Outros

*Refere-se a efeitos colaterais além do ja mencionados como: hemdlise, efeitos neuroldgicos, etc.

A baixa disponibilidade, somada a alta densidade, ponto de fusdo elevado e
consequentemente, o alto custo faz com que fique praticamente invidvel a fabricagdo das ligas,

que possuam grande fracdo de Nb, Ta, Zr e Mo na composicao, em escala comercial. Dessa
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forma, a demanda atual estd em desenvolver novas ligas de Ti do tipo B para aplicacdes
biomédicas, constituidas por de metais comuns, ndo téxicos e de baixo custo, tais como o Mn, Fe,
Si e Sn e ainda que apresentem alta resisténcia mecanica, alta resisténcia a corrosdo e baixo
modulo de elasticidade. O mddulo de elasticidade minimo para ligas bindrias do sistema Ti-X (X
= Mn e Fe) é de aproximadamente 95 GPa, que, em certo sentido, ainda é demasiadamente
elevado quando comparado ao do osso. Por outro lado, para sistemas bindrios Ti-Y (Y = Si e Sn),
o moédulo de elasticidade permanece alto por ndo promoverem a estabilizagdo da fase P e
formarem compostos intermetdlicos (GEPREEL, 2013).

Estudos recentes relando a adi¢do de elementos terndrios em ligas dos sistemas Ti-Nb e Ti-
Mo mostram que o Fe quando adicionado em pequenas quantidades pode ser usado como
elemento [-estabilizador, além de aumentar a resisténcia a tracdo sem significativo aumento no
modulo de elasticidade (LEE, 2002; MIN, 2011; HSU, 2010; ZHANG, 2013).

O Fe e o Mn podem ser classificados como elementos que promovem o aumento da
resisténcia mecénica. A adi¢do de 4% de Fe ao Ti.c.p. praticamente dobra a resisténcia a tracao
desse metal (MOISEYEV, 2006). Conforme pode ser observado na figura 2.2, no sistema Ti-Fe é
claro que o composto intermetdlico estdvel ocorre praticamente para todas as faixas de
composi¢do a temperatura ambiente. Entretanto, € reportado que a formacio desse composto é
extremamente lenta, o que permite que a nucleacdo da mesma seja evitada. Isso tanto € verdade
que o Fe ja € empregado em algumas ligas comerciais como nas ligas Ti-1,5A1-5,5Fe-6,8Mo, Ti-

5AI-2,5Fe, Ti-5A1-5Mo-5V-3Cr-0,5Fe, Ti-4,5A1-3V-2Mo-2Fe e Ti-10V-2Fe-3Al.

2.8. Implantes ortopédicos com rigidez gradual

Como mencionado anteriormente, a rigidez de um implante metdlico instalado no corpo
humano, seja ele de artroplastia, osteossintese ou dentdrio pode culminar na blindagem do tecido
Osseo adjacente e consequentemente, na reabsor¢ao éssea que por sua vez pode levar a falha do

implante ou danos ao tecido dsseo hospedeiro.
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Tabela 2.8 Propriedades mecénicas e fisicas de materiais utilizados e/ou em desenvolvimento

para aplicacOes biomédicas (GEPREEL, 2013).

Designagao da liga
(% em massa)

Oc0,2% Ot Limite de

Microestrutura  E (GPa) (MPa) (MPa) Fadiga**

Tecido Osseo Composito 4 5 90-140 -
Viscoelastico
*Aco Inoxidavel 316L
Solubilizado Austenita 200 170 480 145
Forjado a Quente 140 585 295
*CoCrMo
Fundido Austenita 200230 450 565 400
Forjado 860 1200 500
*Ti c.p. (grade 4)
Solubilizada o 105 480 550 350
*Ti—6Al1-4V
Solubilizado a+p 110 680 780 400
Forjado 900 1000 600
*Ti—6Al-7Nb
Solubilizado o+ p 105 200 900 500
*Ti-5A1-2.5Fe
Fundido o+ 110 820 900 425
Solubilizado 780 860 725
T b Lz o+ P 79 900 1030 500
+Ti-11.5Mo—6Zr—4.5Sn (BIII)
Solubilizado p L 620 690 525
*Ti—15Mo—-5Zr-3Al B 20
Solubilizado 900 930 540
Ti—15Mo-3Nb-0.30 B 32
Solubilizado 1020 1020 490
*Ti-35Nb—5Ta—77Zr (TNZT)
Solubilizado p >3 330590 26
*Ti—35Nb—-5Ta—77Zr-0.40
(TNZTO) B 66 976 1010 450
Solubilizado
Ti—29Nb-13Ta—4.5Zr(TNTZ)
Solubilizado p 65 400 420 325

*Ligas comerciais utilizadas em aplicacdes biomédicas ** 10" ciclos

A rigidez de implantes empregados no tratamento de fraturas ésseas e a interface osso-
implante sdo atualmente, temas de estudo de intimeros trabalhos que questionam principalmente

quais os beneficios da dinamizacdo, ou seja, da micromovimentacdo do implante, no sucesso

40



desses tratamentos. No caso do tratamento de osteossintese, a formacao do calo 6sseo depende
diretamente da movimentacdo interfragmentdria. Nesse tratamento, calo dsseo de menor
qualidade é observado em fixacdes rigidas e com movimentacdo interfragmentdria reduzida,
enquanto calo de maior qualidade € observado em fixagcdes dinamizadas, onde existe liberdade
para movimentacdo interfragmentaria. Contudo, movimentacao interfragmentdria excessiva pode
retardar e até mesmo impossibilitar a osteossintese (CLAES, 1995). Préteses totais de joelho e
quadril e implantes odontolégicos que t€ém por objetivo substituir a funcdo do tecido dsseo
natural também apresentam algumas particularidades no tocante a rigidez da construcao dos
mesmos. O tecido dsseo € um complexo sistema anisotrépico com gradiente de rigidez do o0sso
esponjoso até o osso cortical (~1-30 GPa) e para ser perfeitamente substituido necessita de
implantes com comportamento similar. Na impossibilidade dos biomateriais comerciais e
convencionais disponiveis atenderem totalmente esses requisitos, esforcos sio atualmente
direcionados no sentido de desenvolver os functionally graded materials (FGMs) ou “materiais
com gradiente de funcionalidade”. Tais materiais podem ser caracterizados pela alteracdo gradual
da composi¢do quimica e da estrutura de constru¢do ao longo do volume, que resultam em
alteracdes correspondentes nas propriedades mecanicas. Entretanto, embora sejam promissores
no que tange a aplicacdes médicas, os FGMs ainda estdo em sua infancia tecnoldgica e estdo
limitados a produ¢@o em escala laboratorial (SADOLLAH, 2011).

Sendo assim, diante de todas as limitacdes tecnoldgicas, profissionais ligados aos
biomateriais tém basicamente trés tipos de respostas para o desenvolvimento de implantes
metalicos com fungao estrutural:

e Materiais com controle da rigidez do implante por meio do controle do médulo de
elasticidade usando transformacdes de fase em ligas de Ti-f3;

e Materiais com modificacdes no projeto mecanico dos implantes, permitindo a fabricacio
de estruturas porosas ou com geometrias variaveis;

e Materiais com composi¢do quimica varidvel produzidos por técnicas avancadas de
sinterizagao.

Um osso ndo “percebe” o quao alto ou baixo ¢ o modulo de elasticidade do material do
implante e sim, percebe a rigidez do implante, ou seja, a relacdo entre tensdes aplicadas e as
deformacdes geradas. Profissionais ligados ao desenvolvimento de biomateriais ortopédicos tém

trabalhado nas duas tultimas décadas no desenvolvimento de ligas de titdnio do tipo p com
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controle da rigidez por meio do controle do médulo de elasticidade. A figura 2.15 apresenta
algumas possibilidades de aplicacdes ligadas a implantes ortopédicos fabricados a partir de ligas

de titanio do tipo p.
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Figura 2.15 Emprego de ligas de Ti do tipo B em implantes. (a) Imagens de raios-X de hastes
intramedulares implantadas em coelhos, 24 semanas apds a cirurgia (NIINOMI, 2003), (b) haste
de protese total de quadril com gradiente de rigidez (LOPES, 2009) e (c¢) ilustracdo do conceito

de rigidez ajustdvel para implantes utilizados em artrodese de coluna (NAKAI, 2011).
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Na figura 2.15(a) € possivel observar os resultados de estudos in vivo conduzidos em
coelhos que foram submetidos a fratura na por¢do medial da tibia e posteriormente, tratados com
hastes intramedulares fabricadas em Ti-29Nb-13Ta-4,6Zr (TNTZ E ~ 60 GPa) e liga de aco
inoxiddvel austenitico cirdrgico (SUS 316L E ~ 200 GPa). Apds 24 semanas da cirurgia, nota-se
que o implante de TNTZ propiciou osteossintese de qualidade muito superior com a formagao de
calo 6sseo de menor propor¢do e maior densidade. Por outro lado, o implante SUS 316L
proporcionou a formacdo de calo 6sseo de grandes proporcdes e com baixa densidade dssea, além
de sinais de atrofia dssea na porcao proximal da tibia (NIINOMI, 2003).

As figuras 2.15(b-c) apresentam algumas propostas de utilizacdo de implantes com rigidez
varidvel devida ao processamento termomecanico aplicado ao dispositivo. A figura 2.15(b) ilustra
uma haste de proétese total de quadril com gradiente de rigidez obtida por meio de tratamentos
térmicos especificos, enquanto que a figura 2.15(c) propde o enrijecimento na montagem de
fixadores formados por parafusos e hastes de titdnio que sdo utilizados em cirurgias de artrodese
de coluna. Neste tipo de cirurgia, hd a necessidade de fusdao éssea das vertebras e o aumento da
rigidez nos pontos de maior momento de inércia das hastes do implante. Dessa forma a indugdo
de fases com maior modulo de elasticidade na matriz macia da fase B devido ao processo de
deformacdo para ajuste comumente realizado neste tipo procedimento cirdrgico, minimiza os
efeitos do spring-back (efeito mola) na haste de titdnio e consequentemente aumenta o sucesso do
tratamento (NAKAI 2011).

No tocante as modificagOes da geometria dos implantes, hd grande esfor¢co no sentido de
melhorar os processos de fabricacdo e também, da dinamizacdo dos implantes por meio da
diminuicdo da rigidez. Algumas das propostas de otimizacdo dos implantes metdlicos sdo
apresentadas na figura 2.16. A figura 2.16(a) mostra um parafuso de osteossintese do tipo
bloqueado desenvolvido pela empresa suica Synthes® a partir da liga Co-Cr-Mo. O termo
bloqueado deriva-se do fato do parafuso apresentar rosca na cabeca que permite a fixacao no 0sso
e na placa bloqueada de osteossintese. Entretanto, a grande inovagdo do projeto consiste no
desenho do parafuso, que € formado por um pino e uma bucha. Essa configuracdo permite
micromovimentacdes da ordem de 0,2 mm entre a cabeca do pino e a bucha, enquanto que a
conexdo entre a cabeca do pino e placa bloqueada e bucha—osso permanece rigida (PLECKO,
2012). A figura 2.16(b) apresenta um conceito inovador de placas de osteossintese, onde a placa

convencional com secdo transversal continua € substituida por placa cOnica com sec¢ao mais
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espessa na regido medial e menos espessa nas extremidades. Simulacdes por andlises de
elementos finitos possibilitaram concluir que tal geometria minimizaria a ocorréncia de
reabsor¢do Ossea nas porgdes distais a fratura (FICE, 2012).

Por outro lado, a proposta da placa de osteossintese ilustrada na figura 2.16(c) consiste em
um componente com 2 segmentos fabricados a partir de material com memoria de forma (SMA),
no caso NiTi e soldados por laser. A estabilidade microestrutural das ligas de NiTi dependem
basicamente da temperatura e podem apresentar modulo de elasticidade entre 23 — 41 GPa
quando a microestrutura consiste de martensita e 70 — 83 GPa quando a microestrutura consiste
de austenita. Nessa proposta, a dinamizag¢do da fratura ocorreria primeiramente por uma pré-
conformacdo da placa que promoveria o aumento ou a diminui¢do da rigidez seguida de ativacio
térmica que poderia levar o implante a um estado de rigidez diferente do inicial. A figura 2.16(c)
apresenta um conceito de rigidez gradual para placas de osteossintese onde essas foram
propositalmente confeccionadas com geometrias que proporcionassem baixa e alta rigidez, como
pode ser observado na figura da esquerda e da direita, respectivamente. A ativagcdo térmica das
ligas com memoria de forma fez com que as configuracdes geométricas iniciais fossem alteradas
e consequentemente conduzidas a uma condi¢do oposta a inicial (PFEIFER, 2013).

Algumas técnicas como a metalurgia do pé e a fusdo seletiva por laser (SLM) permitem a
fabricacdo de geometrias complexas como estruturas com porosidade controlada. Seja variando a
forma geométrica ou o espacamento entre os vazios, o que ocorre de fato € a possibilidade de se
produzir estruturas com rigidez varidvel. A figura 2.16(d) exemplifica tal afirmacdo com a
ilustracdo de alguns cubos obtidos a partir de p6 de Ti-6Al-4V via SLM. O emprego de tal
tecnologia permite, por exemplo, propor a fabricacdo de hastes de préteses total de quadril com
variacdo da rigidez em fun¢do da porosidade (KRISHNA, 2007).

A figura ilustrativa da haste intramedular mostrada na figura 2.16(e) mostra outro conceito
de dinamizagdo e aumento de rigidez em fratura da tibia. Nesta proposta, o inserto metalico
localizado no interior da haste, que tem por funcdo estabelecer a interface parafuso/haste, permite
micromovimentagdes axiais controladas que sdao benéficas para a osteossintese. Estudos
realizados em tibias de caddveres evidenciaram micromovimentacdo axial com excelente
estabilidade radial mesmo em presenca de pequenas cargas, o que indica que a dinamizacao

podera ocorrer independente da condicao clinica do paciente (DAILEY, 2012; DAILY, 2013).
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A vertente tecnoldgica que objetiva obter biomateriais metalicos a partir do gradiente de
composi¢do quimica pode ser considerada a mais recente e inexplorada drea do desenvolvimento
de implantes. Em fun¢@o de limitacOes técnicas de processamento e consequentemente, de
obtencdo desses materiais, os estudos limitam-se a algumas simula¢des computacionais,
deposi¢cdes de elementos na superficie por laser e corpos de prova com gradiente de composi¢ao
quimica fabricados por LENS® (RAMAKRISHNA, 2005; SADOLLAH, 2011; FOGAGNOLO,
2013; COLLINS, 2003; BANERIJEE, 2005).
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Figura 2.156 Implantes ortopédicos com rigidez gradual: (a) Parafuso bloqueado DLS produzido
pela empresa Synthes® (PLECKO, 2012), (b) modelo CAD de placa de osteossintese cOnica
(FICE, 2012), (c) placas osteossintese fabricadas na forma de wafer a partir de SMA (PFEIFER,
2013), (d) cubos de Ti-6Al-4V com porosidade varidvel obtidos por SLM (SALLICA-LEVA,
2013) e (e) ilustracdo esquemadtica de haste intramedular com inserto de dinamizagdo axial

(DAILEY, 2012; DAILY, 2013).
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3 MATERIAIS E METODOS

O presente trabalho teve como objetivo estudar os efeitos da adicdo de Fe nas
transformacoes de fases e propriedades mecénicas de ligas do sistema Ti-Nb desenvolvidas para

aplicacdes biomédicas.
O trabalho foi dividido em cinco partes, conforme mostra o fluxograma da figura 3.1:

1* Etapa — Estabilidade das Fases — nesta etapa foi avaliada a nucleagdo das fases estdveis e
metaestdveis de amostras solubilizadas e submetidas a duas condicdes de resfriamento, ao forno e
em dgua. A caracterizacdo foi composta por andlises de microscopia Otica e eletronica de

varredura, difracdo de raios-X, dureza Vickers e modulo de elasticidade por técnicas acusticas;

2% Etapa — Cinética de Transformagcdo das Fases — nesta etapa foram realizados estudos de
caracterizacdo “in situ” objetivando avaliar a cinética de transformacdo das fases no tocante a
decomposicdo da fase martensitica o e a nucleacdo das fases ® e a. A caracterizacdo foi
composta por andlises de calorimetria diferencial de varredura, difracdo de raios-X em alta

temperatura e dureza Vickers em alta temperatura;

3 Etapa — Evolucdo Microestrutural — nesta etapa foram empregadas técnicas de caracterizacdo
microestrutural objetivando avaliar os efeitos dos tratamentos térmicos de envelhecimento
aplicados as amostras. A caracteriza¢ao foi composta por difragdo de raios-X convencional e em
alta temperatura, microscopia Optica, microscopia eletrbnica de varredura e microscopia

eletronica de transmissio;

4“ Etapa — Evolugdo das Propriedades Mecdnicas — nesta etapa foram empregadas técnicas de
caracterizacdo das propriedades mecanicas objetivando avaliar os efeitos dos tratamentos
térmicos de envelhecimento aplicados as amostras. A caracterizagdo foi composta por dureza
Vickers convencional e em alta temperatura, modulo de elasticidade por técnicas acusticas,

ensaios de tracdo e fractografia;
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5% Etapa — Aplicagoes de Ligas Ti-f biomédicas — objetivando algumas aplicacdes praticas para

ligas de Ti tipo  metaestdvel, foram produzidas placas e parafusos para osteossintese em escala

real e propostas configuragdes de produtos com gradiente de rigidez induzidos por meio de

tratamentos térmicos especificos. A caracterizacdo do gradiente de rigidez foi obtida por ensaios

de dureza Vickers e de mdédulo de elasticidade por nanoindentagao.

[ Fusao a Arco ]

| 1000 °C/24 h/RF |

| Estabilidade das Fases |
s

—>[Cinética de Transformacao das Fases]

s
4>[ Evolucao Microestrutural]

—>{ Evolucdo das Propriedades Mecanicas ]

s

—>[ Aplicacées de Ligas Ti-3 biomédicas ]

—{ Laminacao | Placas

—»[ Forjamento ]—>| Parafusos

Solubilizacao
1000 °C/1 h/RF e RR
*DRX
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*Microscopia MO
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Solubilizacao
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*DSC

*DRX em Alta Temperatura
*Dureza Vickers em Alta Temperatura

Solubilizacdo 1000 °C/1 h/RR/
Envelhecimento/RR
*DRX

*DRX em Alta Temperatura
*Microscopia MO, MEV e MET

Solubilizacdo 1000 °C/1 h/RR/

Envelhecimento/RR
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*Fractografia

Envelhecimento/RR

!
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*Médulo de Elasticidade (nanoindentacao)

Solubilizacio 1000 °C/1 h/RR/ ’

Figura 3.1 Fluxograma mostrando as etapas do trabalho e a correlacdo entre as mesmas
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3.1. Preparacao da matéria-prima para fusao

O inicio do trabalho ocorreu pelo corte das matérias-primas Ti e Nb em chapas
suficientemente pequenas para que coubessem no interior do cadinho de cobre do forno de fusdo
a arco. Foram utilizados os elementos Ti, Nb e Fe com alto grau de pureza, conforme observa-se
na tabela 3.1. Para a decapagem do Ti foi empregada solu¢do composta por dgua destilada, dcido
nitrico (HNO3) e 4cido fluoridrico (HF) na propor¢do de 1:1:1 para remocao de 6xidos e residuos
superficiais. Para o Nb puro e para a liga primdaria FeNb foi empregada solu¢do composta de dgua
destilada, acido sulfirico (H,SOy), 4cido nitrico (HNO3) e 4cido fluoridrico (HF) na propor¢ao de

1:2:2:2.

Tabela 3.1 Grau de pureza e procedéncia dos elementos utilizados na preparacdo das ligas.

Elemento Grau de Pureza (%) Procedéncia
Titanio 99,81 Titanio Brasil Ltda
Niébio 99,99 CBMM*

FeNb VG211 98,9 CBMM*

* Companhia Brasileira de Metalurgia e Mineragdo

A liga mae (master alloy FeNb VG211) utilizada € uma liga primdria, grau vicuo e tem
como composi¢cdo quimica nominal no minimo 63% de Nb e no maximo 1,5% de Al. No entanto,
a liga priméria utilizada continha 68,1% de Nb, 30,4% de Fe e 0,41% de Al com intersticiais na
ordem de algumas partes por milhdo (ppm).

Apds a decapagem, os materiais apresentavam-se prontos para a fusdo. Com os metais
devidamente decapados e secos realizou-se a pesagem dos mesmos individualmente de forma a
atingir os valores das composicdes nominais das ligas. Para tanto, as pesagens foram realizadas
em balanca semi-analitica (Gehaka modelo BK400II). Objetivou-se assim garantir 0 maximo
controle das composicdes. A tabela 3.2 mostra a composi¢do nominal das ligas estudadas, das

quais foram obtidos lingotes com 100 g.
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Tabela 3.2 Composi¢do quimica nominal das amostras estudadas.

Liga Composicao Nominal (% em peso)
1 Ti-30Nb
2 Ti-30Nb-1Fe
3 Ti-30Nb-3Fe
4 Ti-30Nb-5Fe

3.2. Obtencao dos lingotes por fusdo a arco

O forno de fusdo a arco voltaico € constituido por camara cilindrica de ago inoxiddvel, com
parede dupla e refrigerada por dgua. A cdmara possui duas janelas do tipo escotilha que
possibilitam a visualiza¢do do cadinho durante o processo de fusdo, além de orificios para purga
e admissdo de argonio para a producdo de atmosfera inerte. Para produgdo de atmosfera inerte foi
utilizada bomba de vacuo mecanica e gas argonio 5.0 analitico.

Para a fusao, utilizou-se eletrodo de tungsténio nao consumivel. A abertura do arco elétrico
¢ realizada por intermédio de uma fonte de rddio-freqii€ncia que ioniza o gds argdnio, permitindo
o fluxo de elétrons entre o eletrodo e o lingote. Um fole e um sistema de rolamentos permitem
que o arco seja direcionado a toda extensdo do cadinho, possibilitando a fusdo homogénea e
completa da matéria prima.

O procedimento de fusdo iniciou-se pela limpeza do cadinho com papel toalha e dlcool de
modo a reduzir possiveis contaminagdes no lingote. Apds a limpeza, a matéria-prima foi
acondicionada no interior do cadinho de cobre do forno onde as ligas foram fundidas. Iniciou-se
o procedimento de purga intercalando-o com a admissdo de argénio. Esse procedimento foi
repetido por trés vezes com intervalos de 10 min para producdo da atmosfera inerte. Ao término
de cada fusdo, o lingote foi girado dentro do cadinho sendo o processo repetido, de forma a
permitir a fusdo completa da regido oposta ao arco voltaico. Esse procedimento foi repetido de

sete a dez vezes, levando assim a completa fusdo da matéria prima e homogeneizacao do lingote
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do ponto de vista macroscopico. A figura 3.2 ilustra o forno de fusdo a arco utilizado na producao

dos lingotes.

Figura 3.2 Forno de fusdo a arco utilizado para producio da ligas.

3.3. Tratamento térmico de homogeneizacao

Ap6s a fusdo, os lingotes foram submetidos a tratamentos térmicos de homogeneizagao a
temperatura de 1000 °C pelo periodo de tempo de 24 h com o objetivo de eliminar
heterogeneidades composicionais resultantes do processo de solidificagdo. O forno de tratamento
térmico utilizado, do tipo mufla, opera com aquecimento resistivo e € controlado eletronicamente
por meio de um termopar tipo K. Os lingotes foram encapsulados em tubos de quartzo com

atmosfera parcial de argdnio 5.0 andlitico.
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3.4. Conformacao plastica a quente

Os lingotes homogeneizados foram conformados em alta temperatura para a obtencdo dos
corpos de prova e objetivando-se obter geometrias na forma de chapas e barras redondas foram
empregados processos de laminacdo e forjamento rotativo, respectivamente. A tabela 3.3

apresenta as geometrias utilizadas em cada etapa do trabalho.

Tabela 3. 3 Obtencao dos lingotes por fusao a arco.

Aplicacao Geometria Obtida

1 °Etapa — Estabilidade das Fases

2 °Etapa — Cinética de Transformacdo das Fases
Tiras de ~ 20 X 300 X 3 mm

3 °Etapa — Evolugdo Microestrutural

4 °Etapa — Evolucdo das Propriedades Mecanicas

Placas ~20 X 150 X 6 mm

5 °Etapa — Aplicacoes de Ligas Ti- [ biomédicas
d p Parafusos ~ @ 8 X 300 mm

Os lingotes submetidos aos processos de conformacdo foram aquecidos em um forno
resistivo do tipo mufla. O processo de conformacao iniciou-se pela manutengao dos lingotes no
forno resistivo a temperatura de 1000 °C por periodo de tempo de 10 min para estabiliza¢do
térmica dos mesmos. O processo de conformacao foi realizado entre 800 °C e 900 °C, seguido de
resfriamento ao ar. Entre cada etapa de conformacdo, para a reducdo de area os lingotes

retornavam ao forno onde permaneciam por mais 10 min para estabilizacdo da temperatura.

3.5. Analise da composi¢cio quimica

Em seguida, a partir dos lingotes conformados foram obtidos corpos de prova aleatérios por
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meio de cortadora ISOMET 4000 com disco diamantado. Trés corpos de prova de cada corrida
foram utilizados na andlise quimica. Para tanto, esses foram embutidos em resina de cura fria e
preparados para andlise por meio de lixamento com a utilizacdo de lixas d"dgua de Al,O3 grana
180, 360, 600 e 800 e lixa de SiC grana 1200. Outras trés amostras de cada corrida foram
utilizadas na andlise de elementos intersticiais (O e N). Essas foram também seccionadas em
pequenos pedagos de modo a pesar entre 0,010 e 0,015 g, decapadas em solu¢do composta por
acido fluoridrico (HF) e acido nitrico (HNOj3) na propor¢ao de 1:3 para remogdo de 6xidos
superficiais, conforme determina a norma ASTM E 1409 (2008) para anélise de O e N em titanio
e ligas de titanio.

A andlise da composicdo quimica dos elementos em solugcdo sdlida substitucional foi
realizada via técnica de espectrometria de fluorescéncia de raios-X em um espectrometro da
marca Rigaku, modelo RIX 3100.

O espectrometro de fluorescéncia de raios-X € um equipamento que determina por meio de
técnica ndo destrutiva e quantitativa, os elementos presentes em uma determinada amostra. No
instrumento utilizado, a quantificacdo dos elementos € realizada via emissao de fétons de raios-X
fluorescentes da amostra em um angulo 6 que sdo difratados por um monocristal analisador em
um angulo 26. A andlise dos elementos quimicos em solucao sélida intersticial foi realizada em
um equipamento Leco modelo TC400 pela fusdo direta das amostras em cadinhos de grafite, que
combina C com O liberado pela amostra. A determinacdo do teor de O é executada por meio da
absor¢do de radiagdo infravermelha. O elemento de arraste utilizado na condugdo do N, liberado

na fusdo foi o hélio 5.0 analitico. A figura 3.3 apresenta os equipamentos utilizados.

3.6. Obtencao dos corpos de prova

A partir das geometrias obtidas pelo processo de conformagao foram confeccionados corpos
de prova através de usinagem e corte por jato d’dgua para caracterizagdo em cada etapa do

trabalho, os quais sdo apresentados na figura 3.4
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Figura 3.3 Espectrometro de fluorescéncia de raios-X e (b) analisador de O e N.

As amostras empregadas em cada fase do trabalho obedeceram a seguinte disposi¢do:
Amostra (a): 1%, 2% 3* e 4° etapa. Amostras empregadas na caracterizacdo por calorimetria
diferencial de varredura e andlises e O e N foram obtidas da amostra (a). A caracterizacido das
propriedades mecanicas foi realizada por meio de ensaios de tragdo na 4" etapa e os corpos de
prova utilizados referem-se a amostra (b).

Na proposta da producdo de implantes com rigidez gradual foram utilizados desenhos de
implantes de ortopedia comerciais em escala natural. Optou-se pelo conjunto composto de placa e
parafusos bloqueados comumente utilizados em cirurgias de traumatologia, que referem-se as
amostras (c) e (d). Os modelos utilizados para o conjunto baseiam-se em uma versao fabricada
pela empresa brasileira Hexagon®, que utiliza para tanto aco inoxidavel SUS 316L. As pecas
utilizadas neste trabalho foram usinadas pela empresa Hexagon® seguindo o mesmo processo de
fabricacdo dos lotes comerciais.

As amostras utilizadas na fase de solubilizagdo da etapa 5, com teve o objetivo de
estabelecer gradiente de rigidez, foram obtidas de tiras chatas por usinagem e com as mesmas

dimensodes das placas, ou seja, 116 X 12 X 4,4 mm.
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Figura 3.4 (a) Desenho das amostras utilizadas nas etapas de caracterizagdo 1, 2, 3 e 4 obtidos por
usinagem (b) desenho do corpo de prova de tragdo utilizados na etapa 4 e obtidos por corte de
jato d’agua e (c) desenho da placa e do (d) parafuso de osteossintese obtidos por usinagem CNC e

utilizados como proposta de implantes com rigidez gradual na etapa 5. Dimensdes em milimetros.
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3.7. Envelhecimento

Ligas de titanio P metaestdveis quando submetidas a tratamentos térmicos de
envelhecimento entre 100 e 500 °C podem ter suas propriedades mecanicas alteradas devido a
precipitacdo das fases o e a. Para compreender e tentar controlar tais fendmenos foram proposta
duas rotas de processamento termomecanico. Na primeira rota optou-se pelo envelhecimento
simples onde as amostras solubilizadas e resfriadas rapidamente foram aquecidas em tubos de
pirex com atmosfera parcial de argénio até 400 °C a taxa de 10 °C/min. Na segunda rota optou-se
pelo envelhecimento em dois estdgios, potencializando a nucleacdo e crescimento da fase
metaestavel w5, que conforme comentado no capitulo 2 atua como substrato de nucleagdo da
fase a. As amostras foram submetidas ao primeiro estdgio de envelhecimento com aquecimento
constante de 10 °C/min até 260 °C por 4 h, seguido de resfriamento em &4gua. Apds o
envelhecimento primdrio, as amostras foram submetidas as mesmas condi¢des de envelhecimento
da rota simples, ou seja, 400 °C pelos tempos de 10 min, 1 h,2 h, 4 h, 8 h, 16 h, 32 h, 64 h, 132 h,
seguido de resfriamento em agua. A figura 3.5 apresenta de forma esquematica a rota de

processamento utilizada.
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Homogeneizagdo Solubilizagao
1000°C /24 h 1000 °C/1h

Conformacao

Temperatura

64h
~128h

400°C

' RR

A 4

RF — Resfriamento ao Forno Tem 0]0)
RA — Resfriamento ao Ar

RR — Resfriamento Rapido em Agua

1° Grupo de amostras submetidas a envelhecimento simples a 400 °C

2° Grupo de amostras submetidas a envelhecimento duplo 260 °C/4h seguido de envelhecimento a 400 °C

Figura 3.5 Rota de processamento termomecanico e envelhecimento das ligas.
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3.8. Solubilizacao localizada — Implantes com rigidez gradual

Para a proposta de producdo de implantes com rigidez gradual foi utilizado um sistema de
aquecimento por indu¢@o que permitiu restringir a regido de aquecimento da amostra acima de -
transus para solubiliza¢do, conforme ilustra a figura 3.6. Anteriormente a solubilizagdo,
objetivando-se obter porcao de maior rigidez, foram submetidas amostras da liga Ti-30Nb-3Fe a
envelhecimento duplo a 400 °C por 8 horas, baseados em resultados preliminares da evolugdo das
propriedades mecanicas.

A regido de interesse da amostra foi posicionada no interior da espira de inducio de cobre e
aquecida até 800 °C, onde permaneceu por 5 min e posteriormente, foi resfriada rapidamente em
dgua a uma taxa aproximada de 160 °C/min. O controle de temperatura foi realizado através de
dois termopares tipo K ancorados na parte superior e inferior da amostra. A regido da parte

inferior da amostra ficou imersa em recipiente com dgua para que nao fosse aquecida.

Espira de
Indugao

%,

—Termopares

Sistema de Refrigeragao ¥
Figura 3.6 Diagrama esquemdtico do sistema de aquecimento e aquisicdo de dados para

solubilizacdo localizada.
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3.9. Técnicas de caracterizacao

Difracao de raios-X convencional e em alta temperatura

A andlise por difracdo de raios-X foi realizada visando identificar as fases obtidas nas
diversas etapas do trabalho. As amostras analisadas passaram por processo de preparacdo
semelhante ao utilizado na andlise metalogrifica, como serd visto adiante. Foi utilizado um
difratdmetro marca Panalytical, modelo X pert PRO com detector PIXcel ultra rapido, cdmara de
alta temperatura Anton Paar HTK 16, dotado de tubos de raios-X com alvo de Cu, filtro de Ni e

radiacdo com comprimento de onda A=1,5406 A.

Figura 3.7 Difratometro Panalytical, modelo X’pert PRO com detector PIXcel ultra rapido.

Suporte para a andlise convencional e cdmara de alta temperatura Anton Paar.

Na difratometria, fétons de raios-X incidem sobre um cristal e sdo difratados por seus
atomos em todas as dire¢des. A difracdo ocorre quando hd uma interferéncia construtiva que
obedece a equacgdo 3.1, conhecida como Lei de Bragg e que relaciona o comprimento de onda (A)

do feixe incidente, o angulo de difracdo () e a distancia interplanar (d).

nA = 2d senf Equacgao (3.1)
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Os parametros operacionais incluiram tensdo de 40 kV, corrente de 30 mA e intervalo
angular de varredura entre 30° < 20 < 90° com passo de 0,02°. De posse dos difratogramas, a
indexacdo das fases foi realizada com o auxilio de fichas do banco de dados ICSD (Inorganic
Crystal Structure Data base).

As andlises por de difracao incluiram experimentos em alta temperatura. Foram realizadas
andlises com aquecimento continuo e isotérmicos até 600 °C, com taxa de aquecimento de 10

°C/min. A estabilidade do sistema de controle de temperaturas é de aproximadamente + 1 °C.

Calorimetria diferencial de varredura (DSC)

A técnica de calorimetria diferencial de varredura (differential scanning calorimetry - DSC)
foi utilizada para estimar as temperaturas de decomposicao da fase martensitica o, de nucleacao
das fases o e a e de transformacao alotropica B transus. As amostras solubilizadas e temperadas

foram submetidas a dois ciclos de aquecimento e resfriamento conforme ilustra figura 3.8.

!

900°C

Temperatura

10°C/min
1° ciclo 2° ciclo

TAmbleme ool

Tempo

Figura 3.8 Diagrama esquematico com ciclos de aquecimento e resfriamento utilizados na

caracterizacdo por DSC.

O 1° ciclo objetivou verificar a cinética das transformacgdes de fases em relacdo as fases

metaestaveis, produto do resfriamento rdpido em 4gua. No 2° ciclo evidenciou-se a condi¢ao de
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equilibrio termodindmico obtido sob resfriamento lento. As amostras foram aquecidas a partir da
temperatura ambiente até 900 °C e resfriadas até 25 °C, seguido de reaquecimento e resfriamento
até 900 °C e 25 °C, respectivamente (taxa de aquecimento e resfriamento de 10 °C/min). O

equipamento utilizado na andlise foi um analisador modelo STA 409C, marca Netzsch.

Analise do modulo de elasticidade

As amostras submetidas a andlise do médulo de elasticidade pela técnica de emissao
acustica pulso-eco, conforme descrito na norma ASTM E494 (2005), foram preparadas conforme
procedimento metalografico descrito adiante. Nessa técnica, as velocidades do som para ondas
longitudinais (V) e transversais (V) sdo determinadas em um s6lido com o uso de transdutores
especificos. Os transdutores sdo dotados de cristais piezo-elétricos que emitem pulsos e recebem
os ecos de resposta. Com a utilizagdo de um osciloscopio determina-se o sinal pulso/eco em
funcdo do tempo (4¢). A medi¢do do tempo permite calcular a velocidade do som V = 2d/4t onde
d € a espessura da amostra. Sendo assim, pelas medidas de densidade (p) e das velocidades (V)) e
(Vs) é possivel determinar o coeficiente de Poisson (v) e 0 médulo de elasticidade do material (E)

pelas seguintes equagdes:

v=—m—— Equacgao (3.2)

E= 2st2 (1+v) Equacgdo (3.3)

A medi¢cdo do tempo de propagacdo do ultra-som foi realizada por meio de um
emissor/receptor marca Panametrics-NDT, modelo 5072 PR, equipado com transdutores que
operam na frequéncia de 5 MHz. Para melhorar o contato na interface transdutor/amostra foi
utilizada glicerina como acoplante para medi¢do de ondas longitudinais e SWC (substancia
organica de alta viscosidade) para medicao de ondas transversais. A densidade foi obtida com

base no principio de Arquimedes em uma balancga semi-analitica (Gehaka modelo BK400II).
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Ensaio de dureza Vickers convencional e em alta temperatura

O ensaio de dureza Vickers foi realizado em amostras lixadas e polidas conforme
determinam os procedimentos de preparacdo e andlise das normas ASTM E92 (2003) e ASTM
E384 (2009). Foi utilizado um equipamento da marca Buehler, modelo 2100, que conta com um
penetrador de diamante de geometria piramidal de base quadrada com angulo de 136° entre as
faces opostas. O penetrador € acoplado a um microscépio 6ptico, que permite a medicao das
diagonais da impressao resultantes do ensaio. Para cada amostra foram realizadas 10 indentacdes
com carga de 0,2 kgf aplicada por periodo de tempo de 15 s. O valor da dureza é determinado

pela equagdo 3.4, que correlaciona carga (F) com a média das diagonais (D).

_ 1,8544F

HV ===

Equacao (3.4)

Objetivando prever a evolu¢do do comportamento mecénico relativo em fungdo do tempo
de envelhecimento utilizou-se a técnica de dureza Vickers em alta temperatura. Nessas andlises
foi utilizada uma unidade de aquecimento projetada e construida no Laboratério de Metalurgia
Fisica da UNICAMP — LABMET, com capacidade de aquecimento até¢ 1000 °C e que foi
desenvolvida para ser utilizada em méquinas universais de ensaio.

Utilizou-se uma maquina EMIC modelo DL2000, com célula de carga de 500 kgf acoplada
a um penetrador de diamante para dureza Vickers. Baseando-se nos resultados preliminares de
DSC e difragcdo de raios-X em alta temperatura, foram definidas as condi¢des de andlise onde as
amostras foram aquecidas até 400 °C a uma taxa de 10 °C/min e mantidas nessa temperatura até
21 h.

Os parametros de ensaios incluiram 3 indentacdes seguidas a cada 3 h com carga de 10 kgf
por 15 s. A determinacdo da dureza foi realizada pela medi¢ao das diagonais apds o resfriamento
das amostras em um microscopio optico Olympus BX60M com sistema de aquisicdo de imagens

utilizando a equagdo 3.4.
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Analise metalografica

A preparacdo para andlise metalografica foi realizada com base na norma ASTM E3
(2001). As amostras foram embutidas em resina de cura fria e preparadas para andlise por meio
de lixamento metalografico com a utilizacao de lixas d"dgua de Al,O3 grana 180, 360, 600 e 800
e lixa de SiC grana 1200. O polimento foi realizado com panos especificos e a utilizacdo de
diamante em pasta nas granulometrias de 6 um e 3 um.

A microestrutura foi revelada via ataque quimico de Kroll, constituido de solu¢dao aquosa
contendo 6 mL de HNO3, 3 mL de HF e 91 mL de H,O ou em uma versdo mais concentrada, na
qual a composicdo é 30 mL de HNO3;, 5 mL de HF e 65 mL de agua. As andlises das
microestruturas foram efetuadas em microscépio optico (MO), modelo Olympus BX60M e em
microscopio eletronico de varredura Hitachi (MEV), modelo TM-1000 e Zeiss EVO MA 15, com

canhdes de elétrons com filamento de tungsténio e LaBg, respectivamente.

Figura 3.9 Microscépio eletronico de transmissdo (MET) Jeol JEM 2100 com canhdo de 200 kV
de LaBscom MEVT e EDS integrados.
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Amostras para microscopia eletronica de transmissdo (MET) foram obtidas das superficies
das amostras de interesse com 200 pm de espessura, com seccionamento realizado com a
utilizag¢do de disco de diamante em cortadora ISOMET 4000. Foram utilizados os procedimentos
convencionais de preparacao de amostras “plan view” para MET. O polimento i6nico final, para
obtencdo da area fina (< 100 nm), foi realizado em baixa temperatura (-170 °C) com o objetivo
de preservar as fases metaestaveis.

As andlises de MET foram realizadas em um microscépio eletronico de transmissdo Jeol
modelo JEM 2100 com tensao nominal de trabalho de 200 kV equipado com canhao de elétrons
de LaBg e com sistemas de microscopia eletronica de transmissdo no modo varredura (MEVT) e

espectrometro de raios-X por energia dispersiva (EDS) integrados.

Ensaio de Tracao e Fractografia

Para avaliacdo do comportamento mecanico e dos mecanismos de fratura corpos de prova
de tracdo sob diversas condi¢des de tratamento térmico foram submetidos a ensaios de tracdo. Os
ensaios de tracdo foram realizados a temperatura ambiente com taxa de deformacdo constante de
2 mm/min em mdquina universal de ensaios EMIC modelo DL2000 com célula de carga de 3000
kgf e 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
condicdo de tratamento térmico foram ensaiados 3 corpos de prova. Os valores de carga e
deslocamento foram dinamicamente registrados por um sistema de aquisi¢ao de dados ligado a
um computador.

As amostras das superficies de fratura dos corpos de prova de tragdo foram seccionadas
com disco diamantado em cortadora ISOMET 4000 e submetidas a processo de limpeza que
consistiu em imergir as amostras em acetona em um equipamento de limpeza por ultra-som. As
fractografias foram realizadas em um microscépio eletronico de varredura (MEV) Hitachi,

modelo TM-1000.
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Nanoindentacao

Para determinacdo do gradiente de rigidez das amostras com solubilizacdo localizada foi
determinado o moédulo de elasticidade por nano-indentacdo utilizando um equipamento CSM
Nanoindentation Tester (NHT), com penetrador de diamante do tipo Berkovick operando com
carga de 400 mN por 15 s. A ponta do tipo Berkovick consiste de uma piramide de 3 faces com
angulo total de 142,35°. As indenta¢des foram realizadas no sentido longitudinal com passo de 20
um, sendo os avangos realizados por um sistema automatizado préprio do equipamento. O nano-
indentador é dotado de uma célula de carga com sistema de medi¢ao de deslocamento. Quando a
ponta de diamante penetra na amostra, uma curva de forca vs deformacdo € adquirida pelo
sistema e o mddulo de elasticidade é determinado no descarregamento através de um conjunto de
dados como a derivada da inclinagdo da curva de descarregamento e a drea de indentacdo

projetada na amostra.
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4 RESULTADOS E DISCUSSOES

Os resultados apresentados e discutidos a seguir referem-se aos ensaios e andlises
realizados com foco no estudo da estabilidade das fases em func¢do da composi¢do quimica e
taxas de resfriamento, da cinética de transformacgao das fases, da evolucdo microestrutural e das
propriedades mecénicas e fisicas em funcdo dos tratamentos térmicos de envelhecimento e de

possiveis aplicagdes de ligas de titanio tipo f como FGMs em implantes de osteossintese.

4.1. Obtencao das ligas

Os lingotes obtidos a partir do processo de fusdo a arco voltaico e posteriormente
homogeneizados a 1000 °C por 24 h, tiveram sua composi¢do quimica analisada. A tabela 4.1
mostra a média dos resultados obtidos das andlises executadas por espectroscopia de

fluorescéncia de raios-X e andlises de oxigénio e nitrogénio.

Tabela 4.1 Composi¢ao quimica experimental das ligas estudadas.

Composicao (% em peso)

Liga
Ti Nb Fe 0 N
Ti-30Nb 30,1 £0,3 - 0,11 £0,06 0,013 +0,05
Ti-30Nb-1Fe S 30,2+£0,7 1,1+03 0,17+£0,04 0,007 £0,03
Ti-30Nb-3Fe § 29,7£04 29+04 0,12+0,02 0,010 +£0,09
Ti-30Nb-5Fe 292402 5102 0,15+0,08 0,012+0,05
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Com base nesses resultados € possivel observar que nao houve variacao significativa de
massa dos elementos pesados (Ti, Nb e Fe) e que o elementos que formam solugdo sélida
intersticial com o titanio, no caso oxigénio e nitrogénio, permaneceram dentro do tolerdvel para o
Ti c.p. grau 2 (ASTM F67, 2006). A partir desses resultados € possivel afirmar que o processo de

fusdo a arco para a obtencao de ligas com alto ponto de fusdo apresenta-se seguro e confidvel.

4.2. Estabilidade das fases — Influéncia da taxa de resfriamento na estabilidade e nas

transformacoes de fases

Objetivando avaliar a estabilidade de fases em fun¢dao da composi¢do quimica e da taxa de
resfriamento em ligas de titdnio B Ti-30Nb com adic¢des entre 1 e 5 % de Fe, as amostras foram
submetidas a tratamentos térmicos de solubiliza¢do a 1000 °C por 1 h seguido de resfriamento ao
forno e em &4gua. Tais tratamentos visaram conferir duas situagdes distintas no tocante ao
equilibrio termodindmico das amostras, sendo a resfriada lentamente ao forno classificada como
estdvel e a outra resfriada rapidamente em dgua como metaestavel.

A figura 4.1 mostra os resultados de microscopia 6ptica das ligas Ti-30Nb com adicdes de
Fe solubilizadas e resfriadas ao forno. E possivel observar claramente que sob condi¢des de
resfriamento lento ocorre a nuclea¢do da fase a em maior quantidade para as ligas Ti-30Nb e Ti-
30Nb-1Fe, como apresenta a figura 4.1(a-b). Entretanto, as ligas com maiores teores do elemento
Fe, figura 4.1(c-d), mostraram maior estabilizacdo da fase . Tal comportamento esta condizente
com estudos prévios que mostram que mesmo em pequenas fracoes, o Fe tende a estabilizar a
fase p (ANTIPOV, 1997).

Visando comprovar as fases presentes nas amostras, andlises de difracdo de raios-X foram
realizadas. Os padrdes de difrag@o da figura 4.2 confirmam os resultados de microscopia onde se
observa evidente tendéncia de estabilizacdo da fase f com adi¢do de Fe. Para a liga com adigao
de 1% de Fe € possivel observar picos de difracdo referente a fase metaestavel i, formada
durante o resfriamento lento. Os picos de difracdo indexados como Al referem-se ao material do
suporte utilizado na fixagdo das amostras. Devido a limita¢do da técnica empregada em difratar

fases em pequenas fragdes volumétricas nao € possivel afirmar que as demais ligas estejam livres
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da presen¢a da fase ®, uma vez que esta fase estd comumente presente nas ligas titdnio f-
metaestaveis do sistema Ti-Nb e pode ocorrer em propor¢des nanométricas (~ 5 - 140 nm)

(MOFFAT, 1988).

5/ ’ 250 pm

Figura 4.1 Micrografias (MO) das ligas Ti-30Nb (a), Ti-30Nb-1Fe (b), Ti-30Nb-3Fe (c) e Ti-
30Nb-5Fe solubilizadas a 1000 °C por 1 h, seguido de resfriamento ao forno. Observa-se que o

elemento Fe atua como estabilizador da fase f.

Apresentando comportamento similar ao das amostras submetidas a solubilizacdo e
resfriamento ao forno, as ligas resfriadas rapidamente em dgua também mostraram forte
tendéncia de retencdo da fase B com adicdo de Fe. Por meio dos resultados das anélises
microestrutural e de difracdo de raios-X apresentados na figura 4.3 e 4.4, observa-se que a liga
Ti-30Nb apresentou estrutura tipicamente martensitica, com placas finas e aciculares ja

observadas em outros trabalhos (MANTANI, 2006; SOUZA, 2008; LOPES, 2009). Todavia, as
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amostras com adi¢do de Fe resfriadas rapidamente mostraram comportamento similar as ligas
submetidas a resfriamento lento, onde como produto da adicdo de Fe obteve-se praticamente
retencdo da fase B na sua totalidade. Devido ao raio atomico do Fe (0,124 nm) ser
significantemente menor que o do Ti (0,145 nm) e do Nb (0,143 nm), a adi¢cdo desse elemento faz
com que os parametros de rede da fase P tendam a diminuir como pode ser constatado
observando-se o deslocamento dos picos de difracdo de raios-X levemente para a direita. Nao

foram observados picos de difracdo referentes a fase ® nas amostras solubilizadas e resfriadas

rapidamente.
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Figura 4.2 Evolucdo dos padrdes de difracdo de raios-X das amostras solubilizadas a 1000 °C por

1 h, seguido de resfriamento ao forno em funcdo do teor de Fe.

No tocante as propriedades mecanicas e fisicas, a tabela 4.2 mostra os resultados de dureza
Vickers e de médulo de elasticidade obtido por técnicas actsticas para as amostras solubilizadas
e resfriadas lentamente ao forno e rapidamente em 4gua. As amostras Ti-30Nb e Ti-30Nb-1Fe
solubilizadas e resfriadas lentamente apresentaram valores de dureza Vickers e de moédulo de

elasticidade mais elevados.
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Tabela 4.2 Propriedades mecanicas e fisicas das amostras solubilizadas e resfriadas lentamente ao

forno e rapidamente em dgua.

Resfriamento ao Forno Resfriamento em Agua

Liga Dureza Médulo de Dureza Médulo de

. Elasticidade . Elasticidade

Vickers (HV) (Acustico - GPa) Vickers (HV) (Acustico - GPa)

Ti-30Nb 337,1+4,9 98,8 202,3+43 79,2
Ti-30Nb-1Fe 349,1 £ 15,5 104,1 283,9+8,6 79,1
Ti-30Nb-3Fe 261,3+2,1 81,9 255,3+6,0 78,3
Ti-30Nb-5Fe 250,3+1,9 81,4 246,1 £6,2 78,6

Figura 4.3 Micrografias (MO) das ligas Ti-30Nb (a), Ti-30Nb-1Fe (b), Ti-30Nb-3Fe (c) e Ti-

30Nb-5Fe solubilizadas a 1000 °C por 1 h, seguido de resfriamento rdpido em dgua. Observa-se

que o elemento Fe atua como estabilizador da fase B.
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Como pode ser observado, com a adi¢do de Fe ocorreu uma redugdo gradual destes valores
de dureza e de médulo de elasticidade e este comportamento pode ser atribuido a auséncia das
fases a e ®. Dentre os elementos B-estabilizadores, o Fe juntamente com o Mn s@o os que mais
produzem aumento de resisténcia mecanica por fracdo adicionada (MOISEYEV, 2006). Nas ligas
Ti-30Nb-3Fe e Ti-30Nb-5Fe ndo foram observadas a presenga das fases a e o pelas técnicas
analiticas empregadas. Logo, adi¢des entre 3 e 5% de Fe na liga com alto teor de Nb propiciaram
a possivel estabilizagdo da fase [ (CCC) conhecida por possuir vdrios sistemas de

escorregamento e consequentemente, baixos valores de dureza.
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Figura 4.4 Evolucao dos padrdes de difrag@o de raios-X das amostras solubilizadas a 1000 °C por

1 h, seguido de resfriamento rapido em dgua em funcao do teor de Fe.

Entretanto, as amostras solubilizadas e submetidas a resfriamento rdpido apresentaram
modulo de elasticidade constante, independente da variagdo composicional. No tocante a dureza
Vickers, a amostra com adi¢do de 1% de Fe apresentou patamar mais elevado de dureza.

Todavia, com o aumento do teor de Fe observa-se decréscimo desses valores. O aumento da
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dureza da liga com 1% de Fe pode estar associado, da mesma forma que a liga resfriada ao forno,
ao acréscimo de Fe e também, possivelmente a presenca da fase w,. formada durante o
resfriamento, embora esta nao fosse identificada pelas técnicas utilizadas. As ligas com 3 e 5 %
de Fe apresentaram reducao nos valores de dureza devido a retengcdo completa da fase f.

Estudos conduzidos com ligas Ti-25Nb com adi¢des entre 1 € 7% de Fe e solidificadas em
cadinho de cobre apresentaram comportamento muito similar. Adi¢des de 1 e 7% produziram
altos valores de dureza e de mdédulo de elasticidade, enquanto que adi¢des de 3 e 5% de Fe

resultaram em valores menores (LEE, 2002).

4.3. Cinética de transformacao de fases

Com a inten¢do de prever o comportamento das transformacgdes de fases e os efeitos do Fe
nas ligas estudadas foram realizados ensaios de calorimetria diferencial de varredura (DSC),
difracdo de raios-X e dureza Vickers em alta temperatura a partir de amostras solubilizadas e
resfriadas rapidamente em agua. As andlises foram subdivididas em transformacdes de fases em

aquecimento continuo e em aquecimento isotérmico.

4.3.1.Decomposicao e nucleacio de fases sob aquecimento e resfriamento continuos

A figura 4.5 apresenta os termogramas obtidos das amostras estudadas. A figura 4.5(a)
exibe os termogramas obtidos nos ciclos de aquecimento para as amostra solubilizadas e
resfriadas rapidamente em 4gua, enquanto que os da figura 4.5(b), aos das amostras resfriadas
lentamente ao forno. Uma breve andlise da amostra Ti-30Nb resfriada em dgua permite observar
que no primeiro ciclo de aquecimento ocorre um pico endotérmico (1) proximo a 290 °C, seguido
de outro (2), agora de natureza exotérmica proximo aos 300 °C. Picos endotérmicos mais
intensos (3) podem ser observados tanto no 1° quanto no 2° ciclo para as amostras resfriadas

rapidamente e lentamente, em aproximadamente 460 °C. Durante o resfriamento, picos
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exotérmicos (4) que equivalem aos picos endotérmicos (3) que ocorreram durante o aquecimento
foram observados nos dois ciclos de resfriamento préximos a temperatura de 360 °C para as duas
condic¢des de tratamento térmico.

As amostras das ligas Ti-30Nb-1Fe e Ti-30Nb-3Fe resfriadas rapidamente. Diferentemente
da amostra da liga Ti-30Nb, essas ndo apresentaram picos endotérmicos nas temperaturas mais
baixas. Todavia, as transformagdes que se sucederam foram similares as da liga sem adi¢do de
Fe, com picos exotérmicos (2) iniciados logo acima dos 330 °C, seguidos de picos endotérmicos
mais pronunciados (3) que se repetiram tanto no 1° quanto no 2° ciclo de aquecimento, entre 435
°C e 450 °C nas duas condicdes de tratamento térmico das amostras. No entanto, durante o
resfriamento somente picos de natureza exotérmica (4) podem ser observados na faixa de
temperatura entre 330 °C e 310 °C. A amostra da liga Ti-30Nb-5Fe ndo apresentou nenhum pico
de transformacao de fases em nenhum dos ciclos para as duas condi¢gdes de tratamento térmico, o
que indica que a fase 3 adquiriu natureza estdvel com a adicdo de Fe.

Por meio da andlise conjunta dos resultados de DSC da figura 4.5 e dos difratogramas de
raios-X em alta temperatura de amostras submetidas a aquecimento continuo foi possivel
identificar quais transformacdes de fases se referem aos picos exotérmicos e endotérmicos
observados nos termogramas.

As figuras 4.6, 4.7, 4.8 e 4.9 apresentam os difratogramas de raios-X de amostras
solubilizadas e resfriadas em &4gua partindo da temperatura ambiente até 660 °C, com
aquecimento continuo a uma taxa de 10 °C/min e tempo de varredura consumindo em média 2
minutos.

Para a amostra da liga Ti-30Nb como ji observado e comentando na secdo 4.2, o
resfriamento em 4gua a partir do campo [ possibilita a transforma¢do martensitica B — o” e
manuten¢do parcial da fase . A microestrutura resultante é composta pelas fases e a”, que
quando aquecida ocorre a reducdo continua da intensidade dos picos de difracdo da fase
metaestavel o, que desaparecem por volta de 296 °C. A observacdo dos resultados de DSC da
figura 4.5(a) permite afirmar que o pico endotérmico (1) observado em 287 °C refere-se a
decomposicdo da martensita, produzindo as reacdes o’ — B e/ou a” — a. O deslocamento dos
picos de difragdo da fase o” para a direita durante o aquecimento, ao contrario do esperado,

permite constatar que hé contragdo na distancia interplanar de alguns planos especificos.
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Figura 4.5 Termogramas resultantes dos ensaios de DSC para as amostras Ti-30Nb-xFe ( 0 a 5%
de Fe) solubilizadas e resfriadas rapidamente em édgua (a e c) e lentamente ao forno (b e d).
Termogramas obtidos durante o aquecimento (a e b) e resfriamento (¢ e d) para o 1° e 2° ciclos.
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Tal comportamento pode ser atribuido a redugdo interplanar da maior distancia da estrutura
ortorrombica da fase o para que se transforme em estrutura CCC da fase f (SEMBOSHI, 2008).
O fato desse pico endotérmico (1) ocorrer somente para a amostra resfriada rapidamente
comprova que o mesmo refere-se a decomposi¢do de uma fase metaestavel.

Logo ap6s a decomposi¢do da fase martensitica o observa-se a nucleagdo da fase o e/ou da
fase o por volta de 333 °C. Associando-se os resultados de DRX com o termograma de DSC
pode-se afirmar que essa transformacgdo refere-se ao pico exotérmico (2) formado durante o
aquecimento. Nas ligas com adi¢des de 1 e 3% de Fe resfriadas rapidamente, onde praticamente
ndo ha a presenca da fase ao”, ndo foram observados picos endotérmicos relevantes nos
termogramas de DSC relativos a decomposicao dessa fase. Entretanto, para a liga Ti-30Nb-1Fe é
possivel observar nos difratogramas de raios-X da figura 4.7, picos de difragdo de baixa
intensidade referentes a fase o, que devido ao aquecimento acabam por se decompor totalmente
em aproximadamente 370 °C. Em seguida, observa-se para as duas composicdes a nucleagdo da
fase a por volta de 444 °C, conforme apresenta as figura 4.7 e 4.8. Da mesma forma que para a
liga Ti-30Nb, os picos exotérmicos (2) do termograma da figura 4.5(a) das ligas Ti-30Nb-1Fe e
Ti-30Nb-3Fe podem ser atribuidos a nucleagdo da fase o e/ou da fase .

Os ensaios de difracdo de raios-X realizados em alta temperatura ndo permitiram observar
as transformacgdes equivalentes aos picos endotérmicos (3) dos termogramas de DSC da figura
4.5, que referem-se a temperatura B-transus. Picos de natureza exotérmica (4) referentes a mesma
transformac¢do podem também ser observados durante o resfriamento nos dois ciclos para as duas
condig¢des de tratamento térmico.

A ndo observagdo da transformacgdo B-transus nos difratogramas de raios-X deriva-se do
fato da formagdo de uma fina camada de 6xido que acaba por estabilizar a fase a. E possivel
observar picos de difracdo referentes a 6xidos do tipo TiO, para os difratogramas das ligas com
adicdo de Fe para temperaturas acima de 500 °C, o que permite presumir que essas ligas
apresentam menor resisténcia a corrosdo. Conforme os resultados das andlises de DSC
apresentados na figura 4.9, a liga Ti-30Nb-5Fe, com excecdo dos picos de 6xido, ndo apresentou

picos de difracao de raios-X referentes a transformacdes de fase.
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Figura 4.6 Difratogramas de raios-X em alta temperatura da liga Ti-30Nb solubilizada e resfriada

rapidamente em dgua. Taxa de aquecimento de 10 °C/min.

A pronunciada redugdo da fracdo volumétrica da fase martensitica o” em amostras
resfriadas rapidamente a partir do campo 3, assim como a constatagdo da redugao da energia dos
picos nos termogramas de DSC e na intensidade nos difratogramas relativos a decomposicao da
fase martensitica o e da precipitagdo das fases ® e a indicam que o elemento Fe, quando
combinado com o Nb, além de atuar como elemento forte estabilizador da fase f d4 indicios de
tornar a cinética de transformacdo de fases nessas ligas bem mais lenta. Uma hipdtese € que o
elemento Fe, que t€m raio atdmico aproximadamente 13% menor que os elementos Ti e Nb, crie
distor¢des na rede que dificultam a mobilidade por difusdo atbmica e consequentemente, leve ao
aumento do tempo e da energia necessaria para que as transformacdes de fases ocorram.

Por meio dos resultados obtidos nos ensaios de andlise térmica (DSC) e de difracdo de
raios-X em alta temperatura € possivel compreender as condi¢des para decomposi¢do da fase
martensitica o e precipitagdo das fases @ e o e assim, estabelecer parametros necessarios para os

ensaios com aquecimento isotérmico.
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Figura 4.7 Difratogramas de raios-X em alta temperatura da liga Ti-30Nb-1Fe solubilizada e

resfriada rapidamente em agua.
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Figura 4.8 Difratogramas de raios-X em alta temperatura da liga Ti-30Nb-3Fe solubilizada e

resfriada rapidamente em agua.
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Figura 4.9 Difratogramas de raios-X em alta temperatura da amostra Ti-30Nb-5Fe solubilizada e

resfriada rapidamente em agua.

4.3.2.Decomposicao, nucleacio de fases e evolucdo das propriedades mecéanicas sob

tratamento isotérmico

Baseando-se nos resultados de DSC, DRX em alta temperatura, estudos prévios € em
relatos da literatura, foram definidas rotas para o estudo da cinética de transformagdes de fases
com aquecimento isotérmico. Para tal, foram conduzidos ensaios de difracdo de raios-X e dureza
Vickers em alta temperatura. As amostras foram previamente solubilizadas e resfriadas em dgua.
Uma parte das amostras foi submetida ao aquecimento continuo até 400 °C a uma taxa de 10
°C/min e mantidas nesse patamar. A outra parte das amostras, antes de serem aquecidas até¢ 400
°C passaram por um estdgio primdrio de pré-envelhecimento a temperatura de 260 °C por 4 h,
seguido de resfriamento em dgua. O envelhecimento no primeiro estdgio objetivou fomentar a
nucleagdo da fase wis,, que normalmente nucleia de forma dispersa na matriz da fase B, para que

essa atuasse como sitio de nuclea¢ao da fase a.
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A figura 4.10 mostra os difratogramas de raios-X da liga Ti-30Nb obtidos a temperatura
ambiente e a 400 °C até o tempo de 6 h. O intervalo entre as varreduras foi de aproximadamente
15 min. Como j4 observado anteriormente, essa composicdo apresenta-se a temperatura ambiente
ap6s solubilizagdo e resfriamento rapido, microestrutura composta pelas fases f + a”. Apos
atingir o patamar de 400 °C nao foram observados picos de difracdo referentes as fases o e o,
que foram decompostas durante o aquecimento. Nos primeiros instantes neste patamar de
temperatura € possivel observar picos de difracdo das fases a. Com a manutencdo nessa
temperatura e apos 1 h, surgem sinais de oxidacdo, que sdo evidenciados pela difragdo dos picos
de TiO..

As ligas com adicdo de 1 e 3% de Fe, como pode ser observado na figuras 4.11 e 4.12,
apresentaram comportamento similar, ou seja, no patamar de 400 °C surgiram picos de difragdo
somente das fases estaveis e a, o que mostra que as demais fases metaestaveis se decompde em
temperaturas abaixo dessas. Por sua vez, a liga Ti-30Nb-5Fe, figura 4.13, confirmando os
resultados anteriores de DSC e DRX com aquecimento continuo, ndo apresentou decomposicao e
nucleacdo de fases metaestaveis. Para todas as composicdes foram observados picos de difracao

do TiO; devido a oxidacao superficial das amostras.
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Figura 4.10 Difratogramas de raios-X em alta temperatura da liga Ti-30Nb solubilizada e

resfriada rapidamente em dgua. Amostra submetida a envelhecimento simples a 400 °C.
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Figura 4.11 Difratogramas de raios-X em alta temperatura da liga Ti-30Nb-1Fe solubilizada e

resfriada rapidamente em dgua. Amostra submetida a envelhecimento simples a 400 °C.
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Figura 4.12 Difratogramas de raios-X em alta temperatura da liga Ti-30Nb-3Fe solubilizada e

resfriada rapidamente em dgua. Amostra submetida a envelhecimento simples a 400 °C.
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Figura 4.13 Difratogramas de raios-X em alta temperatura da liga Ti-30Nb-5Fe solubilizada e

resfriada rapidamente em dgua. Amostra submetida a envelhecimento simples a 400 °C.

Por meio da andlise qualitativa dos difratogramas apresentados € possivel observar que com
a adicdo de Fe ha evidéncias que a fase o leve mais tempo para ser nucleada e apds sua
nucleacdo, apresenta picos de difracdo menos intensos, o que sugere reducdo na fracdo
volumétrica da mesma quando comparada a liga sem adi¢do de Fe.

As figuras 4.14 e 4.15 mostram os resultados de difracdo de raios-X em alta temperatura
das ligas Ti-30Nb e Ti-30Nb-1Fe submetidas ao aquecimento isotérmico em dois estdgios.
Observa-se para o primeiro estigio de aquecimento, no patamar de temperatura de 260 °C, a
decomposic¢ao parcial da fase o na liga Ti-30Nb e totalmente na liga Ti-30Nb-1Fe. De maneira
diferente das andlises onde foram empregados aquecimento continuo, a manuten¢do no patamar
1sotérmico permitiu observar claramente a nucleagdo e crescimento da fase wis. Nos primeiros
minutos no patamar ja ¢ possivel observar picos de difracdo da fase ® que tém intensidade
aumentada até o final do estidgio de pré-envelhecimento. Ao final do estdgio, apds 4 h, as
amostras foram resfriadas em 4gua e novamente posicionadas na camara de aquecimento do
difratdmetro para que fossem aquecidas até 400 °C. O aquecimento até o patamar de 400 °C

possibilitou a completa decomposi¢@o das fases o e mis, logo nos primeiros estagios. Os picos de
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difracdo da fase o tornaram-se mais intensos com o aumento de tempo de permanéncia no
patamar. Picos mais intensos, que sugerem o aumento da fragdo volumétrica da fase a, podem ser
observados apds 6 h no patamar.

Ja as ligas com maior concentracdo de Fe, ou seja, Ti-30Nb-3Fe e Ti-30Nb-5Fe
apresentaram comportamento que mostra a forte influéncia desse elemento na estabilizacdo da
fase B e consequentemente, na cinética de transformagao da fases, como pode ser observado nas
figuras 4.16 e 4.17. Partindo-se de uma microestrutura constituida completamente pela fase 3, as
duas composi¢des mostraram cinética bem lenta de transformacdo de fases durante o
aquecimento. A liga com 3% de Fe apresentou picos de difracdo da fase o bem discretos no
estdgio de pré-envelhecimento. J4 a liga com 5% de Fe, confirmando os resultados anteriores, ndo
apresentou sinais da nucleacdo da fase ® e quando aquecida a 400 °C, as duas condi¢des
apresentaram nucleagao da fase a. A pronunciada presenca de picos de difracdo da fase a
observados na liga Ti-30Nb-5Fe podem estar associados a difusdo de oxigénio, que é conhecido
como um elemento com forte tendéncia de estabiliza¢do da fase a. Os resultados de difracdo de
raios-X em alta temperatura com aquecimento isotérmico permitiram compreender os efeitos do

Fe na cinética de decomposi¢ao da fase a” e nucleagao das fases wjs, € a.
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Figura 4.14 Difratogramas de raios-X em alta temperatura da liga Ti-30Nb solubilizada e
resfriada rapidamente em dgua. Amostra submetida a envelhecimento duplo com estdgio primério

a 260 °C por 4 h e secunddrio a 400 °C.
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Figura 4.15 Difratogramas de raios-X em alta temperatura da liga Ti-30Nb-1Fe solubilizada e
resfriada rapidamente em dgua. Amostra submetida a envelhecimento duplo com estdgio primério

a 260 °C por 4 h e secunddrio a 400 °C.
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Figura 4.16 Difratogramas de raios-X em alta temperatura da liga Ti-30Nb-3Fe solubilizada e

resfriada rapidamente em dgua. Amostra submetida a envelhecimento duplo com estdgio primério

a 260 °C por 4 h e secundario a 400 °C.
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Figura 4.17 Difratogramas de raios-X em alta temperatura da liga Ti-30Nb-5Fe solubilizada e
resfriada rapidamente em dgua. Amostra submetida a envelhecimento duplo com estdgio primario

a 260 °C por 4 h e secunddrio a 400 °C.
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Embora muito uteis para o estudo das transformacdes de fases, a técnica de difragdo em alta
temperatura muitas vezes ndo permite por si sO prever o comportamento mecanico da amostra.
Em ligas de Ti-f metaestaveis e endureciveis por precipitacdo, algumas propriedades como
resisténcia mecanica e médulo de elasticidade sdo extremamente sensiveis as transformagdes de
fases. Sendo essas extremamente influenciadas pela nucleagcdo das fases wi, € o, 0 uso de
técnicas de quantificacdo da fracdo volumétrica faz-se necessario. Embora técnicas de difracdo de
raios-X se mostrem bem uteis no estudo da cinética de transformacdo, essas apresentam algumas
limitacdes na identificacdo das fases como, por exemplo, a morfologia e o tamanho das particulas
nucleadas que interferem diretamente nas propriedades mecénicas. Visando sanar as limitagcdes
das técnicas de raios-X na previsdo do comportamento mecanico foi projetada e construida uma
camara de aquecimento para indentacdo Vickers em alta temperatura para que os resultados
fossem analisados em conjunto com os resultados de difracao.

As figuras 4.18 e 4.19 mostram os resultados de dureza Vickers em alta temperatura. Os
resultados da figura 4.18 referem-se a amostras que foram solubilizadas a 1000°C por 1 h e
submetidas a resfriamento em dgua e posterior aquecimento até 400 °C para que as indentacdes
fossem realizadas. No entanto, os resultados da figura 4.19 referem-se a amostras que ap0ds a
solubilizacdo e resfriamento antes de serem indentadas a 400 °C foram submetidas ao pré-
envelhecimento a 260 °C por 4 h, seguido de resfriamento em dgua.

Diante dos resultados gréficos apresentados na figura 4.18 € possivel observar algumas
particularidades que remetem aos resultados de difragdo de raios-X apresentados anteriormente.
A liga Ti-30Nb, ap6s 5 minutos no patamar de 400°C, apresenta comportamento muito
condizente com os resultados observados na figura 4.10, ou seja, dentre as composi¢des
estudadas foi a que mais rapidamente apresentou aumento de dureza. Tal fato confirma o fato que
a decomposi¢do de fases macias como, por exemplo, a”, em detrimento a nucleagdo de fases
duras como, por exemplo, ® e o, ocorre rapidamente. Por outro lado, a liga Ti-30Nb-5Fe que
apresenta-se mais estdvel no tocante a transformacgdes de fases, foi a que também nao mostrou
significativas alteracdes nas condicdes estudadas. Esse comportamento pode ser atribuido a
nucleagdo em pequena fracdo da fase o, fato que pode ser comprovado pela observacdo dos
difratogramas de raios-X da figura 4.13. A liga com 1% de Fe foi a que apresentou a evolugdo de
dureza mais rdpida, atingindo patamar praticamente constante logo apds 3 h. Ja as ligas Ti-30Nb

e Ti-30Nb-3Fe apresentaram evolucdo muito parecida apds 3 h no patamar. De forma geral,
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exceto a composi¢do com 5% de Fe, as ligas apresentaram patamar de dureza que varia entre 3 e

21 h.
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Figura 4.18 Dureza Vickers em alta temperatura das amostras solubilizadas e resfriadas

rapidamente em dgua. Indentacdes realizadas a 400 °C.

As amostras que foram submetidas ao pré-envelhecimento tem os resultados mostrados na
figura 4.19. Em uma analise inicial fica claro que a potencializagdo da nucleagdo da fase ®
através do envelhecimento a 260 °C fez com que as amostras apresentassem valores de dureza
mais elevados que as amostras que nio passaram por esse tratamento térmico. A propor¢do de
ganho de dureza pode ser associada a intensidade dos picos de difragdo da fase ® que sdo
observados nas figuras 4.14, 4.15 e 4.16. A excecdo, da mesma forma que fora observado na
figura 4.18, ¢ a liga Ti-30Nb-5Fe que ndo apresentou ganho de dureza com o pré-
envelhecimento. Tal comportamento confirma os resultados de difracdo de raios-X da figura 4.17
onde ndo foi possivel observar picos de difragdo da fase . As ligas Ti-30Nb, Ti-30Nb-1Fe e Ti-
30Nb-3Fe apresentaram patamar de dureza entre 6 € 18 h.

A andlise conjunta dos resultados de difracio de raios-X e dureza Vickers em alta

temperatura confirmam algumas observagdes de decomposicao de o e nucleacdo da fase  ja
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realizadas em outros trabalhos (PRIMA, 2006; ZHOU, 2004). Os resultados obtidos por meio de
andlises usando aquecimento isotérmico confirmam também aqueles apresentados na secdo 4.3.1
para andlises com aquecimento continuo. Ou seja, o elemento Fe atua como forte estabilizador da
fase B, alterando a cinética de transformacao de fases e consequentemente, retardando ou em

alguns casos, suprimindo a nucleagdo das fases o e o.
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Figura 4.19 Dureza Vickers em alta temperatura das amostras solubilizadas e resfriadas

rapidamente em dgua e pré-envelhecidas a 260 °C por 4 h. Indentacdes realizadas a 400 °C.

4.4. Evolucao microestrutural

As amostras das ligas estudadas, solubilizadas e resfriadas em 4agua, foram submetidas a
tratamento térmico de envelhecimento com estdgio simples a 400 °C por periodo de tempo de até
128 h. Apds permanéncia no patamar, as amostras foram resfriadas rapidamente em dgua.

A figura 4.20 apresenta os resultados de difracdo de raios-X das amostras da liga Ti-30Nb.
E possivel observar que logo nos primeiros estdgios de envelhecimento, confirmando as analises

em alta temperatura, a completa decomposicdo da fase metaestavel a” e nucleacdo da fase a.
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Porém, diferentemente do que fora observado nos estudos prévios, a fase @ ¢ observada em todos
os tempos de envelhecimento empregados. Todavia, baseando-se nessa andlise por se tratar de
amostras diferentes, com orientacdes cristalografica diferentes, ndo € possivel afirmar se ha ou
nao aumento da fracdo volumétrica em fun¢ao do tempo de envelhecimento.

Observa-se nos difratogramas de raios-X da figura 4.21 que a liga Ti-30Nb-1Fe apresentou
resultados muito semelhantes a aqueles encontrados na liga sem adicdo de Fe. Nota-se também
nesse caso, a completa decomposicao da fase o e nucleacao da fase o e de forma diferente dos
resultados encontrados na figura 4.11, a fase ® pode ser encontrada em todos os tempos de

envelhecimento estudados.
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Figura 4.20 Difratogramas de raios-X de amostras da liga Ti-30Nb solubilizadas, resfriadas

rapidamente e submetida a envelhecimento simples a 400 °C seguido de resfriamento em agua.

Por outro lado as composi¢des com maior fracdo de Fe, no caso as ligas Ti-30Nb-3Fe e Ti-
30Nb-5Fe, apresentaram cinética de transformagdo condizente com os estudos prévios realizados.
Na figura 4.22 € possivel observar os difratogramas de raios-X da amostra com adi¢ao de 3% de
Fe. Esta composicdo que reteve completamente a fase P quando solubilizada e resfriada
rapidamente, mostrou também apds envelhecimentos com tempos maiores, cinética de

transformagado de fase mais lenta. Nao foram observados picos de difracao referentes a fase .
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Figura 4.21 Difratogramas de raios-X de amostras da liga Ti-30Nb-1Fe solubilizadas, resfriadas

rapidamente e submetida a envelhecimento simples a 400 °C seguido de resfriamento em agua.
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Figura 4.22 Difratogramas de raios-X de amostras da liga Ti-30Nb-3Fe solubilizadas, resfriadas

rapidamente e submetida a envelhecimento simples a 400 °C seguido de resfriamento em agua.
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Ja a liga que se apresentou mais estdvel até entdo, no caso Ti-30Nb-5Fe, mostrou a mesma
estabilidade como pode ser observado na figura 4.23. Os difratogramas de raios-X confirmam
que esta composi¢ao possui a fase B praticamente estavel e que alguns picos de difragdo da fase a
bem discretos e com baixissima intensidade podem ser observados a partir de 16 h de
envelhecimento.

A andlise da evolu¢do microestrutural por difracdo de raios-X permite agrupar as ligas Ti-
30Nb e Ti-30Nb-1Fe em um grupo onde a cinética de transformacdo ocorre de forma mais
rdpida, enquanto que as ligas com 3 e 5% de Fe podem ser colocadas em um segundo grupo,
onde as transformagdes ocorrem de forma mais lenta. No primeiro grupo, onde a microestrutura
inicial ¢ formada pelas fases f + a”, ocorreu com o aquecimento até o patamar de 400 °C a
decomposicdo da fase o”, seguida da nucleagdo das fases ® e a. Todavia, diferentemente dos
resultados observados nos estudos com aquecimento isotérmico apresentados na se¢do 4.3.2, as
fases ® e o coexistem em praticamente todas as condi¢des estudadas, fato que permite especular
que a fase ® ndo se decompde completamente a 400 °C ou que a mesma forma-se quando a

amostra € resfriada a partir dessa temperatura.
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Figura 4.23 Difratogramas de raios-X de amostras da liga Ti-30Nb-5Fe solubilizadas, resfriadas

rapidamente e submetida a envelhecimento simples a 400 °C seguido de resfriamento em 4agua.
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Objetivando-se aprofundar os estudos sobre a evolucdo microestrutural das amostras
envelhecidas, foram realizadas andlises metalograficas empregando-se técnicas de microscopia
optica (MO), eletronica de varredura (MEV) e transmissdo (MET). Para tal foram selecionadas
algumas condi¢des especificas baseando-se nos resultados prévios de difracdo de raios-X.

A figura 4.24 mostras imagens obtidas via (MO) da liga Ti-30Nb solubilizada e resfriada
rapidamente em agua, seguido do envelhecimento a 400 °C pelos tempos de 1 h, 8 h, 32 h e 128
h. Confirmando as andlises de difracdo de raios-X, a liga Ti-30Nb apresentou jd para os primeiros
estagios a nuclea¢do da fase a a partir do contorno de grio primario da fase fem direcdo ao
centro do mesmo, respeitando provavelmente a relagdo de Burgers entre as fases B CCC e a HC
que ¢ do tipo (0001), || {011}p; <1120>, || <111>p; {1100}, || {121} onde a fase (BURGUES,
1934).

Figura 4.24 Micrografias (MO) de amostras da liga Ti-30Nb solubilizadas, resfriadas
rapidamente em dgua e submetidas a envelhecimento simples a 400 °C por (a) 1h, (b) 8h, (c) 32 e

(d) 128 h seguido de resfriamento em dgua.
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Baseando-se nos resultados de difracdo de raios-X e nas andlises metalograficas nao ¢é
possivel afirmar se houve ou ndo substancial aumento, diminui¢do ou alteracdo morfolégica da
fase a para as condigdes estudadas.

Embora a liga Ti-30Nb-1Fe, no tocante a difracdo de raios-X e dureza em alta temperatura,
apresente comportamento muito similar a evolu¢do microestrutural, a observacdo por meio de
técnicas metalogrificas aponta para um comportamento distinto. Nesse caso, os efeitos do Fe na
estabilizagdo da fase  estdo intensamente pronunciados como pode ser observado na figura 4.25.
A liga que no estado inicial apresentou a fase p e a” em pouca quantidade, ao ser envelhecida ndo
mostrou sinais evidentes da nucleacdo da fase a a partir do grdo primdrio da fase § e somente nas

amostras envelhecidas a 32 h e 128 h, algumas lamelas podem ser observadas.

Figura 4.25 Micrografias (MO) de amostras da liga Ti-30Nb-1Fe solubilizadas, resfriadas
rapidamente em dgua e submetidas a envelhecimento simples a 400 °C por (a) 1h, (b) 8h, (c) 32 e

(d) 128 h seguido de resfriamento em dgua.
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As composi¢cdes com maior fracio do elemento Fe t€ém os resultados de metalografia
apresentados nas figuras 4.26 e 4.27. A liga Ti-30Nb-3Fe, partindo-se de uma microestrutura
composta completamente pela fase [, quando envelhecida ndo apresentou alteracdes
microestruturais perceptiveis pela técnica de microscopia 6ptica, como pode ser observado na
figura 4.26. No entanto, apds 32 horas de envelhecimento € possivel observar nucleacio
intragranular, equiaxial, dispersa e nanométrica da fase o.

Com o emprego de microscopia eletronica de varredura é possivel constatar que a adi¢do de
3% de Fe altera completamente a cinética de transformacdo e os mecanismos de nuclea¢do da
fase a. Conforme mostrado nas figuras 4.24 (e-f), ndo € possivel observar a nucleacdo da fase o a
partir do grao primario da fase f em forma de ripas como na liga Ti-30Nb.

Alguns trabalhos, principalmente aqueles conduzidos a partir de ligas que apresentam
cinética de transformacdo de fases muito lenta, como a liga Ti-5Al-5Mo-5V-3Cr-0.5Fe
abordam o fendmeno de nucleagdo equiaxial e heterogénea da fase o como algo bastante
interessante, porém complexo. Atribui-se a esse tipo de nucleagdo e crescimento um processo
conjunto de difusdo atdmica e deslocamento de planos com parti¢cao de elementos de ligas, sendo
em alguns casos precedida pela nucleagdo fase w e em outros ndao (NAG, 2009; NAG 2012).

No entanto, para a composi¢do com maior concentragdo do elemento Fe, no caso a liga Ti-
30Nb-5Fe, ndao foi possivel observar nenhuma alteracio microestrutural pelas técnicas
metalogréficas utilizadas. A figura 4.27 (a-d) apresenta os resultados obtidos via microscopia
Optica e na figura 4.27 (e-f), os resultados obtidos via microscopia eletronica de transmissao.
Embora os difratogramas de raios-X da figura 4.23 mostrem resultados de difracdo referentes a
fase a em amostra envelhecidas ap6s 16 h no patamar de 400 °C, ndo foi possivel a observacao
da mesma, nem mesmo com o uso de avangadas técnicas de caracteriza¢do microestrutural como,
por exemplo, microscopia eletronica de transmissdo. Os resultados de MET referem-se a imagem
de campo claro, figura 4.27(e), formada na condi¢do de dois feixes utilizando o spot de difragdao
(211)B, que mostra a matriz da fase B € um contorno de grio sem sinais de precipitados da fase a.
A difracdo de elétrons de area selecionada apresentada na figura 4.27(e) refere-se ao eixo de zona

[011]B, onde comumente € possivel observar, quando estas estdo presentes, picos de difragdo da

fase w e ava 1/3,2/3 ¢ 1/2 de (211)B, respectivamente (SASS, 1972; OHMORI, 2001).
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Figura 4.26 Micrografias (MO) de amostras da liga Ti-30Nb-3Fe solubilizadas, resfriadas

rapidamente em dgua e submetidas a envelhecimento simples a 400 °C por (a) 1 h, (b) 8 h, (c) 32
e (d) 128 h seguido de resfriamento em dgua. Imagem de MEV das amostras envelhecidas a (e)

32 he (f) 128 h. Imagens de elétrons retroespalhados.
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Figura 4.27 Micrografias (MO) de amostras da liga Ti-30Nb-5Fe solubilizadas, resfriadas

rapidamente em dgua e submetidas a envelhecimento simples a 400 °C por (a) 1h, (b) 8h, (c) 32 e
(d) 128 h seguido de resfriamento em 4gua. (¢) Imagem de campo claro (MET) da amostra
envelhecida por 64 h e padriao de difracdo de elétrons (SAD) no eixo de zona [011]P sem a

difragdo de picos das fases ® e a.
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Visando melhor compreender os mecanismos de nucleagdo da fase a foi proposta também
uma rota alternativa de envelhecimento que contou com aquecimento das amostras solubilizadas
e resfriadas em dgua a 260 °C por 4 h, seguido de resfriamento ripido em d4gua. Este
envelhecimento primario objetivou potencializar a nucleagao da fase w em grande quantidade
para que essa atuasse como sitio de alta energia e ponto de partida para nucleacdo intergranular
da fase a.

Conforme relatado anteriormente, a adigdo do elemento Fe fez com que a fase B tornasse
mais estdvel do ponto de vista termodinamico e consequentemente, suprimisse a precipitacao da
fase ®, como pode ser observado nos difratogramas de raios-X em alta temperatura com
aquecimento isotérmico. Esses resultados permitiram observar que a fase ® nucleia ja nos
primeiros estadgios quando submetidas ao patamar isotérmico de 260 °C e se decompde quando
aquecida até 400 °C. Os resultados apresentados a seguir tiveram como foco avaliar as amostras
do ponto de vista microestrutural quando essas tivessem o tratamento térmico de envelhecimento
interrompido através do resfriamento em dgua.

Os difratogramas de raios-X da figura 4.28 confirmam os resultados obtidos em alta
temperatura, onde para as ligas Ti-30Nb e Ti-30Nb-1Fe observa-se microestrutura composta
pelas fases e s, que permaneceram inalteradas apds e o resfriamento rapido. Por outro lado, as
ligas com maiores teores do elemento Fe, no caso 3 e 5%, mostraram a mesma tendéncia,
todavia, com microestrutura composta basicamente pela fase B, embora pequenos volumes da
fase m possam estar presentes e ndo sejam perceptiveis pela técnica empregada.

A figura 4.29 mostra os resultados de difragdo de raios-X da amostra Ti-30Nb pré-
envelhecida e submetida ao patamar de 400 °C. Da mesma forma que na liga submetida ao
tratamento térmico de envelhecimento com estagio tnico, foram observados picos de difracdo da
fase @ em todos os tempos estudados. Para melhor compreender esse fenomeno de decomposicao
®iso — P + a e nucleacdo B+ a — P + a + o, foram utilizadas técnicas de difragdo de raios-X em
alta temperatura e convencional, além de andlise microestrutural por microscopia eletronica de
transmissao. Para tal, amostras de liga Ti-30Nb solubilizadas e resfriadas rapidamente foram
aquecidas na camara do difratdmetro de raios-X, a partir da temperatura ambiente até 260 °C, a
uma taxa de 10 °C/min. A varreduras foram realizadas com 26 variando entre 76° e 83°, com
tempo médio de 20 s. A figura 4.30(a) mostra a evolucdo microestrutural com a decomposicao da

fase a” e a nucleacdo da fase @ que ocorreu por volta de 210 °C. Apos atingir o patamar de
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temperatura, a amostra foi mantida por 4 h, resfriada em 4gua e submetida a um novo
aquecimento até 400 °C para que fosse observada a decomposi¢do da fase . A figura 4.30(b)
mostra que a fase ® realmente se decompde em temperaturas imediatamente acima de 300 °C.

A reproducdo dos tratamentos térmicos para avaliacdo da nucleacao da fase o foi também
realizada em fornos com sistema de encapsulamento de amostras para garantia da ndo oxidacdo
superficial. As amostras foram submetidas a tratamento térmico primdrio similar sendo em
seguida aquecidas até 400 °C, onde permaneceram por 5 min e foram resfriadas em dgua (RR) e
ao ar (RA). Os difratogramas de raios-X da figura 4.31 mostram a presenga de picos de difracao
referentes a fase ® para as duas condigdes de resfriamento. Os resultados de microscopia
eletronica de transmissdo apresentados na figura 4.32 permitem confirmar a presenca da fase o.
A imagem de campo escuro somada ao padrdo de difracdo de elétrons indexado no eixo de zona
[113]B, além de uma observagdo criteriosa da morfologia da fase, que tem formato equiaxial e
aproximadamente 10 nm de didmetro, permite sugerir um mecanismo de nucleacdo de natureza
atérmica (BALCERZAK, 1972). Alguns relatos sugerem uma hipotética separacdo de fases
durante o envelhecimento, que antecede a formacao da fase @ durante o resfriamento a partir de

regides pobres em soluto (HICKMAN, 1969).
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Figura 4.28 Difratogramas de raios-X das amostras solubilizadas, resfriadas rapidamente,

submetidas a pré-envelhecimento a 260 °C por 4h seguido de resfriamento em 4gua.
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Figura 4.29 Difratogramas de raios-X de amostras da liga Ti-30Nb solubilizadas, resfriadas
rapidamente, submetidas a pré-envelhecimento a 260 °C seguido de resfriamento em dgua e

posterior envelhecimento a 400 °C seguido de resfriamento em 4gua.

(a) (b) B
(0] a a\
8000 - 1 / o
ero °C N[

- W —~ 9000 —W
© 210°C ]
2 W E 300 °C
_8 6000 _MM'/\ g |
s S
2 2
2 -M ATm2eTe Q 60007
= A £

,/\ A\

40004~ /\/,J\/f/ A~ N
" 25°C
o (1]
o 3000
T T T 1 T T T T T T T T
76 77 78 79 80 81 82 83 76 77 78 79 80 8 82 83
20(Graus) 20 (Graus)

Figura 4.30 Difratogramas de raios-X de amostra da liga Ti-30Nb solubilizada, resfriada
rapidamente, submetidas a pré-envelhecimento a (a) 260 °C por 4h seguido de resfriamento em

agua e (b) posterior aquecimento a 400 °C. Resultados obtidos durante os aquecimentos.
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Figura 4.31 Difratogramas de raios-X de amostras da liga Ti-30Nb solubilizadas, resfriadas
rapidamente, submetidas a pré-envelhecimento a 260 °C por 4 h seguido de resfriamento em dgua
e posterior envelhecimento a 400 °C por 5 min seguido de resfriamento em agua (RR) e ao ar

(RA).
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Figura 4.32 (a) Imagem de campo escuro (MET) e (b) padrao de difracdao de elétrons (SAD) no

eixo de zona [113]B com a difragdo de picos da fase . Amostra com envelhecimento duplo a 400

°C por 5 min seguido de resfriamento ao ar.
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As demais composi¢des, com adi¢do de 1 e 3% de Fe, apresentam comportamento
semelhante ao da liga Ti-30Nb no tocante a evolug¢do microestrutural quando analisadas por
difracdo de raios-X. Ja a liga com 5% de Fe mostrou-se muito estivel, com cinética de
transformacdo de fases bem lenta, como pode ser observado nas figuras 4.33, 4.34 e 4.35.

Por outro lado, as andlises metalogrificas mostraram comportamentos bem distintos para as
composi¢oes estudadas. A liga Ti-30Nb, como pode ser observado na figura 4.36 apresenta as
tradicionais lamelas da fase a nucleadas a partir do contorno de grao primario da fase B de forma
transgranular, enquanto a liga com 1% de Fe, figura 4.37, ndo apresentou nenhuma alteracio
significativa mesmo para tempos de envelhecimento mais longos.

Entretanto, foi a liga Ti-30Nb-3Fe que apresentou os resultados mais interessantes do ponto
de vista morfolégico. Da mesma forma que na condi¢do anterior, de envelhecimento simples, foi

observada nucleacao dispersa da fase o, como pode ser observado nas figuras 4.38 ¢ 4.39.
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Figura 4.33 Difratogramas de raios-X de amostras da liga Ti-30Nb-1Fe solubilizadas, resfriadas
rapidamente, submetidas a pré-envelhecimento a 260 °C por 4 h seguido de resfriamento em dgua

e posterior envelhecimento a 400 °C seguido de resfriamento em agua.
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Figura 4.34 Difratogramas de raios-X de amostras da liga Ti-30Nb-3Fe solubilizadas, resfriadas

rapidamente, submetidas a pré-envelhecimento a 260 °C por 4 h seguido de resfriamento em 4dgua

e posterior envelhecimento a 400 °C seguido de resfriamento em agua.
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Figura 4.35 Difratogramas de raios-X de amostras da liga Ti-30Nb-5Fe solubilizadas, resfriadas

rapidamente, submetidas a pré-envelhecimento a 260 °C por 4 h seguido de resfriamento em dgua

e posterior envelhecimento a 400 °C seguido de resfriamento em 4gua.
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Figura 4.36 Micrografias (MO) de amostras da liga Ti-30Nb solubilizadas, resfriadas
rapidamente em d4gua e submetidas a pré-envelhecimento a 260 °C por 4 h seguido de
resfriamento em dgua e posterior envelhecimento a 400 °C por (a) 1h, (b) 8h, (c) 32 e (d) 128 h

seguido de resfriamento em dgua.

Com o emprego de técnicas de microscopia Optica foi possivel detectar a nucleacdo da fase
a somente apés 32 h de envelhecimento. Porém, com analises via microscopia eletronica de
transmissao foi possivel identificar a nucleagdo da fase a nos estagios iniciais, quando os nucleos
dessa fase ainda apresentavam tamanhos de alguns nanometros.

A figura 4.40 mostra as imagens obtidas por microscopia eletronica. Na figura 4.40(a-b)
sdo vistas imagens de campo claro e de campo escuro, em destaque a fase a na forma de lamelas.
Na figura 4.40(c) € visto o padrdo de difracdo de elétrons de drea selecionada no eixo de zona
[011]B indexado. Na figura 4.40(d-f) € vista imagem de campo escuro mostrando em diferentes

magnificagdes, nucleos da fase o com morfologia de pequenos tridngulos.
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A observagdo dos resultados da figura 4.40 mostra que a nucleacdo da fase o ¢ governada
por dois mecanismos distintos, estando um associado a fase o lamelar e outro, a fase a equiaxial.
Sendo assim, diferentemente das demais composi¢des, a liga com 3% apresenta mecanismos de
nucleacdo distintos que ocorrem em escala nanométrica com cinética de transformacgdo bem lenta
e que permite estudar e tentar compreender os meios que levam a essa condicao.

Os meios que levam a esse tipo de nucleagdo podem estar correlacionados principalmente a
morfologia da fase ®. Sabe-se que alguns sistemas como, por exemplo, Ti-Nb e Ti-Mo sao
classificados como sistemas low misfit, onde a fase ® assume uma morfologia elipsoidal com

razao entre eixos de aproximadamente 2,2 e menor energia de superficie na interface.

Figura 4.37 Micrografias (MO) de amostras da liga Ti-30Nb-1Fe solubilizadas, resfriadas
rapidamente em d4gua e submetidas a pré-envelhecimento a 260 °C por 4 h seguido de
resfriamento em 4gua e posterior envelhecimento a 400 °C por (a) 1h, (b) 8h, (c) 32 e (d) 128 h

seguido de resfriamento em dgua.
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Por outro lado, sistemas como Ti-V, Ti-Cr, Ti-Mn e Ti-Fe apresentam a fase ® com
morfologia cuboidal. Esses sistemas por sua vez sdo classificados como high misfit. A
expectativa nesse caso ¢ que devido ao fato do Fe ser um fortissimo estabilizador da fase 8, que
ocorra uma competicdo entre os modos low (Nb) e high (Fe) misfit. Logo isso explicaria a
nucleacao diferenciada para a liga com 3% de Fe (HICKMAN, 1969).

Com o intuido de identificar a segrega¢do dos elementos durante a nucleagdo da fase a,
foi realizado mapeamento de raios-X por EDS no modo de varredura no microscopio eletronico
de transmissdo. Foi utilizado detector de campo claro para obtencdo das imagens no modo

varredura e uma sonda de 3 nm.

Figura 4.38 Micrografias (MO) de amostras da liga Ti-30Nb-3Fe solubilizadas, resfriadas
rapidamente em 4gua e submetidas a pré-envelhecimento a 260 °C por 4 h seguido de
resfriamento em dgua e posterior envelhecimento a 400 °C por (a) 1h, (b) 8h, (¢) 32 e (d) 128 h

seguido de resfriamento em dgua.
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A figura 4.41 mostra os resultados obtidos por microscopia eletronica de transmissdo no
modo varredura. Através do mapeamento de raios-X por EDS ¢ possivel observar que a fase a ao
nuclear-se, segregou os elementos [3-estabilizadores Nb e Fe.

Em resumo, no tocante a evolu¢do microestutural, pode-se afirmar que o elemento Fe atua
como um forte estabilizador da fase B e que a adi¢do de 5% nas ligas estudadas ndo propiciou
nenhuma alteracdo microestrututal relevante para as condi¢des de tratamento término
empregadas, como pode ser observado na figura 4.42.

Observou-se também que mesmo apos a dissolu¢do completa em torno de 300 °C, a fase ®
torna a nuclear quando resfriada a partir do patamar de envelhecimento, possivelmente a partir de

uma regido pobre em soluto, produto de uma separacao de fases.

N Signal A = CZ BSD EHT = 20.00 kv 2 pm
TI30Nb3Fe 320 Mag= 1000KX

Signal A = CZ BSD EHT = 20.00 kV o
WD = 65mm — -~ Tia0No3Fe 320 Mag = 30.00KX WD = 65mm

Signal A= CZ BSD EHT =20.00 kV
Ti30Nb3Fe 32h

Signal A = CZ BSD EHT = 20.00kV 1 pm °
WD = 65mm — . Mag = 50.00KX WD = 65mm H —r

Ti30Nb3Fe 32h Mag= 20.00K X

Figura 4.39 Micrografias (MEV) de amostras da liga Ti-30Nb-3Fe solubilizadas, resfriadas
rapidamente em d4gua e submetidas a pré-envelhecimento a 260 °C por 4 h seguido de
resfriamento em dgua e posterior envelhecimento a 400 °C por 32 h seguido de resfriamento em

dgua. Imagens de elétrons retroespalhados.
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Figura 4.40 Anélise por MET: (a) Imagem de campo claro. (b, d, e, f) Imagem de campo escuro.
(c) padrdo de difragdo de elétrons (SAD) no eixo de zona [011]P com a difra¢do de picos da fase

o e o. Amostra com envelhecimento duplo a 400 °C por 8h seguido de resfriamento em agua.
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Figura 4.41Anélise de mapeamento de raios-X por EDS via MEVT: (a) Imagem de campo claro.
Concentragdo dos elementos (b) Ti, (c) Nb e (d) Fe. Amostra com envelhecimento duplo a 400

°C por 8h seguido de resfriamento em dgua mostrando sinais de segregacdao de Nb e Fe da fase a.
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Figura 4.42 Micrografias (MO) de amostras da liga Ti-30Nb-5Fe solubilizadas, resfriadas
rapidamente em dgua e submetidas a pré-envelhecimento a 260 °C seguido de resfriamento em
dgua e posterior envelhecimento a 400 °C por (a) 1h, (b) 8h, (¢) 32 e (d) 128 h seguido de

resfriamento em agua.

J4 as ligas do sistema Ti-30Nb, com adi¢des de 3% do elemento Fe, independentemente da
rota de processamento adotada foram as que apresentaram resultados promissores do ponto de
vista microestrututal. Obteve-se estrutura composta por uma matriz teoricamente macia, contendo

a fase 3 e precipitados finos, simétricos e dispersos da fase a, nucleados no interior desses graos.
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4.5. Evolucao das propriedades mecanicas.

A evolugdo das propriedades mecanicas e fisicas, neste caso, dureza e modulo de
elasticidade foram avaliadas por meio das técnicas de dureza Vickers e actsticas,
respectivamente. Para tal, foram utilizadas as mesmas amostras que foram submetidas aos
estudos de evolugdo microestrutural, ou seja, um grupo de amostras foi submetido a
envelhecimento simples a 400 °C, enquanto o outro foi previamente envelhecido a 260 °C por 4
h, seguido de resfriamento em agua.

A figura 4.43(a) apresenta da evolucdo dos resultados de dureza e moddulo de
elasticidade em funcdo do tempo de envelhecimento. A amostra submetida ao envelhecimento
simples, quando aquecida até 400 °C, mostrou acréscimo significativo nos valores de dureza, de
202,3 +4,3 HV para 356,1 + 12,4 HV, logo nos primeiros estdgios do patamar de temperatura.

Conforme observado por meio dos resultados de difracdo de raios-X que foram
apresentados anteriormente para essa composi¢do, ocorre uma nucleacdo muito ripida e intensa
da fase a. Tal aumento pode ser atribuido a essa nucleagdo. Com o aumento do tempo de
envelhecimento, observa-se conforme o previsto na literatura, o aumento dos valores de dureza e
moédulo de elasticidade que atingem um patamar entre 2 e 32 h, com picos de dureza de 432,2 +
43 HV e moédulo de elasticidade de 128,8 GPa. Apdés 32 h, sdo observados sinais de
superenvelhecimento, com acentuado decréscimo nos valores de dureza. Diante das anélises
metalogréficas apresentadas na secio 4.4 € possivel observar, como ja comentado, que a liga Ti-
30Nb ndo apresenta alteracdes significativas no tocante a morfologia e a fracdo volumétrica da
fase a. Todavia, o patamar de dureza apresentando pode estar associado ndo somente a presenga
da fase o, mas também a presenca da fase ® formada durante o resfriamento.

A figura 4.43(b) apresenta a evolugcdo das propriedades mecanicas e fisicas da liga Ti-
30Nb submetida ao envelhecimento duplo. Apds o pré-envelhecimento, as amostras apresentaram
dureza de 305,6 £ 5,2 HV. Este aumento estd diretamente associado a nucleacdo da fase ® na
matriz da fase 3 e pode explicar o maior valor de dureza a 400 °C por 10 min, quando comparado
com a liga submetida ao envelhecimento simples. A nucleacdo da fase w faz com que ocorra
segregacao de soluto e quando essa fase se decompde, a matriz da fase B apresenta variagao de

composi¢do quimica de curto alcance (DEVARAJ, 2009). As regides pobres em soluto podem
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servir de ponto para nucleagdo da fase a e também, para a fase w,. quando resfriada apds o
envelhecimento. O patamar de dureza e médulo de elasticidade, assim como a liga submetida ao
envelhecimento simples, foi atingido entre 2 e 32 h com picos 456,7 + 9,5 HV e 125,5 GPa. Apéds

esse tempo foram observados sinais de superenvelhecimento.
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Figura 4.43 Evolucao da dureza Vickers e do mddulo de elasticidade da liga Ti-30Nb. Amostras
submetidas a envelhecimento simples (a) e duplo (b) a 400 °C seguido de resfriamento em dgua.
As amostras submetidas a envelhecimento duplo passaram por pré-envelhecimento a 260 °C por

4 h seguido de resfriamento em 4gua.

A figura 4.44(a) apresenta a evolug¢do das propriedades mecanicas e fisicas da liga Ti-
30Nb-1Fe submetida a envelhecimento simples. Esta liga também apresentou ganho significativo
de dureza ja nos primeiros estagios com 341,9 + 16,4 HV. O pico de dureza foi de 463,9 + 12,5
HYV para o tempo de 8 h, com mddulo de elasticidade 115,6 GPa. Esse aumento estd associado a
nucleacao da fase o e da fase ®, que podem ser observadas em todos os tempos estudados. Na

figura 4.42(b) sao mostrados os resultados da evolu¢ao de comportamento da liga Ti-30Nb-3Fe,
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submetida ao envelhecimento duplo e que apresentou ao final do pré-envelhecimento dureza de
308,4 £ 10,2 HV e quando envelhecida a 400 °C por 10 minutos teve esse valor elevado para
377,77 £5,2 HV. Os picos de dureza e de médulo de elasticidade, 471,9 £ 11,5 HV e 118,1 GPa,

respectivamente, foram identificados para os tempos de 4 e 2 h, respectivamente.
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Figura 4.44 Evolucido da dureza Vickers e do mddulo de elasticidade da liga Ti-30Nb-1Fe.
Amostras submetidas a envelhecimento simples (a) e duplo (b) a 400 °C seguido de resfriamento
em agua. As amostras submetidas a envelhecimento duplo passaram por pré-envelhecimento a

260 °C por 4 h seguido de resfriamento em agua.

As liga Ti-30Nb-3Fe submetida a envelhecimento simples tem os resultados de dureza e
moédulo de elasticidade mostrados na figura 4.45 (a). Diferentemente das outras composi¢des,
essa liga confirmou os resultados de difracdo de raios-X que mostraram cinética mais lenta de
transformagdo de fases. O aumento da dureza para esta composi¢do estd associado
exclusivamente a nucleagdo da fase a, que segundo os difratogramas de raios-X ocorre entre 16 h

e 32 h. Entretanto, o aumento de dureza no tempo de 8 h da sinais da nucleagdo da fase a em
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escala nanométrica. Picos de dureza e moédulo de elasticidade, 391,3 + 5,9 HV e 97,5 GPa,
respectivamente, foram identificados para os tempos de 128 h e 64 h, respectivamente. Nao foi

possivel identificar para as condi¢des estudadas sinais de superenvelhecimento.
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Figura 4.45 Evolucdo da dureza Vickers e do mddulo de elasticidade da liga Ti-30Nb-3Fe.
Amostras submetidas a envelhecimento simples (a) e duplo (b) a 400 °C seguido de resfriamento
em agua. As amostras submetidas a envelhecimento duplo passaram por pré-envelhecimento a

260 °C por 4 h seguido de resfriamento em dgua.

Entretanto, a liga submetida ao pré-envelhecimento mostrou comportamento diferente, com
um patamar de dureza obtido com as amostras envelhecidas entre 1 h e 8 h, como pode ser
observado na figura 4.45 (b). Ao final do pré-envelhecimento, a amostra apresentou dureza de
285 = 13,5 HV e quando aquecida a 400 °C, ndo teve ganho de dureza nos estdgios iniciais.
Todavia, um patamar de dureza foi atingido para os tempos de envelhecimento entre 1 h e 8 h.
Sinais de superenvelhecimento podem ser observados apds esse periodo. A diferenca de

comportamento da liga Ti-30Nb-3Fe pode ser atribuida a presenca da fase ®. Na liga submetida
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ao envelhecimento simples ndo se observou a presenca da fase o e pode-se atribuir o aumento de
dureza somente a nucleagdo da fase a, enquanto para a liga com envelhecimento duplo, sdo
observados picos de difracdo da fase ® entre 1 h e 16 h. A nucleagdo da fase w,. pode estar
associada as regides empobrecidas em soluto, que foram criadas durante o pré-envelhecimento
devido a precipita¢do da fase mjso.

A liga de maior estabilidade, com 5% de Fe, tem os resultados de dureza e mdédulo de
elasticidade mostrados na figura 4.46. Como pode ser observado, as duas condi¢cdes de
tratamento produziram resultados muito parecidos. Ao final do pré-envelhecimento, a amostra
apresentou dureza de 279,7 £ 12,3 HV e quando aquecida a 400 °C, nos estdgios iniciais, 299,7 +
17,3 HV. A amostra submetida ao envelhecimento simples apresentou pico de dureza de 410,0 +
14,9 HV ap6s 64 h. Um patamar médio de 100 GPa pode ser observado para o moddulo de
elasticidade para amostras envelhecidas a partir de 1 h.

A amostra submetida ao envelhecimento duplo apresentou pico de dureza apds 32 h com
418,2 £ 11,2 HV e médulo de elasticidade de 106,3 GPa apés 128 h.

O aumento da dureza para a amostra Ti-30Nb-5Fe pode estar associado a nucleacdo em
escala nanométrica da fase o ou mesmo a separacdo de fases f — [ + B’. Alguns trabalhos
associam a este fendmeno o aumento de resisténcia mecanica em ligas com microestrutura
completamente B envelhecidas (FERRANDINI, 2007; AFONSO, 2010).

Ensaios de tragdo foram realizados com o objetivo de observar os efeitos dos tratamentos
térmicos de envelhecimento na resisténcia mecanica, médulo de elasticidade e ductilidade.
Primeiramente, foram realizados ensaios a partir de amostras solubilizadas a 1000 °C por 1 h
seguido de resfriamento rdpido em dgua.

Os resultados apresentados na figura 4.47 mostram que a condi¢do de solubilizagcdo e
resfriamento em 4agua € a que confere maior ductilidade as ligas estudadas. Com valores de
alongamento até a fratura variando entre 16,6 e 28,5%, essas amostras mostraram um
comportamento tipico de materiais metalicos com a inversdo entre ganho de resisténcia mecanica
e ductilidade. A adicio de Fe, embora tivesse reduzido a ductilidade, aumentou
consideravelmente a resisténcia a tracdo e a tensdo limite de escoamento, como ji observado em
outros trabalhos (ZHANG, 2013). Este trabalho mostrou para as composicdes estudadas um
aumento substancial como pode ser observado passando de ¢, 347,2 £ 18,5 MPa e 6, 601,5 + 15,3

MPa para a liga Ti-30Nb para . 629,3 = 15,1 MPa e o; 688,8 + 6,2 MPa para a liga com 5% de
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Fe. Os valores de médulo de elasticidade se mantiveram constante e em torno de 80 GPa. Todas
as composi¢des apresentaram o micromecanismo de fratura por dimples, comum em materiais

com alta ductilidade, conforme pode ser observado nos resultados de fractografias da figura 4.48.
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Figura 4.46 Evolucdo da dureza Vickers e do mddulo de elasticidade da liga Ti-30Nb-5Fe.
Amostras submetidas a envelhecimento simples (a) e duplo (b) a 400 °C seguido de resfriamento
em agua. As amostras submetidas a envelhecimento duplo passaram por pré-envelhecimento a

260 °C por 4 h seguido de resfriamento em dgua.

Os resultados de dureza Vickers obtidos a partir das amostras submetidas a tratamento
térmico de envelhecimento foram utilizados como base s para defini¢do dos parametros para o
envelhecimento das amostras que foram submetidas a ensaio de tracdo. Objetivando-se obter
ligas com alta resisténcia mecanica optou-se pelas condicdes de envelhecimento que
proporcionassem maior dureza. De forma geral contrariando as expectativas as ligas Ti-30Nb, Ti-

30Nb-1Fe e Ti-30Nb-5Fe ndo apresentaram aumento de resisténcia mecanica o que pode estar
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diretamente relacionado a queda de ductilidade e o micromecaniscmo de fratural fragil observado
na figura 4.49.

A queda de ductilidade e resisténcia mecanica nessas ligas estd associada principalmente a
presenca da fase m, conhecida pela fragilizagao de ligas de titanio (KOUL, 1970; LIN, 2002). Na
liga com 5% de Fe, a queda de ductilidade pode estar associada a separacdo de fases e ou a
nucleagdo em escala nanométrica da fase a.

Porém foi a liga Ti-30Nb-3Fe que apresentou o comportamento mais promissor, com
aumento da resisténcia mecanica apos o envelhecimento, atingindo valores de o. 677,3 + 17,3
MPa e 6, 766,7 + 8,3 MPa. Esse aumento pode estar associado a nucleagdo heterogénea da fase a
em ligas do sistema Ti-Nb, que devido a morfologia fina e dispersa faz com que a energia de
coesdo entre os precipitados, matriz € contorno de grdo seja aumentada, fato que proporciona

ganho em resisténcia mecanica.

I Resisténcia a tragdo
I Tens3o limite de escoamento

Alongamento (%) [ Alongamento
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 E = Mddulo de Elasticidade

Ti-30Nb RR
E=80%5,4GPa

Ti-30Nb-1Fe RR
E=79,2+6,7GPa

E=81,1+6,7 GPa

E=78,4+34GPa

Ti-30Nb Env. Duplo 400 °C/8 h
E=1253+54 GPa

Ti-30Nb-1Fe Env. Duplo 400 °C/8 h
E=112,1+6,4 GPa

Ti-30Nb-3Fe Env. Duplo 400 °C/8 h
E=108,5+7,1GPa

JONb-5Fe Env. Simples 400 °C/64 h
E=91,5+4,3GPa

T T T T T T T T T
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000
Resisténcia Mecanica (MPa)

Figura 4.47 Propriedades mecanicas e fisicas obtidas através de ensaio de tragdo. Amostras
solubilizadas a 1000 °C por 1 h seguido de resfriamento em agua (RR) e submetidas a tratamento
térmico de envelhecimento simples e duplo. Tensdo limite de escoamento a 0,2% e alongamento

até a fatura com 1, de 25 mm.
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2 mm 200pm
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Figura 4.48. Fractografia das amostras submetidas a ensaio de tracdo. Amostras solubilizadas a
1000 °C por 1 h seguido de resfriamento em dgua (RR). Imagens obtidas por microscopia
eletronica com elétrons retroespalhados mostrando  micromecanismo de  fratura
predominantemente por dimples. (a-c) Ti-30Nb, (d-f) Ti-30Nb-1Fe, (g-1) Ti-30Nb-3Fe e (j-1) Ti-
30Nb-5Fe.
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Figura 4.49 Fractografia das amostras submetidas a ensaio de tracdo. Amostras solubilizadas a
1000 °C por 1 h seguido de resfriamento em agua (RR). Imagens obtidas por microscopia
eletronica com elétrons retroespalhados mostrando micromecanismo de fratura transgranular
terrace-like com dimples de alguns micrometros. (a-c) Ti-30Nb, (d-f) Ti-30Nb-1Fe, (g-1) Ti-
30Nb-3Fe e (j-1) Ti-30Nb-5Fe.
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4.6. Aplicacio de ligas Ti-p biomédicas

As transformagdes de fases em ligas de titanio permitem controlar, de forma efetiva, as suas
propriedades mecanicas. Essa possibilidade permite, por sua vez, obter materiais com
comportamento mecanico bastante varidvel, o que sugere a possibilidade de producdo de
materiais com gradientes funcionais - FGM (functionally graded materials). Em alguns tipos de
fratura ortopédica € interessante o uso de placa metdlicas bastante rigidas e que permitam a
restauracdo Ossea. Por outro lado, alta rigidez pode provocar perda dssea junto as regides
adjacentes a fratura. Uma solucdo elegante para esse problema é o emprego de uma placa
metdlica que tenha rigidez varidvel ao longo do seu comprimento. Tal componente pode ser
muito rigido em sua parte central, préxima a fratura e mais flexivel em suas extremidades, regiao
onde essa placa é unida ao osso a ser restaurado por meio de parafusos. Neste trabalho, em
decorréncia dos resultados obtidos, a liga Ti-30Nb-3Fe foi escolhida para ser submetida a
tratamentos térmicos especificos, de maneira a resultar em comportamento eldstico varidvel ao
longo de seu comprimento, comportamento tipicamente observado em FGM e para ser aplicada
na produg¢do por usinagem de placas e parafusos de osteossintese, os quais podem ser observados

na figura 4.50.

Figura 4.50 Imagens mostrando as placas e parafusos de osteossintese usinadas a partir da liga

Ti-30Nb-3Fe.
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As ligas de Ti tipo p metaestdvel correspondem a um restrito grupo de materiais que
permitem a manipulacdo do comportamento mecanico por meio da aplicagdo de tratamentos
térmicos especificos. Dessa forma, baseando-se em inimeros trabalhos que relatam a necessidade
de implantes com gradiente de rigidez (RAMAKRISHNA, 2005, FICE, 2012, PLECKO, 2012),
este trabalho propde a fabricacdo de placas e parafusos de osteossintese usando a liga Ti-30Nb-
3Fe e aplicar 2 mesma, tratamentos térmicos que resultem em regido central com alto médulo de
elasticidade, com microestrutura constituida pelas fases B, a ¢ ®, € com extremidades exibindo
baixo modulo de elasticidade, com microestrutura formada pelas fases B e a”. O emprego de
tratamentos térmicos localizados permite estabelecer gradiente de elasticidade, que € apresentado
na figura 4.51. O gradiente do mddulo de elasticidade apresentado € formado devido ao gradiente
térmico do aquecimento indutivo quando parte da amostra fica no interior da bobina de indugdo e
a outra parte fica imersa em dgua. Sendo assim o gradiente mostrado refere-se a interface entre a

parte da amostra aquecida e a parte submersa em dgua.
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Figura 4.51 Gradiente de modulo de elasticidade obtido por nano-indentacdo com indentador
Berkovich. Amostra da liga Ti-30Nb-3Fe com regidao submetida a envelhecimento duplo 400 °C

por 8 h e outra solubilizada e resfriada rapidamente.
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Com base nos resultados obtidos, principalmente no que tange o gradiente de rigidez, é
perfeitamente factivel propor o projeto e a fabricacdo de implantes ortopédicos com rigidez
gradual como pode ser observado na figura 4.52. Nesta proposta seria possivel, por exemplo, a
obtencdo de uma placa de osteossintese com maior rigidez na regido central e menor rigidez nas
extremidades e também parafusos de osteossintese com maior rigidez na regido na cabeca e
menor rigidez na regido do corpo. Tais configuracdes permitiriam melhores resultados nos

tratamentos ortopédicos reduzindo a ocorréncia de reabsorcao dssea.

Regidao de menor Regido de menor
Rigidez < 80 GPa Rigidez < 80 GPa

Figura 4.52 Proposta de projeto para a fabricacdo de placas e parafusos de osteossintese

ortopédica a partir da liga de titdnio com gradiente de rigidez.
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5 CONCLUSOES E SUGESTOES PARA PROXIMOS TRABALHOS

5.1. Conclusoes

Os resultados obtidos da preparacao, do processamento, da caracterizacdo microestrutural e
mecanica e da aplicacdo das ligas Ti-30Nb, Ti-30Nb-1Fe, Ti-30Nb-3Fe e Ti-30Nb-5Fe permitem

concluir que:

a. Independente da taxa de resfriamento aplicada a amostras solubilizadas, a adi¢do do elemento
Fe aumentou a estabilidade da fase B. A liga com 3% de Fe resfriada rapidamente a partir do
campo 3 mostrou completa retencao dessa fase a temperatura ambiente. Por outro lado, a liga Ti-
30Nb-5Fe exibiu a fase B praticamente estavel, mesmo quando resfriada lentamente ao forno. No
tocante a propriedades mecanicas e fisicas, amostras com adi¢do de Fe resfriadas lentamente a
partir de altas temperaturas apresentaram redugdo nos valores de dureza e médulo de elasticidade,
resultado do aumento da fracdo volumétrica da fase 3. A aplicacdo de resfriamento rapido a ligas
solubilizadas em altas temperaturas resultou em acréscimo na dureza da liga Ti-30Nb-1Fe, fruto
da precipitacdo da fase w. Em relacdo as ligas Ti-30Nb-3Fe e Ti-30Nb-5Fe, notou-se a reducdo
da dureza apds o resfriamento rdpido. O moddulo de elasticidade apresentou-se praticamente

estavel e em torno de 80 GPa para todas as composicoes de ligas resfriadas rapidamente;

b. A cinética de transformacdes de fase envolvida na decomposicao da fase a” e na nucleacao
das fases ® e o foi investigada por meio de difracdo de raios-X, de dureza Vickers em alta
temperatura e de calorimetria diferencial de varredura (DSC). Constatou-se que tais técnicas,
quando combinadas, propiciam a compreensdo da sequéncia de eventos envolvidos nas
transformacodes de fases em ligas de titdnio. A aplicacdo de DSC permitiu obter informacgdes
relevantes sobre a sequéncia de eventos (o’ — B, B — o, p — ®iso € ®iso — 0) € principalmente,
determinar de forma aproximada, as temperaturas de decomposi¢do da fase o, de nucleacdo das
fases w e a e da transformacao alotropica B-transus. Por meio da difracdo de raios-X confirmou-

se a sequéncia de eventos identificados por DSC e por meio de dureza Vickers em alta
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temperatura, foi possivel confirmar que a adi¢do de Fe, além de estabilizar a fase P, torna a
cinética de transformag¢do muito mais lenta. Em resumo, observou-se que para cada 1% de Fe
adicionado a liga Ti-30Nb, ocorreu a reducdo de aproximadamente 10 °C na temperatura 3

transus, bem como a redugao da cinética de precipitagao das fases e a;

c. A aplicagdo de tratamentos térmicos de envelhecimento a amostras do sistema Ti-Nb com
adicoes de Fe resfriadas rapidamente permitiu examinar o efeito das rotas de tratamento térmico e
do teor de Fe adicionado, nas transformacdes de fases. Os resultados obtidos permitem afirmar
que o elemento Fe, quando combinado ao Nb, atua como forte agente estabilizador da fase f e
interfere na nucleacdo da fase o, o que resulta em alteragdo da morfologia dos precipitados da
fase o, que passam de lamelas para precipitados finamente dispersos na matriz de fase f. Em
adi¢do, constatou-se que nas ligas Ti-30Nb e Ti-30Nb-1Fe, a decomposi¢do da fase o ocorre em
temperaturas proximas a 300 °C. Entretanto, a mesma ressurge apds o resfriamento a partir de
400 °C. A dureza e o moédulo de elasticidade elevam-se a medida que as fases ® e a sdo
nucleadas na microestrutura. Tratamentos térmicos aplicados por periodos longos podem
conduzir a redugdo da dureza e do médulo de elasticidade, principalmente devido a diminui¢cdo
da fracdo volumétrica da fase w. A adi¢dao de Fe pode ser utilizada no controle ¢ otimizagao da

nucleacao das fases o ¢ a;

d. Os resultados obtidos de tratamentos térmicos de envelhecimento foram utilizados no
processamento de corpos de prova de tracdo. Os resultados dos ensaios de tracdo mostraram que
a liga Ti-30Nb, apos solubilizacdo e resfriamento rdpido, exibe resisténcia a tragdo proxima de
600 MPa. Apds tratamento térmico de envelhecimento, os ensaios de tragdo revelaram que o
aumento da resisténcia a tracdo € comprometido pelo aumento da fragilidade, fruto da
precipitagdo intensa da fase ®. A liga Ti-30Nb-1Fe solubilizada e resfriada rapidamente
apresentou resisténcia a tragdo superior a 630 MPa, enquanto que a mesma liga, apds
envelhecimento, exibiu resisténcia a tracdo semelhante a da liga isenta de Fe. No caso da liga Ti-
30Nb-3Fe solubilizada e resfriada rapidamente, a resisténcia a tracdo obtida foi de
aproximadamente 650 MPa. Apds o envelhecimento, foram obtidos valores acima de 760 MPa,

possivelmente resultado da distribuigdo finamente dispersa da fase o na microestrutura. Ja a liga

com 5% de Fe solubilizada e resfriada rapidamente apresentou resisténcia a tracdo de
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aproximadamente 680 MPa e 640 MPa apés envelhecimento. E interessante salientar que a
adicao de 5% de Fe torna a fase 3 estavel e o tratamento térmico de envelhecimento pouco altera

sua microestrutura;

e. Os resultados obtidos permitiram fabricar placas e parafusos de osteossintese com gradiente de
funcionalidade usando a liga Ti-30Nb-3Fe. Tais dispositivos foram obtidos por processos de
fabricacdo convencionais aplicados industrialmente, a partir de ligas preparadas por fusdo a arco
e conformadas plasticamente. A aplicacdo de condigdes especificas de tratamento térmico
resultou em componentes com mddulo de elasticidade varidvel no intervalo entre 80 e 115 GPa,
que foram medidos utilizando a técnica de nano-indentacdo. Tais resultados mostram que a

producdo de implantes metélicos ortopédicos com gradientes de funcionalidade é factivel.

5.2. Sugestoes para trabalhos futuros

Os resultados obtidos neste trabalho permitem sugerir a continuacdo do mesmo por meio das

seguintes investigacoes:

a. Avaliacdo do efeito de tratamentos térmicos de envelhecimento nas propriedades de fadiga,

fadiga-corrosdo e tenacidade a fratura de ligas do sistema Ti-Nb-Fe;

b. Avaliacio do fendmeno de nucleacdo da fase a em ligas Ti-Nb com adi¢des de Fe,
solubilizadas acima de B-fransus e submetidas a resfriamento direto até a temperatura de

envelhecimento;

c. Avaliacdo dos efeitos da combinagdo de elementos do tipo high misfit (Fe, Mn, Cr, V) e do

tipo low misfit (Mo e Nb) na morfologia das fases ® € a;

d. Desenvolvimento de implantes ortopédicos e dentais com gradientes de funcionalidade,

produzidos a partir de ligas Ti-Nb-Fe tratadas termicamente de acordo com resultados de
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simulacoes de tensdes mecanicas, determinadas por meio da técnica de elementos finitos.
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