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Ligas de titanio do tipo  metaestavel tém sido desenvolvidas para aplicagdes
biomédicas por exibirem baixo mddulo de elasticidade e propriedades funcionais que
podem ser ajustadas para as diferentes partes de um implante ortopédico através de
processamento termomecanico e controle da composi¢do quimica. Este trabalho teve
como objetivo produzir, processar e caracterizar ligas experimentais de titdnio para
aplicacdes biomédicas, pertencentes ao sistema Ti-Nb-Mo-Zr, bem como uma liga piloto
para ser usada na fabricacdo de implantes ortopédicos. As ligas experimentais foram
obtidas via fusdo a arco seguido de tratamento térmico de homogeneizacao, enquanto que
a liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr foi produzida em forno de refusdo a arco (VAR) e
processada termomecanicamente em diferentes condi¢des, seguido de envelhecimento.
As amostras obtidas em ambas as fusdes foram caracterizadas por difratometria de
raios-X, microscopia Otica, microscopia eletronica de varredura, medidas de médulo de
elasticidade e microdureza Vickers. Dentre as diferentes condi¢des de processamento, a
liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr na condi¢do recozida a 950 °C por 1 h, apds 90 % de
laminagdo a frio, com microestrutura monofasica 3 composta por graos refinados, foi a

que apresentou a maior razdo dureza / médulo de elasticidade.
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Metastable f titanium alloys have been developed for biomedical applications due
to their low elastic moduli and functional properties which can be adjusted to different
parts of an orthopedic implant through thermomechanical processing and chemical
composition control. This study aimed to produce, process and characterize experimental
titanium alloys belonging to the Ti-Nb-Mo-Zr system for biomedical applications, as well
as an industrial scale alloy to be used in the manufacture of orthopedic implants. The
experimental alloys were obtained via arc melting followed by homogenization heat
treatment, while the Ti-23.6Nb-5.1Mo-6.7Zr alloy was produced by vacuum arc
remelting (VAR), thermomechanically processed under different conditions and aged.
Both samples were characterized by X-ray diffractometry, optical and scanning electron
microscopy, elastic moduli measurements and Vickers microhardness tests. Among the
different processing conditions, the Ti-23.6Nb-5.1Mo-6.7Zr alloy annealed at 950 ° C for
1 h, after 90 % of cold rolling, with a B single-phase microstructure composed of grains

refined, was the one that presented the highest hardness / elastic modulus ratio.
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1. INTRODUCAO

A demanda de biomateriais para aplicagdes na ortopedia estd crescendo
rapidamente devido ao aumento da expectativa de vida da populacdo e, portanto, maior
probabilidade de ocorréncia de doengas degenerativas, fraturas e de procedimentos
corretivos devido as suas sequelas. A osteoartrose € o tipo de doenca mais frequente das
articulagdes e pode levar a necessidade de cirurgia ortopédica como a artroplastia total do
quadril para substituir por um biomaterial o osso ou tecido danificado. S6 no Brasil, 10
milhdes de pessoas sofrem de alguma doenca articular degenerativa, onde
aproximadamente 140 mil casos de fraturas de quadril por ano sdo reportados [1].

Cerca de 70-80 % dos implantes s3o feitos de biomateriais metalicos [2]. Para
um material ser utilizado como implante metalico ortopédico ¢ necessario um balango
entre alta resisténcia mecanica e baixo modulo de elasticidade [3,4], além de apresentar
excelente resisténcia a corrosdo em meio corpéreo e outras propriedades mecanicas
apropriadas, tais como, boa resisténcia a fadiga e boa resisténcia ao desgaste, assim como
auséncia de elementos toxicos [5—8]. Além destas caracteristicas, um implante também
deve exibir biofuncionabilidade, como a biocompatibilidade biolégica e mecanica, que
em muitos casos ainda ¢ insuficiente ou inadequada e necessitam ser melhoradas [2].
Assim, varios estudos tém sido feitos no desenvolvimento de novas ligas de titdnio com
propriedades adequadas para aplicagdes ortopédicas [9—18].

O titanio (Ti) e suas ligas sdo amplamente usados como implantes ortopédicos
por apresentarem boa resisténcia a corrosdo, biocompatibilidade, excelente resisténcia a
fadiga e menor modulo de elasticidade em relagdo a outros biomateriais metalicos tais
como aco inoxidavel e ligas a base de Co-Cr. O mddulo de elasticidade ¢ um dos fatores
fundamentais na selecdo de um material para fins biomédicos em implantes ortopédicos,
pois ao apresentar valores baixos vai permitir uma melhor distribui¢do de tensdes a
medida que se aproxima mais do mddulo de elasticidade do osso [5,6,10,11,13,18-21].

A liga de Ti mais utilizada em aplicag¢des ortopédicas ainda ¢ a da classe o + B,
Ti-6Al-4V. Embora esta liga apresente um menor modulo de elasticidade em relagdo a
outros biomateriais metalicos, este ainda ¢ elevado comparado ao do tecido 6sseo [20].
Estudos desta liga tem mostrado também que a liberagdo de pequenas quantidades dos
elementos V e Al no corpo humano podem induzir efeitos citotoxicos e desordens
neurologicas, respectivamente, o que acarretou na ultima década o desenvolvimento de

novas ligas de titanio [21].



Dentre as ligas de titanio mais adequadas para implantes ortopédicos destacam-se
as do tipo B [2,10,17,18,22-24]. A superioridade destas ligas ¢ mais pronunciada na
condi¢do tratada e envelhecida, na qual o tamanho de grao B, fracdo volumétrica,
morfologia, tamanho e espagamento dos precipitados controlam os niveis de resisténcia
[2,25,26]. Estas ligas sdo basicamente constituidas por Ti acrescido de elementos
betagénicos biocompativeis, como o Mo, Nb e Ta. A fase B exibe um menor modulo de
elasticidade que as fases a e a+f e também satisfazem a maior parte dos requisitos de
uma liga ideal para implantes metalicos [19,23,24]. Varios trabalhos na literatura
apresentam ligas do tipo  que estdo sendo desenvolvidas sem elementos toxicos em sua
composi¢ao [10,11,13,19,27-29]. A maioria das ligas de titanio estudadas desta classe
estdo incluidas nos sistemas Ti-Ta, Ti-Mo, Ti-Nb, Ti-Nb-Zr, Ti-Mo-Nb, Ti-Sn-Nb-Ta,
Ti-Zr-Nb-Ta, Ti-Sn-Nb-Ta-Sb, e Ti-Nb-Ta-Mo, sendo que para estas ligas o modulo de
elasticidade varia entre 50 e 95 GPa, dependendo da composi¢ao e da microestrutura final
da liga [11,23,24,30]. Estudos mostram que ndo ¢ trivial obter simultaneamente baixo
modulo de elasticidade e alta resisténcia mecanica nas ligas de titanio [25].

As hastes femorais, um dos componentes das proteses totais de quadril, sdo
implantes permanentes que, ao longo de sua vida util, apresentam problemas para o
paciente, devido a grande diferenca entre a rigidez do implante com o tecido 6sseo. O
controle da rigidez do implante se da por meio do controle do mddulo de elasticidade. O
osso cortical apresenta um modulo de aproximadamente 30 GPa e para ser substituido ¢
necessario implantes com propriedade similar, pois, o elevado médulo de uma haste
femoral, quando instalado no corpo humano pode resultar na reabsor¢do dssea (stress
shielding). A reabsor¢do dssea ¢ um fendmeno que ocorre pela diferenga entre a
flexibilidade e/ou rigidez entre o implante e o tecido dsseo, que pode ser atribuido em
parte ao modulo de elasticidade do implante. Embora as hastes femorais com baixo
modulo de elasticidade diminuam este efeito na interface, o mesmo pode gerar tensdes na
regido proxima ao pescoco da haste [31,32]. Além disso, a haste femoral ¢ um dos
implantes mais complexos, pois exige diferentes propriedades ao longo de seu perfil.
Dessa forma, o desenvolvimento de ligas com propriedades funcionais, controladas em
funcdo de uma elevada resposta ao processamento termomecanico, ¢ a solu¢do para

produzir implantes de alto desempenho.



Atualmente as hastes femorais convencionais disponiveis no mercado nao
atendem totalmente esses requisitos, e estudos tém sido feitos no sentido de desenvolver
materiais com propriedades otimizadas. Embora esta nova classe de materiais seja
promissora em aplicacdes ortopédicas, ainda sdo poucos os estudos relacionados. Hanada
et al. [33] fabricaram uma haste femoral de alto desempenho com propriedades funcionais
a partir de diferentes processos de conformacdo a frio e envelhecimentos da liga
Ti-33,6Nb-4Sn, onde obtiveram baixo modulo de elasticidade (~40 GPa) e elevada
resisténcia a tracao na cabeca da haste (1270 MPa). Lopes ef al. [32] também produziram
uma haste dentro do conceito de gradiente de rigidez, utilizando a liga Ti-30Nb-2Sn com
modulo de elasticidade de 65 GPa na regido inferior da haste e 900 MPa de resisténcia a
tracdo na regido do pescoco da haste. Estes trabalhos alcangaram tais propriedades através
de deformagdo plastica a frio, com o objetivo de diminuir o mddulo de elasticidade, e
tratamentos térmicos de envelhecimento para elevar a dureza e a resisténcia mecanica.
Esse controle das propriedades mecanicas ocorre através da precipitagdo de diferentes
fases, como ® e a, na microestrutura f3.

O objetivo deste trabalho foi produzir, processar e caracterizar ligas experimentais
de titAnio para aplicagdes biomédicas pertencentes ao sistema Ti-Nb-Mo-Zr e produzir
uma liga piloto para ser usada na fabricacdo de implantes ortopédicos. Dentro deste
contexto, foram avaliados os efeitos dos processamentos termomecanicos na
microestrutura € no comportamento mecanico destas ligas, através da precipitacao de
fases e comportamento de textura durante cada processo.

Dentre as diferentes condi¢des de processamento estudadas, a maior razdo dureza
especifica / modulo de elasticidade foi obtida para a liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr
recozida a 950 °C por 1 h, ap6s 90 % de laminagdo a frio (HV/E = 7,51), constituida de
uma microestrutura monofasica B composta por graos refinados, apresentando o menor
modulo de elasticidade (~31 GPa), que € proximo ao valor do osso. Porém a liga piloto
na condi¢dao envelhecida a 300 °C por 30 min apds recozimento, também apresentou
baixo modulo de elasticidade de (41 GPa) e uma elevada razdo dureza / modulo de
elasticidade (HV/E = 7,41), bem como microestrutura composta pela fase B3, constituindo
uma outra alternativa funcional. A liga piloto apresentou menor modulo de elasticidade e
elevada dureza especifica / mddulo de elasticidade em todas as condi¢des, comparado ao

da liga comercial Ti-6Al-4V.



2. REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1  Metalurgia fisica do titanio

Dentre os materiais metalicos utilizados como implantes ortopédicos, o titdnio
destaca-se por possuir elevada resisténcia mecanica, resisténcia a fadiga e resisténcia a
corrosao, baixa resisténcia ao desgaste, 6tima estabilidade quimica e combinacao de baixo
modulo de elasticidade com boa osseointegracao [24,34,35].

O titanio puro apresenta transformacao alotropica a 882 °C, onde ocorre a
transformacdo da fase a de estrutura cristalina hexagonal compacta (HC), a temperatura
ambiente, em estrutura cristalina cubica de corpo centrado (CCC) denominada fase f3, que
permanece estavel até a fusdo do metal. A Figura 2.1 apresenta uma ilustracdo das

estruturas cristalinas das fases a e 3 do Ti puro [36].

0,468 nm

0,332
(0001) a/ nm

0,295 nm \
aZ

Figura 2.1 — Estruturas cristalinas do titdnio puro. (a) Estrutura hexagonal compacta - fase o ¢
(b) estrutura cubica de corpo centrado - fase p (Adaptado de [36]).

A tabela 2.1 apresenta algumas das principais propriedades fisico-quimicas do
titdnio juntamente com o Mo, Nb e Zr. As caracteristicas de cada elemento serdo
apresentadas adiante juntamente com os respectivos diagramas de equilibrio. O titanio,
como sendo um elemento de transi¢do, cuja estrutura eletronica apresenta uma camada d
incompleta, permite que se forme solugdes sdlidas com muitos elementos substitucionais
[36,37]. Os elementos da tabela 2.1 apresentam pequena diferenca no raio atdbmico (menor

que 15 %) [38].



Tabela 2.1 — Propriedades fisico-quimicas dos metais de liga (Adaptado de [38]).

Titanio Niobio Molibdénio Zirconio
Simbolo Ti Nb Mo Zr
Numero atémico 22 41 42 40
Configuracdo eletronica [Ar] 4s23d? [Kr] 4d*5s  [Kr] 5s'4d’ [Kr] 5s24d?
Massa atémica (u.m.a.) 47,88 92,90 95,94 91,22
Eletronegatividade 1,54 1,6 2,16 1,33
Valéncia mais comum 4+ 4+ 6+ 4+
Raio atémico (nm) 0,145 0,146 0,139 0,159
L T< 882°C = HC-a T<872°C =HC
Estrutura Cristalina T>882°C = CCC-B CCC CCC T>822°C = CCC
Parametros da rede ac- i:()(zfég > a=b=c= a=b=c= a=0,3231
cristalina (nm) B-a=0332 0,3007 0,31653 c=0,5148
Massa especifica o (20°C) =4,51
(g/cm?) B (885°C)=4,35 8,57 10,22 6,51
Temperatura fusdo (°C) 1668 2477 2623 1855

As propriedades das ligas de titanio sdo determinadas basicamente pela
composicdo quimica e microestrutura. A microestrutura dessas ligas ¢ baseada na
concentragdo de elementos de liga utilizados em solugdo sélida, e a temperatura na qual
ocorre a transformacdo alotropica ¢ diretamente influenciada pela adicdo destes
elementos. A temperatura de transformacdo B — B + a € conhecida como B-transus,
enquanto que a temperatura de transformagao oo — 3 + o € conhecida como a-transus. Os
elementos de liga s3o divididos em a e P estabilizadores de acordo com a agdo sobre a
temperatura B-transus [36,39].

A tabela periddica da Figura 2.2 apresenta os elementos capazes de estabilizar as
fases a e B do titanio [36]. O Al, O, N e C atuam como fortes estabilizadores de a, e estes
aumentam a temperatura -transus. Os elementos estabilizadores de B sdo divididos em
B-isomorfos (V, Mo, Nb e Ta) e B eutetoide (Fe, Mn, Cr, Co, Ni, Cu, Si, H), e estes
diminuem a temperatura B-transus. J4 o Zr e o Sn sdo os Unicos considerados como
elementos neutros, por ndo terem efeito na temperatura B-transus, mas apresentam
completa solubilidade nas fases a e P, além de se comportarem como o ou [
estabilizadores dependendo de outros elementos presentes [24,39]. A Figura 2.3 mostra a

influéncia destes elementos de liga nos diagramas de fases binarios esquematicos.
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Figura 2.2 — Elementos que atuam como [ ¢ o estabilizadores do titanio (Adaptado de [36]).
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Figura 2.3 — Influéncia dos elementos nos diagramas de fases em ligas de titdnio (Adaptado de

[36,39]).

De acordo com estudo realizado por Abdel-Hady [40], foi observado que a

estabilizacdo da fase ¢ maior quando acompanhado a outros elementos betagénicos

incorporados a liga. Corroborando com o que estd apresentado na Figura 2.2, em que se

observa que o Zr ¢ considerado como [} estabilizador quando o mesmo esta sendo

utilizado como elemento de liga junto a outros B estabilizadores.



De acordo com a Figura 2.2 e a tabela 2.1, o zirconio ¢ um metal de transi¢do que
pertence ao mesmo grupo IVB do titanio. Este elemento possui propriedades quimicas
semelhantes ao titanio e facilidade para formar solugdes solidas em ambas as fases
cristalinas do titdnio. A adi¢do do zirconio como elemento de liga visa melhorar a
resisténcia mecanica e a corrosdo, além de aumentar a biocompatibilidade com fluidos
corporeos [36,41]. A Figura 2.4 apresenta os diagramas de fases dos sistemas bindrios
Ti-Nb, Ti-Mo e Ti-Zr.

O molibdénio ¢ um forte B-estabilizador, podendo apresentar uma extensa faixa
de composicdo onde as fases a e B do titdnio podem estar presentes a temperatura
ambiente [36]. Estudos mostram que o acréscimo de Mo no Ti pode aumentar a resisténcia
mecanica e diminuir o modulo de elasticidade [19]. Portanto, as ligas do sistema Ti-Mo
tem despertado grande interesse para o desenvolvimento de novas ligas do tipo p [41]. O
diagrama de fases do sistema Ti-Mo estd apresentado na Figura 2.4, onde pode ser
observada a elevada acgdo B-estabilizadora do elemento.

O niodbio ¢ também um elemento de liga do tipo B-estabilizador. De acordo com o
diagrama de fases, ligas de titanio contendo até 15 % Nb em peso, quando submetidas a
resfriamento rdpido, apresentam estrutura essencialmente martensitica do tipo o’
(hexagonal). Para teores entre 17,5 % a 25 % Nb, o resfriamento rapido conduz a
formagdo de martensita do tipo o ortorrdmbica. Essas fases serdo abordadas com mais
detalhes adiante. J& para teores proximos a 27,5 % Nb, a microestrutura dessas ligas
resfriadas rapidamente ¢ constituida pela fase f metaestavel. Teores superiores a 30 %

Nb conduzem a microestruturas formadas somente pela fase B na condigdo estavel [42].



Figura 2.4 — Diagramas de equilibrio dos sistemas binarios Ti-Zr, Ti-Mo e Ti-Nb (Adaptado de

[43,44)).
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2.1.1 Classificacdo das ligas de titinio

As ligas de titdnio podem ser classificadas em o, o + B e B, com algumas
subdivisdes: proximo de a, proximo de B e f-metaestavel. As propriedades mecanicas e
fisicas das ligas de titanio sdo controladas pela microestrutura [45]. Algumas relacdes
entre as classes das ligas de titanio e os seus efeitos nas propriedades das ligas estdo

apresentadas esquematicamente na Figura 2.5.

Elementos Elementos
a-estabilizadores PB-estabilizadores
Al O N Mo Fe V Cr Mn

Aumento da quantidade de a-estabilizadores promove a fase a

< < < < <
Aumento da quantidade de beta-estabilizadores promove a fase 8
> > > > >
a Proximo de a atp Proximo de B g

Aumento da densidade — 3

Aumento da resposta ao tratamento térmico E—

Aumento da resisténcia — 3
44— Aumento da resisténcia a fluéncia

Aumento da sensibilidade a taxa de deformagdo —p
44— Melhor soldabilidade
Melhor Processabilidade —_§

Figura 2.5 — Efeitos das fases nas propriedades das ligas de titanio (Adaptado de [37]).

As ligas tipo o apresentam em sua composi¢do apenas o estabilizadores e,
portanto, suas microestruturas sdo compostas somente pela fase a. A transformacio da
fase a ocorre quando o material é aquecido acima de B-transus e resfriado lentamente até
que entre no campo de estabilidade da fase a. As ligas de titdnio do tipo a e proximo de
a se destacam pela sua elevada resisténcia a corrosdo, porém, a sua utilizagdo como
material de implante ¢ limitada devido a baixa resisténcia mecanica a temperatura
ambiente. Essas ligas apresentam comportamento anisotropico e o mddulo de elasticidade

pode variar entre 100 GPa e 145 GPa [39].



As ligas a + B exibem maior resisténcia mecanica e melhor desempenho em alta
temperatura, e suas propriedades dependem, além da propor¢do o/B, das condi¢des de
tratamentos térmicos e processamentos termomecanicos. A liga comercial mais utilizada
nessa classe ¢ a tradicional Ti-6Al-4V [24,46].

Segundo Long e Rack [24], denomina-se liga de titdnio do tipo B qualquer liga
que possua estabilizador B suficiente para reter 100 % desta fase quando resfriada
rapidamente, a partir da temperatura de transformagao alotrdpica B-transus (882 °C), até
a temperatura ambiente. A tabela 2.2 apresenta os teores minimos necessarios a

estabilizacdo da fase  a temperatura ambiente para alguns elementos de liga.

Tabela 2.2 — Teor minimo de elemento B estabilizador (% em peso) necessario para estabilizar a
fase B a temperatura ambiente (Adaptado de [39]).

A\Y Nb Ta Cr Mo A\\Y% Mn Fe Co Ni

15 36 50 8 10 25 6 4 6 8

Corroborando com estudos propostos para ligas Ti-Mo, foi verificado que a
quantidade minima de Mo para as ligas B metaestaveis reterem completamente a fase 3
em um resfriamento rapido a partir da temperatura fS-transus, € de 10 % em massa de Mo
[41,47,48].

Comumente as ligas de titanio do tipo P sdo descritas como os biomateriais da
segunda geracdo, pois o rapido desenvolvimento dessas ligas se deu nos anos de 1990. A
tabela 2.3 mostra algumas ligas de titdnio para aplicagdes biomédicas da primeira e da
segunda geragdo. Um dos motivos para o desenvolvimento destas ligas foi para solucionar
o problema da reabsor¢cdo Ossea através da diminui¢do do mddulo de elasticidade,
chegando até valores proximos ao do osso [30]. Observa-se através da tabela 2.3 e
também em outros estudos [19,23,24,49], que as ligas Ti-f exibem menor moddulo de

elasticidade que as ligas Ti-a e ligas Ti-o+p.
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Tabela 2.3 — Propriedades mecénicas de algumas ligas de titanio da primeira e segunda geragdo
para aplicagoes biomédicas (Adaptado de [30]).

Moddulo de Resisténcia a
Material Norma Elasticidade Tracao Liga
(GPa) (MPa)
Primeira geracao dos biomateriais (1950-1990)
Ti puro (Cp grau 1-4) ASTM F67 100 240-550 o

Ti-6Al-4V ELI Forjado ASTM F136 110 860-965 a+p

Ti-6Al-4V ELI ASTM F1472 112 895-930 a+p

Ti-6Al-7Nb Forjado ASTM F1295 110 900-1050 a+p

Ti-5Al-2,5Fe - 110 1020 a+p
Segunda geracio dos biomateriais (1990-dias atuais)

Ti-13Nb-13Zr Forjado ASTM F1713 79-84 973-1037 B
Ti-12Mo-6Zr-2Fe (TMZF) ASTM F1813 74-85 1060-1100 B
Ti-35Nb-7Zr-5Ta (TNZT) - 55 596 B

Ti-29Nb-13Ta-4,6Zr - 65 911 B
Ti-35Nb-5Ta-7Zr-0,4 (TNZTO) - 66 1010 B
Ti-15Mo-5Zr-3Al - 82 - B

A Figura 2.6 apresenta um diagrama de fase pseudo-bindrio esquematico do
titAnio em funcdo do estabilizador da fase . Observa-se que existe uma quantidade de
estabilizador B suficiente para evitar a transformacdo martensitica (Ms) apds o
resfriamento rapido. O termo ¢ ¢ definido como o minimo critico de estabilizador 3 para
retengdo de 100 % da fase § na temperatura ambiente. Para teores menores de elementos
B estabilizadores, a liga quando resfriada rapidamente a partir de altas temperaturas
poderd apresentar microestrutura com fases metaestaveis. Ja o termo s ¢ a quantidade
minima de 3 estabilizador para as ligas serem consideradas estaveis, e teoricamente nao
ocorre transformacdes de fase [24,48].

A literatura relata inimeros estudos realizados com ligas de titdnio do tipo 3,
porém, estas ligas por estarem inseridas na regido de equilibrio de fases (a + ), ou seja,
entre as regides P e Ps (Figura 2.6), estas sdo classificadas como B metaestavel. O estudo
de ligas B nestas condi¢gdes termodinamicas ¢ motivado principalmente pela possibilidade
de otimizacao das propriedades mecanicas pela precipitagdo de fases metaestaveis e

estaveis [45].
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Figura 2.6 — Diagrama de fases esquematico de um pseudo-binario do titanio e um estabilizador
da fase B (Adaptado de [48]).

2.1.2 Fases metaestaveis em ligas de titinio

As ligas de titanio  podem ser do tipo metastaveis, devido a transformagao da
fase  em outras fases no momento do resfriamento rapido ou envelhecimento, e também
devido a transformagdo martensitica induzida por deformagdo que ocorre durante
deformacdes plasticas a frio [34]. Sdo observadas quatro fases metaestaveis: fases
martensiticas o’ (hexagonal) e o (ortorromica), a fase @ (hexagonal ou trigonal) e a fase
B’ (cubico de corpo centrado), que podem se formar entre as fases estaveis a e f com base
na quantidade de elemento estabilizador . Algumas fases metaestaveis sdo formadas em
ligas de titanio principalmente por cisalhamento de planos atomicos e separacdo de fases
[50,51].

O diagrama de fases esquematico da Figura 2.7 mostra as fases encontradas em
ligas de titanio com adi¢ao de elementos B, com énfase nas regides de formagao das fases
metaestaveis, e associado a classificacdo das ligas de titdnio. As fases estaveis estdo
indicadas por linhas continuas e as metaestaveis por linhas tracejadas. Como pode ser
visto na Figura 2.7, as fases martensiticas (o’ e a”) podem apresentar diferentes

morfologias de acordo com o teor de elemento [ estabilizador.
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Figura 2.7 — Diagrama de fases mostrando fases estaveis e metaestaveis em ligas de titdnio com
adi¢do de elementos P estabilizadores (Adaptado de [50]).

Fase o’

A martensita o’ ¢ formada quando realizado o resfriamento rapido a partir de
temperaturas acima da PB-transus em ligas contendo teores moderados de elementos
B-estabilizadores. Esta fase ¢ uma estrutura supersaturada da fase o e apresenta estrutura
cristalina muito similar aquela da fase a. Como ¢ produto de uma transformagdo sem
difusdo atomica, apresenta a mesma composi¢do da matriz com estrutura cristalina
hexagonal e pertence ao mesmo grupo da fase o, P63/mmc, com parametros de rede
a=0,295nme c=0,468 nm [45,52].

A fase o’ apresenta morfologia com estrutura em forma de agulhas. A nucleacio
das coldnias de agulhas de o’ ocorre no interior dos grao da fase 3, como esta apresentada
na Figura 2.8 [44]. As fases martensiticas podem se decompor nas fases B, a e/ou
compostos intermetélicos do tipo TiyXx, quando submetidas a aquecimento continuo ou
tratamentos térmicos isotérmicos, como no caso de tratamentos térmicos de

envelhecimento [45].
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Figura 2.8 — (a) Micrografia mostrando agulhas de martensita (MET), e (b) diagrama mostrando
a orientagdo das colonias de agulhas (Adaptado de [44]).

Fase a”

A fase martensitica o’ apresenta estrutura ortorrdmbica, do grupo espacial Cmcm
e os seguintes parametros de rede a=2,98 A, b=5,07 A, c=4,69 A, a =90°, B =90° e
vy = 90°. Acima de determinados teores de elementos [ estabilizadores, a fase o’ sofre
distor¢do dando origem a fase a”, podendo ser considerada como uma estrutura
supersaturada e distorcida da fase a’. Tanto as transformacgdes  — a’quanto as f — o
ocorrem por meio de deformagdes na rede cristalina de  [39,53].

Os mecanismos que ddo origem a fase o sdo por meio do resfriamento rapido a
partir de temperaturas no campo [ e pela transformacdo martensitica induzida por
deformagdo a temperatura ambiente. A reversibilidade da martensita induzida por
deformacao confere a algumas ligas de titanio do tipo B o efeito de memoria de forma e
o comportamento de superelasticidade, porém, nao estdo claramente definidos quais sdo
0s mecanismos responsaveis por esse fendomeno [39,51,54].

A fase metaestavel o pode ser considerada uma fase intermediaria entre as fases
Bea’,eolimite a’/o” depende da quantidade de elementos de liga [55]. Porém de acordo
com Dobromyslov e Elkin [56], as concentragdes de transi¢do o’/o”” dependem da posi¢do
do elemento de liga na tabela periddica. A concentracdo minima de elemento de liga
necessaria a formacao de o depende também da posi¢do do elemento na tabela periodica.
A concentracdo limite diminui com o aumento do numero de grupo para alguns

elementos, conforme estd apresentada na tabela 2.4.
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Tabela 2.4 — Concentra¢do minima de elemento de liga para a formacdo da fase o em sistemas
binarios a base de Ti (% atdmico). Os valores entre parénteses sdo referentes a % em peso
(Adaptado de [56]).

Grupo Periodico 4d 5d 6d
v Nb Ta
Grupo VB
9(9,5) 11(19,3) 15 (40)
Cr Mo W
Grupo VI B

- 4-6(7,7-11,3) 5(16,8)

De acordo com Ho et al. [41], a transi¢do a’/a” para ligas binarias Ti-Mo ocorre
quando aproximadamente 6 % em peso de soluto sdo acrescentados ao titdnio. Porém no
que se refere a dureza, a liga Ti-7,5Mo de estrutura o’ apresentou menor dureza que as
ligas com apenas a fase . O autor sugere que a fase ortorrombica a” favoreceu a obten¢ao
do menor médulo de elasticidade (55 GPa) em relacdo as outras fases do sistema binario
Ti-Mo estudadas. A liga de titanio com 9 % de Mo, apresentou microestrutura contendo

as fases B+ a”, e entre 10 % e 20 % de Mo apresentou apenas a fase .

Fase o

A fase metaestdvel e nanométrica ® possui dimensodes entre 5 ¢ 300 nm, e ¢
classificada como fase de transi¢do formada durante a transformagdo de fase p — o em
ligas de titdnio do tipo B metaestaveis. Apresenta-se como uma estrutura distorcida do
cristal CCC da fase B e tem como caracteristicas: alto modulo de elasticidade e elevada
dureza, além de favorecer severa fragilizagdo. A fase o ¢ cristalograficamente similar a
fase o por possuir estrutura hexagonal [57].

A fase o divide-se em fase atérmica (waee), formada durante o resfriamento rapido,
que se caracteriza pela auséncia de difusdo atomica e tem a mesma composi¢do quimica
da matriz, e fase ® isotérmica (wiso), tipica de resfriamento lento e envelhecimento em
temperaturas acima de 300 °C, onde ha condigdes termodindmicas favoraveis para a
difusdo atomica. Os dois tipos de fase o sdo diferenciados pelo tamanho, morfologia e
pelo padrao de difracdo de elétrons de area selecionada em microscopia eletronica de
transmissdo [58,59]. Para cada sistema, a presenca da fase o ocorre para determinados
teores de elementos de liga. Para o sistema Ti-Nb, essa fase ocorre em ligas contendo

entre 21,7 % e 25 % atomico de Nb [55].
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Em estudos realizados por Zhang et al. [60] para calculos termodinamicos de fases
presentes em ligas do sistema Ti-Nb, foi verificado que a temperatura ® solvus nestas
ligas, com teor de Nb variando entre 8,56 ¢ 76,7 (% at.), ¢ fixa em 430 °C. A Figura 2.9
apresenta o diagrama de fases metaestaveis do sistema do binario Ti-Nb calculado por

Zhang com dados experimentais, mostrando onde ocorre a precipitacao da fase o.

1 T 513 ¥ T
500|485 P .
Bi+ B2
450 |- 430 75,7 T
R 23,3

o+ B2

Temperatura (°C)

1 m [} | 1 |
0 20 40 80 80 100

n % molar de Nb No

Figura 2.9 — Diagrama de fases metaestaveis mostrando onde ocorre a precipitagdo da fase ®
(Adaptado de [60]).

Embora a fase o leve a perda de ductilidade, o controle da fragdo volumétrica de
fase ® pode promover o aumento da resisténcia mecénica associada a ductilidade
razoavel. A fase ® serve de sitios de nucleacdo da fase o durante o tratamento de
envelhecimento, acarretando na precipitagdo fina e homogénea da fase o [59]. A
precipitacdo da fase w na liga Ti-P Ti-29Nb-13Ta-4,6Zr (TNTZ) foi avaliada por Niinomi
e Nakai [61] através de tratamentos térmicos de solubilizac¢ao (TS), laminag¢ao a frio (LF)
e envelhecimento a 300 °C. Observa-se na Figura 2.10 que até um tempo de 30 minutos
de envelhecimento o modulo permanece abaixo de 60 GPa, portanto, a pequena

precipitagdo da fase o também favoreceu a obtencao de baixos mddulos de elasticidade.
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Figura 2.10 — Relacdo entre o modulo de elasticidade no tratamento térmico de solubilizagdo,
laminacdo a frio e envelhecimento a 300 °C (Adaptado de [61]).

A fase ® em pequenas quantidades ¢ suficiente para afetar notavelmente as
propriedades dos materiais, no que se refere a dureza, resisténcia mecanica e moédulo de
elasticidade. A relacdo das fases foi estudada por Lee et al. [62], em ligas do sistema
Ti-Nb com até 35 % de Nb, na condi¢ao bruto de fusdo, e prop0s as seguintes sequéncias
de valores de microdureza e modulo de elasticidade (tabela 2.5). Essa influéncia da fase
® nas propriedades mecanicas também foi observada por Ho et al. [41] para ligas do

sistema Ti-Mo.

Tabela 2.5 — Comparagao da microdureza ¢ modulo de elasticidade de varias fases em ligas do
sistema Ti-Nb (Adaptado de [62]).

Microdureza ®>ao’ >0o”>p>a(Ti comercialmente puro).

Moédulo de elasticidade ® > o (Ti comercialmente puro) > o’ > o” > .

Fase p’

A fase B’ ¢ muito similar a fase 3, pois ¢ uma variagdo desta fase. A fase [’
geralmente ocorre em ligas de titdnio com alta concentracdo de elementos J3
estabilizadores, € nesse caso, a principal diferenga entre a estrutura dos precipitados e a
da matriz ¢ o teor de soluto nestas duas fases. A separagdo de fases pode ser observada

em alguns sistemas, tais como Ti-W, Ti-Cr, Ti-V e Ti-Mo [45].
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2.2 Desenvolvimento de ligas do tipo Ti- como biomaterial

Para um material ser utilizado como implante metalico ortopédico € necessario
um balango entre elevada resisténcia mecanica e baixo modulo de elasticidade [3,4],
além de apresentar excelente resisténcia a corrosdo em meio corporeo, baixa densidade
e outras propriedades mecanicas apropriadas, tais como, boa resisténcia a fadiga e boa
resisténcia ao desgaste, assim como auséncia de elementos toxicos [5—8]. Além destas
caracteristicas, um implante também deve exibir biofuncionabilidade, como a
biocompatibilidade bioldgica e mecanica, que em muitos casos ainda ¢ insuficiente ou
inadequada e necessitam ser melhoradas [2]. Assim, varios estudos tém sido feitos no
desenvolvimento de novas ligas de titdnio com propriedades adequadas para aplicacdes
ortopédicas [9—18].

O titanio e suas ligas sdo amplamente usados como implantes ortopédicos por
apresentarem boa resisténcia a corrosdo, biocompatibilidade, excelente resisténcia a
fadiga e menor modulo de elasticidade em relagdo a outros biomateriais metalicos tais
como ago inoxidavel 316 L (190 GPa) e ligas a base de Co-Cr (210-253 GPa), como ja
salientado. Enquanto o titanio puro apresenta moédulo de elasticidade proximo a 105 GPa,
a liga do tipo a + B Ti-6Al-4V apresenta valores entre 101 e 110 GPa e as ligas de titanio
do tipo B podem exibir valores inferiores a 50 GPa. O modulo de elasticidade ¢ um dos
fatores chave para o desenvolvimento de ligas de titanio do tipo  para fins biomédicos
[5,6,10,11,13,18-21].

O modulo de elasticidade corresponde ao grau de rigidez de um material e esta
diretamente associado a forma com que as forgas interatomicas variam com a distancia
entre 4&tomos na estrutura cristalina. Comparando as estruturas cristalinas do titanio, a
estrutura HC apresenta maior mddulo de elasticidade que a estrutura CCC. Nas ligas de
titanio, o modulo de elasticidade ¢é resultado do balango dos modulos de cada fase, bem
como da orientacdo cristalografica e do aspecto dos precipitados [63]. Dessa forma, a
manipulagdo dessa propriedade pode ser obtida pela adicdo de elementos de liga
associados a tratamentos termomecanicos que resultam na estabilizacdo de diferentes
fases [18,22]. Em ligas contendo elevada porcentagem de elementos, as forgas de
interagdo entre os dtomos sdao acentuadas e na maioria dos casos tendem a apresentar

maior resisténcia mecanica ¢ modulo de elasticidade [64].
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Dentre as ligas de titanio utilizadas em implantes ortopédicos destacam-se as do
tipo B [10,17,18,22-24]. A superioridade destas ligas ¢ mais pronunciada na condi¢ao
tratada e envelhecida, na qual o tamanho de grdo B, fragdo volumétrica, morfologia,
tamanho e espagamento dos precipitados controlam os niveis de resisténcia [2,25,26].
Estas ligas sdo basicamente constituidas por titanio acrescido de elementos betagénicos e
biocompativeis, como o Mo, Nb. e Ta. Vérios trabalhos na literatura apresentam ligas do
tipo B que estdo sendo desenvolvidas sem elementos toxicos em sua composi¢ao
[11,13,19,27-29]. A maioria das ligas de titanio estudadas estdo incluidas nos sistemas
Ti-Ta, Ti-Nb, Ti-Zr-Nb-Ta, Ti-Nb-Zr, Ti-Sn-Nb-Ta, Ti-Sn-Nb-Ta-Sb, Ti-Nb-Ta-Mo ¢
Ti-Mo, sendo que para estas ligas o0 mddulo de elasticidade varia entre 50 ¢ 95 GPa,
dependendo da composi¢do e da microestrutura final da liga [11,23,24,30].

Como mostrado anteriormente, na década de 1990 foram desenvolvidas algumas
ligas do tipo B com baixo médulo de elasticidade [24,30]. Atualmente, o estudo de novos
materiais para implantes permanece focado nas ligas do tipo . Nestes tltimos anos novas
composi¢des ja tiveram suas propriedades analisadas, tais como: Ti-30Nb-2Sn [32],
Ti-33,6Nb-4Sn [33], Ti-10Mo-20Nb [65], Ti-12Mo-13Nb [66], Ti-15Mo-15Zr [67]. Na
tabela 2.6 estdo apresentadas algumas das ligas do tipo B com baixo modulo de

elasticidade (42 a 80 GPa) desenvolvidas recentemente para aplicagdes biomédicas [68].

Tabela 2.6 — Ligas de titanio do tipo P, com baixo moédulo de elasticidade, desenvolvidas
recentemente para aplicagdes biomédicas (Adaptado de [68]).

Ligas de titanio f§ Método de preparacio Moédulo (GPa)
Ti-29Nb-13Ta-6Sn Fundido/Solubilizado/Envelhecido 65-70
Ti-29Nb-13Ta-4,6Sn Fundido/Solubilizado/Envelhecido 55-78
Ti-29Nb-13Ta-2Sn Fundido/Solubilizado/Envelhecido 45-48
Ti-30Nb-10Ta-5Zr Sinterizado/Forj. a quente/Estampado 67
Ti-35Nb-4Sn Fundido/laminado a frio/Trat. térmico 42-55
Ti-30Zr-3Cr-3Mo Solubilizado /Laminado a frio 66/78
Ti-12Mo-5Ta Recozido 74
Ti-30Zr-(5,6,7)Mo Solubilizado 75/63/66
Ti-30Zr-(5,6,7)Mo Laminado a frio 59/61/73
Ti-39,3Nb-13,3Zr-10,7Ta Estado bruto de fusio 71
Ti-25Nb-11Sn Estampado 53
Ti-12Mo-5Zr Solubilizado 64
Ti-25Nb-2Mo-4Sn Laminado a frio (70%) /Solubilizado 65

19



Além das ligas de titanio do tipo B apresentadas na tabela 2.6, ainda existem outras
ligas do tipo B com moédulo de elasticidade abaixo de 55 GPa, tais como:
Ti-24Nb-4Zr-7,9Sn (33 GPa), Ti-29Nb-6Ta-5Zr (43 GPa), Ti-35Nb-2Ta-3Zr (<50 GPa),
Ti-10Zr-5Ta-5Nb (52 GPa), Ti-(18-20)Nb-(5-6)Zr (45-55 GPa), Ti-25Ta-25Nb (55 GPa),
Ti-29Nb-13Ta-7,1Zr (55 GPa), Ti-35Nb-7Zr-5Ta (55 GPa) [69]. Desta forma, as ligas de
titdnio do tipo B que sdo compostas por Mo, Nb, Ta e Zr integram uma nova classe de
ligas a base de titdnio, sem a presen¢a de aluminio e vanadio, e que possuem baixos
valores do mddulo de elasticidade [30,41].

Kuroda et al. [10] estudaram ligas de titanio do tipo P integrantes de sistemas
quaternarios como Ti-Nb-Ta-Zr, Ti-Nb-Ta-Mo e Ti-Nb-Ta-Sn, onde encontraram valores
de moédulo de elasticidade proximos a 50 GPa. No entanto, o sistema Ti-Nb-Mo-Zr deste
trabalho, ¢ um sistema relativamente novo, visando sua aplicagdo como biomateriais,

existindo poucos trabalhos na literatura.

2.2.1 O ssistema Ti-Nb-Mo-Zr

Golosova et al. [70] estudaram a liga Ti-26Nb-7Mo-12Zr submetida a varios graus
de deformacao por laminagdo a frio com posterior recozimento e témpera a 850 °C. Foi
verificado que o médulo de elasticidade manteve-se baixo nas reducdes entre 30 a 90 %
(70,5 a 66,6 GPa respectivamente) em comparagao com um moddulo de 83,7 GPa da liga
no estado bruto de fusdo. A resisténcia a tracdo manteve-se alta, cerca de 759 MPa,
mesmo para os modulos de elasticidade mais baixos [70].

Nos trabalhos desenvolvidos por Nunes et al. [71-73] os lingotes (60 g) das ligas
Ti-24Nb-4Mo-3Zr e Ti-29Nb-2Mo-6Zr foram produzidos via fusdo a arco e
homogeneizados a 1000 °C por 24 h, seguido de resfriamento rapido em agua. Para o
estudo da estabilidade das fases, através da precipitacao da fase martensitica ortorrdmbica
a”, a dependéncia entre o0 médulo de elasticidade e o grau de deformacao, foi realizado
por meio de laminagdo a frio com quatro graus de redugdo (30 %, 50 %, 70 % e 90 %),
em diversos passes sucessivos até a redu¢do na espessura desejada. As amostras em todas
condi¢des foram recozidas no campo B a 950 °C por 1 h e resfriadas rapidamente em

agua. Os resultados serdo apresentados nos proximos paragrafos.
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As duas novas ligas B-metaestaveis Ti-24Nb-4Mo-3Zr e Ti-29Nb-2Mo-6Zr
[71-73] apresentaram microestrutura monofasica [ apds tratamento térmico de
homogeneiza¢ao (HM) e resfriamento rapido em agua (Figura 2.11 a), com tamanhos de
graos da ordem de 600 pum. O difratograma de raios-X revelou apenas picos

correspondentes a fase § (Figura 2.11 b).

(b) Ti-29Nb-2Mo-6Zr - HM

B (110)

Intensidade (a.u.)

B (200)
b B(211)
B (220)

A

30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
20 (°)

.

Figura 2.11 — (a) Micrografia (MO) e (b) difratograma da liga Ti-29Nb-2Mo-6Zr homogeneizada
a 1000 °C por 24 h com resfriamento rapido em agua. Ataque de Kroll. (Adaptado de [72]).
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A Figura 2.12 mostra a evolugdo da microestrutura da liga Ti-29Nb-2Mo-6Zr
laminada a frio com 30 %, 50 %, 70 % ¢ 90 % de redugdo, medida na direcdo normal a
laminagdo (RD). A laminagdo a frio induziu a precipitagdo da fase martensitica a” na
matriz . Apos 30 % de laminag¢do, a microestrutura apresentou bandas de deformagao no
interior dos graos (Figura 2.12 a). Apo6s 50 %, os graos se tornaram mais alongados, e
mais bandas de deformagdo foram formadas dentro dos grios (Figura 2.12 b). A medida
que a reducdo aumentou, as bandas de deformagao se tornaram gradualmente distorcidas
apos 70 % de redugdo (Figura 2.12 ¢). E apdés 90 % de redugdo, a liga exibiu

microestrutura com faixas fibrosas devido a severa deformacao.

Figura 2.12 — Micrografias (MO) da liga Ti-29Nb-2Mo-6Zr homogeneizada a 1000 °C por 24 h
com resfriamento rapido em agua, e laminada a frio com (a) 30 %, (b) 50 %, (c¢) 70 % e (d) 90 %
de reducdo. Ataque de Kroll. (Adaptado de [72]).
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A Figura 2.13 apresenta os difratogramas de raios-X da liga Ti-29Nb-2Mo-6Zr
laminada a frio com 30 %, 50 %, 70 % ¢ 90 % de redu¢ao, medidos na dire¢ao normal a
laminagdo. Os padroes de difragdo mostraram picos de fase o’ ortorrombica presentes em
todas as condicdes, indicando que a fase martensitica induzida por deformacao
(transformacdo de P para a”) ocorreu durante a laminagdo a frio. As intensidades dos
picos da fase a”” aumentaram gradualmente com o aumento da deformagao por laminagao
até¢ 70 % (Figura 2.13 ¢), ou seja, houve um aumento significativo da fragdo volumétrica
da fase o ap6s 70 % de redugdo da espessura. Por outro lado, a intensidade dos picos da
fase martensitica a” diminuiu ap6s 90% de redu¢do na laminacao a frio, como mostra a

Figura 2.13 (d), o que foi atribuido a forma¢ao de uma intensa textura da fase .

(@ = Ti-29Nb-2Mo-6Zr (30%) () Ti-29Nb-2Mo-6Zr (50%)
-~ = _ o
= 3
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= _ g s
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Figura 2.13 — Difratogramas da liga Ti-29Nb-2Mo-6Zr homogeneizada a 1000 °C por 24 h com
resfriamento rapido em agua, e laminada a frio com (a) 30 %, (b) 50 %, (c) 70 % e (d) 90 % de

reducdo (Adaptado de [72]).

A tabela 2.7 apresenta as propriedades mecanicas das ligas Ti-29Nb-2Mo-6Zr e
Ti-24Nb-4Mo-3Zr homogeneizadas a 1000 °C por 24 h e temperadas, com subsequente
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laminag@o a frio com 30 %, 50 %, 70 % e 90 % de redug¢ao. Foi observado que para ambas
as ligas, o modulo de elasticidade medido por nanoidentacdo, diminuiu enquanto a dureza
aumentou com o aumento do grau de deformagdo. O aumento da dureza foi alcancado
pelos mecanismos de endurecimento por deformacao. A liga Ti-29Nb-2Mo-6Zr laminada
a 90 % apresentou o menor valor de mddulo de elasticidade (~76 GPa). De acordo com
Xu et al. [74] essa diminui¢do no mddulo de elasticidade foi atribuida a transformacgao
martensitica induzida por deformacao a frio ( para o). Por outro lado, de acordo com
varios autores, a diminui¢do do médulo de elasticidade foi atribuida ao desenvolvimento
de texturas de deformagdo <110> 3 e <010> o obtidas por laminagdo a frio [25,75,76].
Os valores do modulo de elasticidade estdo correlacionados com a anisotropia eléastica de

ambas as fases.

Tabela 2.7 — Propriedades mecanicas das ligas Ti-29Nb-2Mo-6Zr e Ti-24Nb-4Mo-3Zr
(Adaptado de [73]).

Dureza HV

Moédulo

Liga Condicao (0.2 kgf) (GPa) HV/E
Homogeneizada 226,55 + 8,85 92,55 +3,13 2,45
Laminada - 30% 215,38 + 5,89 83,46 £ 3,39 2,58
Ti-29Nb-2Mo-6Zr  Laminada - 50% 242,56 + 6,36 84,97 + 2,85 2,85
Laminada - 70% 244,77 +£ 6,03 83,01 +£3,32 2,95
Laminada - 90% 258,40 + 6,07 76,36 £2,25 3,38
Homogeneizada 235,17 £ 4,84 97,14 £ 2,36 2,42
Laminada - 30% 259,00 + 5,84 95,40 = 1,59 2,71
Ti-24Nb-4Mo-3Zr  Laminada - 50% 267,05 + 8,60 90,49 £ 1,05 2,95
Laminada - 70% 272,57 + 4,89 90,26 £ 1,73 3,02
Laminada - 90% 288,28 £ 6,15 86,87 + 1,30 3,32

Os mapas de figura de polo inversa obtidos por EBSD, da Figura 2.14, mostram a
evolucdo da textura da liga Ti-29Nb-2Mo-6Zr recozida a 950 °C por 1 h apds laminagdo
a frio em fung¢do da porcentagem de redugdo. As amostras recozidas foram compostas por
graos equiaxiais da fase 3, com tamanhos de grao apresentados em cada imagem. Isso foi
confirmado pelos padrdes de DRX, onde apresentaram apenas picos correspondentes a
fase B. Por outro lado, comparando os diferentes mapas (IPF) em detalhe, verificou-se a
formagdo progressiva de uma textura <111> § com o aumento da reducdo por laminagao,

onde apo6s 90 % de laminagdo e recozimento, exibiu forte textura <111> f.
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Figura 2.14 — Mapas de figuras de polo inversa criadas por EBSD-OIM da liga
Ti-29Nb-2Mo-6Zr recozida a 950 °C por 1 h apods laminagdo a frio com (a) 30 %, (b) 50 %, (c)
70% e (d) 90 % de redugdo, mostrando evolugdo da textura com a figura de polo inversa
(Adaptado de [72]).

De acordo com os mapas de orientagdo do EBSD e andlises por microscopia
eletronica de transmissdo, ocorreram varias maclas primarias {332} <113> e secundarias
{112} <I11>. Estes sdo 2 sistemas tipicos de maclagao ja mencionados na literatura para
ligas de titanio do tipo B [77]. Além da presenca de maclas, as imagens em campo claro
(BF) por MET revelaram uma estrutura bifasica na forma de tiras, como mostrado nas

Figuras 2.15 (a) e (b). A Figura 2.15 (c) mostra o padrdo de difracdo de elétrons
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correspondente de uma estrutura em forma de tira de duas fases (o” + 3 ). A imagem de
campo escuro do ponto de difragdo 001, (Figura 2.15 d) mostra as ripas da fase
martensita o’ (em branco) e da fase 3 (em preto). As duas ligas apresentaram os seguintes
mecanismos de deformagdo: maclagdo e transformag¢do martensitica induzida por

deformacao.

a": Z.A. [100]
B: Z.A. [001]

Figura 2.15 — Analises por MET da liga Ti-29Nb-2Mo-6Zr apos 70 % de deformagdo; (a)
Imagem de campo claro das maclas, (b) imagem de campo claro mostrando a estrutura em forma
de tiras, (c) padrdo de difragdo EDP da regido da Figura 3 b com indicagao das fases a” ¢ 3, e (c)
imagem de campo escuro do spot 001a” (Adaptado de [71]).

2.2.2 Previsoes tedricas para o desenvolvimento de ligas Ti-p
O Mo equivalente, o mapa de estabilidade de fases Bo/Md e a razao do niimero de
elétrons de valéncia por atomos (e/a), sdo critérios utilizados para avaliar a estabilidade

da fase B, e serdo abordados nesta secdo. O Mo equivalente (% massica) de uma liga, em

termos de composi¢do de elementos de liga, ¢ definida como [48]:
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% Moeg = 1,0 (% Mo) + 0,67 (% V) + 0,44 (% W) + 0,28 (% Nb) 2.1)
+0,22 (% Ta) + 2,9 (% Fe) + 1,6 (% Cr) ....- 1,0 (%Al

Observa-se através desta formula que o Mo tem maior eficiéncia como [
estabilizador nas ligas de titanio que o Nb. Segundo Zhou et al. [78], quando o valor de
Moeq for menor que 8 %, a liga pode exibir uma transformac¢ao martensitica (o’ ou a”)
quando resfriada rapidamente a partir da temperatura de transi¢ao . Para valores maiores
que 8 % em massa, a fase f§ pode ser retida no estado metaestavel.

De acordo com Xu et al. [79], a estabilidade da fase B ¢ caracterizada pela sua
habilidade de se transformar em outras fases (B — ®, f — o’, p — a”) ap0s resfriamento
rapido ou por deformagio. E comum relacionar o teor de elementos p-estabilizadores com
o teor de Mo equivalente. Essa equivaléncia indica o teor minimo de elemento
B-estabilizador para estabilizar de forma metaestavel a fase . Porém existem outros
estudos sobre a estabilizagdo de fases e, dentre estes, destacam-se a “Teoria do Orbital
Molecular” e o do “Namero de Elétrons de Valéncia por Atomo”, (e/a). O método da
teoria do orbital molecular foi descrito pela primeira vez por Morinaga et al. [80] e
complementado posteriormente por Abdel-Hady et al. [22]. Este método, também
denominado de “elétrons conceito d”, consiste no calculo de dois parametros relativos ao
titdnio e seus elementos de liga. Este modelo envolve o célculo de orbitais moleculares e
interacdes entre sistemas com muitos elétrons [22].

O parametro Bo (bond order), ou ordem de ligagdo, ¢ uma medida da forca da
ligagdo entre o titdnio e outro elemento. Quanto maior o valor de Bo, menor o médulo de
elasticidade resultante. Ja o Md esté relacionado com o nivel de energia da camada d do
metal de transi¢do que esta sendo ligado, este parametro correlaciona a eletronegatividade
e o raio metalico do elemento. O Md aumenta com o acréscimo do raio atomico do
elemento de liga devido a fraca interagao entre os elétrons do nucleo, por estes estarem
mais distantes. Para qualquer composi¢ao experimental ¢ possivel estimar os parametros
Bo e Md através das proporg¢des atdmicas (%) dos elementos de liga presentes. O célculo
destes parametros foram realizados para diferentes tipos de elementos de liga,

principalmente os metais de transi¢do, e estdo apresentados na tabela 2.8 [22].
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Tabela 2.8 — Valores de Bo e Md de elementos (Adaptado de [22]).

3d Bo Md 4d Bo Md 5d Bo Md | Outros | Bo Md
Ti | 2,79 | 2,447 | Zr |3,086 2934 | Hf | 3,11 | 2,975 Al 2,426 | 2,2
vV 12,.805|1,872| Nb |3,099 2,424 | Ta |3,144 2,531 Si 2,561 | 2,2
Cr |2,779| 1,478 | Mo |3,063 1,961 | W |3,125]2,072 Sn 2,282 | 2,1
Fe |2,651]0969| Ru |2,704|0,859| Os | 2,98 | 1,018
Co |2,529/0,807| Rh |2,736 0,561 | Ir |3,168] 0,677
Ni |2,412(0,724| Pd |2,208|0,347| Pt |2,252 0,146
Cu | 2,114 0,567 | Ag |2,094|0,196| Au | 1,953 0,258

O valor médio dos parametros Bo e Md para a liga € realizado calculando a média
ponderada destes parametros a partir da soma da fragdo atdmica de cada elemento de liga

com seu respectivo valor tedrico:
Mi=YxMd, .  Bo=YxBo, (2.2)

onde x ¢ a porcentagem atomica do elemento de liga. Em seguida os valores sdo
comparados em um diagrama Bo-Md, onde podem ser localizadas regides com as fases
do titdnio. Um diagrama Bo-Md foi proposto por Morinaga et al. em 1992 [80], porém,
em 2006 Abdel-Hady et al. [22] apresentaram um novo diagrama Bo-Md. Na Figura 2.16
estd apresentada uma versao do diagrama de estabilidade de fases baseado nos parametros
Bo e Md desenvolvido por Abdel-Hady [22].

De forma geral, o mapa de estabilidade mostra regides onde as fases a, B e o + 3
estdo presentes, € uma previsao dos modulos de elasticidade que foram obtidos a partir
de dados apresentados em inumeros artigos (Figura 2.16). A formagao da fase metaestavel
o, apos resfriamento rapido, também pode ser indicada neste mapa, pois esta fase afeta
drasticamente as propriedades mecanicas. Porém alguns elementos como o Al, Sn e Zr,
podem ser considerados supressores de o, pois deslocam a fronteira 3 / B + « para valores
inferiores de Bo. A regido de estabilidade de ¢ separada desta regido B + @ por uma
linha que delimita a fronteira entre essas duas regides, e esta proxima do limite entre os
mecanismos de deslizamento e maclagem. No diagrama também sdo previstas regioes
onde as estruturas martensiticas sdo formadas, onde se inicia (Ms) e finaliza (Mf) a

transformag¢do martensitica, na temperatura ambiente [22].
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Figura 2.16 — Diagrama de estabilidade de fases baseado nos pardmetros Bo e Md, desenvolvido
por Abdel-Hady, mostrando a regido de algumas ligas, € como estes parametros variam com a
adi¢do do Mo, Nb e Zr ao titdnio (Adaptado de [22]).

Ainda nesta Figura 2.16 ¢ mostrado como os pardmetros Bo e Md variam com a
adi¢do do Mo, Nb e Zr ao titanio. O Nb produz um aumento do pardmetro Bo sem que
ocorra variagdo significativa de Md, enquanto que o Mo diminui o Md, todavia, aumenta
o Bo estabilizando rapidamente a fase . Por outro lado, o Zr acarreta no aumento de
ambos 0s parametros.

Uma das consideragdes feita por Morinaga et al. [80] € que as ligas de titanio tipo
B com propriedades mecanicas mais otimizadas para a aplicagdo como biomaterial
ortopédico localizam-se junto a fronteira macla / deslizamento, e proximo a regido de
formag¢do de martensita. E também foi observado que o mddulo de elasticidade € sempre
menor junto a fronteira  / a + o, e se reduz a medida que ambos os valores de Bo e Md

aumentam.
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Outro critério utilizado para avaliar a estabilidade da fase B ¢ através da razao do
namero de elétrons de valéncia por atomos (e/a). Na Figura 2.17 sdo mostradas as fases
precipitadas apos a témpera e o envelhecimento em funcdo dos valores da razdo e/a para
as ligas de titanio [81,82], e a sua correlagdo com o modulo de elasticidade [83]. Pode-se
observar que a estabilidade da fase f aumenta quando a razdo e/a também aumenta. Os
valores de e/a para as ligas a serem produzidas neste trabalho (tabela 3.1), que pertencem
ao sistema Ti-Nb-Mo-Zr, foram calculados entre 4,19 a 4,20, que estd na regido f§ + o”

apos a témpera, conforme esta apresentado na Figura 2.17 (b).
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Figura 2.17 — Representacao esquematica das estruturas esperadas em ligas Ti de acordo com a
razdo entre a valéncia de elétrons por atomo, com relagdo as fases precipitadas para (a)
temperaturas de envelhecimento, (b) a sua relagdo com o modulo de elasticidade e (c) a relagdo
das fases precipitadas na témpera (Adaptado de [81-83]).

Observa-se na Figura 2.17 (a) que para o valor de e/a de 4,2, acima da temperatura
de 500 °C, ndo ocorre a precipitacio da fase ® no tratamento de envelhecimento,
conforme curva pontilhada da Figura 2.17 (b). E necessario que esta fase ndo precipite
em maior volume para que a liga atinja baixos valores de modulos de elasticidade. O

diagrama da Figura 2.17 (b) foi desenvolvido baseado em varios artigos citados por este
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autor [83], como as ligas: Ti-13Nb-13Zr (e/a = 4,08; E =~77 GPa), Ti-29Nb-13Ta-4,6Zr
(e/a = 4,25; E = ~65 GPa), Ti-25Nb-10Ta-1Zr-0,2Fe (e/a = 4,19; E = ~70 GPa),
Ti-Nb-Ta-Zr-O (e/a = 4,24; E = ~65 GPa) e Ti-24Nb-4Zr-8Sn (e/a = 4,15; E = ~42 GPa).
As ligas de titanio Ti-29Nb-11Ta-5Zr e Ti-29Nb-6Ta-5Zr foram desenvolvidas
por Laheurte et al. [81], baseadas no diagrama de estabilidade de fases Bo-Md, para
avaliar a influéncia da quantidade de tdntalo no moddulo de elasticidade e resisténcia
mecanica. Estas composi¢des foram planejadas para ficarem na regido do diagrama entre
a precipitagao inicial e final da martensita, no entanto, ap6s o tratamento de recozimento
e t€émpera apenas a fase P foi retida, o que ndo estd de acordo com o que o mapa prediz.
As amostras foram fundidas e homogeneizadas a 950 °C por 12 h e laminadas a frio até
uma espessura de 1,90 mm e entdo recozidas a 900 °C por 2 h. A fase o precipitou apenas
durante deformagdo pléstica em ensaios de tragdo. Entretanto foi calculada a razdo entre
a valéncia de elétrons por atomo (e/a) e se obteve os valores de 2,209 e 4,236, que de
acordo com a Figura 2.17 (c), a partir de 4,2 ¢ previsto a estabiliza¢do da fase B apos
témpera, o que esta de acordo com as microestruturas obtidas para as ligas estudadas.
Qiang et al. [84] estudaram a energia coesiva, a estabilidade das fases, as
propriedades elasticas e estruturas eletronicas das ligas de titanio pertencente aos sistemas
Ti-Mo e Ti-Nb, através de calculos computacionais baseados nas estruturas eletronicas,
como os numeros de elétrons de valéncia. Como resultado, obteve a concentragdo minima
de elemento de liga para a formacao das fases o, f + o e  nos sistemas binarios Ti-Mo

e Ti-Nb (tabela 2.9).

Tabela 2.9 — Concentracdo minima de elementos de liga para a formagao das fases o, B+ o’ ¢ B
em sistemas binarios Ti-Mo e Ti-Nb (Adaptado de [84]).

Fases Mo (% atomico) Nb (% atomico)
o’ 3,89 8,33
B+a” 4,70 16,35
B 5,25 (ou maior) 21,72 (ou maior)
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2.3  Processamento termomecénico de ligas Ti-p

A manipulacdo microestrutural das ligas de titdnio, por meio de tratamentos
térmicos, baseia-se na transformacao da fase 3 para fase a e/ou fases metaestaveis (o, a”,
B’ e o) que se formam nestas ligas durante o resfriamento e envelhecimento. Esta
transformac¢do pode ocorrer por nucleacdo e crescimento da fase a a partir da fase B ou
por transformacao adifusional (martensitica), dependendo da composicdo da liga e taxa
de resfriamento, conforme ja falado anteriormente.

Os tratamentos térmicos mais comuns utilizados nas ligas de titanio do tipo 3 sao
do tipo homogeneizacao, recozimento, solubilizacdo e envelhecimento. O tratamento de
homogeneizagdo geralmente ¢ realizado em altas temperaturas, por um tempo suficiente
para permitir a difusdo atomica, seguido por resfriamento lento ou rapido até a
temperatura ambiente [39,85].

A solubilizagdo ¢ realizada em temperatura acima da B-transus durante periodo
de tempo menor, seguido por resfriamento em agua, gelo ou o6leo (t€émpera). Este
tratamento acarretarda numa fase [ recristalizada, e € realizado com o objetivo de melhorar
a conformabilidade. De acordo com Niinomi et al. [2], nas ligas de titanio do tipo B os
moddulos de elasticidade mais baixos podem ser obtidos apds este tratamento, entretanto,
a resisténcia mecanica e a fadiga obtidas nesta condi¢do sdo baixas, sendo necessario
tratamentos de envelhecimento para otimizar estas propriedades. O envelhecimento ¢
geralmente a ultima etapa de processamento, sendo realizado por certos periodos de
tempo em temperaturas abaixo da B-transus. O envelhecimento pode melhorar a
resisténcia mecanica por meio do endurecimento por precipitagcdo de fases [39,85].

Os tratamentos térmicos de envelhecimento para as ligas B podem ser realizados
de maneira direta, geralmente apés uma deformagdo plastica. A homogeneidade e o
tamanho dos precipitados vao depender da quantidade de trabalho a frio, composi¢ao
quimica da liga, temperatura e tempo [86]. Existe ainda o envelhecimento que consiste
em um processo de dois estagios, chamado de duplo envelhecimento. No primeiro estagio
o envelhecimento ¢ realizado em uma temperatura mais baixa (~260 °C) para favorecer a
precipitacdo da fase wio, € na segunda etapa o envelhecimento ¢ realizado numa

temperatura que favorece a precipitagdo de fase a fina e uniformemente dispersa [45].
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O envelhecimento causa aumento na resisténcia mecanica das ligas de titanio e no
seu modulo de elasticidade, entretanto, Banerjee ef al. [35] verificaram redugdo da dureza
e do modulo de elasticidade em ligas Ti-Nb-Zr-Ta e Ti-Mo-Zr-Fe envelhecidas a 600 °C
por 4 h. Desse modo, o aumento da temperatura ou do tempo de envelhecimento pode
causar reducdo da dureza e do limite de escoamento, devido ao crescimento de graos,
coalescimento dos precipitados, precipitacdo de fases e alteracdo na fracdo volumétrica
das fases precipitadas [87].

Em ligas de titanio do tipo P, ricas em estabilizador 8, s6 ocorre precipitacdo da
fase m no envelhecimento. A faixa de temperatura de envelhecimento em que ocorre essa
precipitagdo depende da liga, mas normalmente ¢ entre 100 °C e 500 °C [86]. Isto também
foi observado por Laheurte et al. [54] através de estudos feitos para varias temperaturas
e tempos de tratamento de envelhecimento com base em diagramas TTT, para a liga -11I
Ti-11,5Mo-6Zr-4,5Sn (Figura 2.18). No diagrama da Figura 2.18 (b) ¢ possivel observar
que a precipitagdo de fase ® ocorre no envelhecimento em temperaturas de
aproximadamente 250 °C, e entre 400 °C a 550 °C, sendo possivel precipitar a fase o sem

a formagao isotérmica de fase .
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Figura 2.18 — (a) Tratamento acima da B-transus seguido de témpera e envelhecimento variando
entre 3 minutos a horas em varias temperaturas de envelhecimento e (b) diagrama TTT utilizado
para a liga Ti-p III (Adaptado de [54]).

Comumente, ¢ possivel reduzir a precipitacdo da fase  a partir da adicdo dos
elementos Zr [40] e Sn [88]. O envelhecimento de ligas de titanio solubilizadas pode
incluir a transformagdo reversa da fase martensitica o em fase P, que € seguida pela

precipitacdo da fase . A fase ® pode atuar como sitio para a nucleagdo homogénea da
fase o [89].
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Para ligas do sistema Ti-Nb contendo entre 13 % a 18 % de Nb pode-se formar
pequenas quantidades de fase o, apos resfriamento rapido. Esta fase ¢ também encontrada
em ligas com teores de Nb variando entre 9 % a 30 % apo6s tratamento de envelhecimento
a 450 °C. Nesta temperatura, a matriz § dissolve Nb até o limite de solubilidade e o
equilibrio metaestavel entre as fases e o ¢ alcangado [42].

Gabriel et al. [28] estudaram o efeito do nidbio sobre a dureza ¢ moddulo de
elasticidade das ligas do sistema Ti-10Mo-XNb (X = 3, 6 ¢ 9 %) tratadas termicamente.
Foi observado que a adi¢do de Nb diminuiu a propor¢do de fases o e a’, e que dentre as
ligas analisadas, a que apresentou melhor combinacao de mddulo de elasticidade e dureza,
foi a liga Ti-10Mo-6Nb, inclusive se comparada a liga comercial Ti-6Al-4V.

Em outros trabalhos desenvolvidos por Gabriel et al. [27,29,66], as ligas
Ti-10Mo-20Nb e Ti-12Mo-13Nb na condi¢do forjada foram submetidas a tratamento de
recozimento e envelhecimento. A liga Ti-12Mo-13Nb apresentou a melhor razao dureza
especifica por moédulo de elasticidade obtida na condigdo envelhecida a 500 °C por 24 h
apos forjamento a frio seguidos de recozimento a 950 °C por 1 h e témpera. Esta liga
envelhecida apresentou microestrutura consistindo de uma fase o finamente dispersa na
matriz 3 e boas propriedades mecanicas, além do baixo modulo de elasticidade.

Niinomi [90] desenvolveu uma liga Ti-29Nb-13Ta-4,6Zr, que apos tratamentos
de solubilizacdo e envelhecimento, apresentou médulo de elasticidade de 65 GPa. As
amostras desta liga foram solubilizadas a 790 °C e envelhecidas a 300 °C e 400 °C durante
72 h, onde ocorreu a precipitagdo da fase m. Nas amostras envelhecidas a 400 °C houve
também a precipitacdo da fase a acicular. Recentemente, Niinomi ef al. [49] ao estudar a
mesma liga, observou a variagdo do modulo de elasticidade com os diferentes
processamentos termomecanicos. Como resultado, obteve o menor mddulo para a liga
solubilizada com resfriamento rapido e deformada plasticamente (55 GPa), seguido da
liga apenas na condigdo solubilizada e resfriada rapidamente (63 GPa), e por ultimo a liga
envelhecida a 400 °C por 1 h (97 GPa).

Hao et al. [91] avaliaram a relag@o da temperatura e resfriamento em agua gelada
da liga de titanio Ti-29Nb-13Ta-4,6Zr com a precipitagdo da fase o e a sua influéncia no
modulo de elasticidade. Foram utilizadas as temperaturas de 750 °C, 850 °C ¢ 950 °C ¢ os
tempos de 30 min, 1 h, 4 h e 8 h, porém, a condicdo que obteve maior precipitacdo da fase
o’ na matriz B foi para 850 °C por 4 h seguido de témpera. De acordo com os ensaios de

tragdo os valores do modulo de elasticidade ficaram em torno de 65 GPa.
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Estudos confirmam que a fase o apresenta o maior moédulo de elasticidade dentre
todas as fases nas ligas de titanio [4,8]. Porém em relagdo as fases e a”, a literatura
apresenta controvérsia, pois a fase o” pode exibir diferentes médulos quando esta
precipita na témpera ou induzida por deformacdo em processos de conformagdes
mecanica [23]. De acordo com Zhou e Niinomi [4], a fase B € a que apresenta menor
modulo de elasticidade, seguida da fase a” e a, porém, em outros trabalhos, Zhou et al.
[8] mostraram que as fases a” e [ apresentaram valores de moédulo de elasticidade
similares para as ligas Ti-30Ta e Ti-70Ta, respectivamente. Contudo, Ho et al. [41]
mostraram que a fase o”” apresentou o menor modulo de elasticidade dentre todas as outras
fases nas ligas de titAnio. Hanada et al. [33,76] em seus estudos com a liga de titanio {3
Ti-33,6Nb-4Sn obteve modulos de elasticidade de 40 e 45 GPa, através do
desenvolvimento da textura da fase a” induzida por deformagdo apds um processo de
forjamento com 90 % de reducdo em area.

A capacidade da conformacdo plastica a frio em aumentar a resisténcia a tragdo e
diminuir a plasticidade em ligas de titanio ¢ corroborado na literatura para diversas ligas
B metaestaveis. O baixo modulo de elasticidade ¢ favorecido pelo desenvolvimento da
textura da fase o” durante a laminacdo a frio, que ¢ resultado da transformacao
martensitica induzida por deformagdo. O aumento da resisténcia a tragdo ¢ obtido por
tratamento térmico de envelhecimento. A diminui¢ao do mddulo de elasticidade apos o
processo de laminacdo a frio para ligas dos sistemas Ti-Nb-Sn e Ti-V-Sn foi observada e
relacionada com a formacao de textura da fase martensitica o’ [76,92,93]. A anisotropia
elastica exerce efeito significativo na transformacdo da fase martensitica. Nestes
proximos pardgrafos serdo apresentados alguns trabalhos que irdo abordar sobre textura.

Matsumoto et al. [25] estudaram a liga Ti-35Nb-4Sn aplicando diferentes graus
de deformagdo por laminagdo, e avaliaram os seus respectivos valores de mddulos de
elasticidade. Foi constatado que o moddulo de elasticidade aumenta ligeiramente na
reducdo por laminacdo a 30 % e decresce com o aumento da redugdo em 50-89 % de
deformagdo. Corroborando que a laminacdo a frio desta liga, seguida de tratamento
térmico de envelhecimento promoveu consideravel aumento da resisténcia a tragdo
(> 850 MPa) mantendo baixo moédulo de elasticidade (< 55 GPa). Os autores confirmaram
que a diminuicdo do moédulo de elasticidade por laminagdo a frio esta relacionada ao
desenvolvimento de textura da fase o martensitica induzida por deformacao, que ¢
consequéncia da anisotropia cristalografica do modulo de elasticidade da fase o”,

acompanhada do desenvolvimento da textura (200)q>[010]q>.
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Wen Fang ef al. [94] também estudaram a evolugdo da textura da liga de titanio 3
Ti-28Nb-13Zr-2Fe através da laminagdo a frio com 15 % a 85 % de redugao e posterior
recozimento entre 700-900 °C. Os efeitos da orientagdo cristalina foram relacionados ao
moédulo de elasticidade da liga. Esta liga apresentou baixo moddulo de elasticidade
(54 GPa) com apenas 15 % de reducdo, como ja foi observado por outros autores [2,16].
Uma forte textura {111}<112> foi desenvolvida apds a laminagdo com redugao de 85 %
e recozimento a 700 °C, favorecendo a diminui¢do do moédulo de elasticidade em
comparagdo com a microestrutura orientada aleatoriamente.

De acordo com Niinomi et al. [2], uma sequéncia de intenso trabalho a frio
chegando até a 80 % de reducdo em area ou espessura, como na laminagao, estampagem,
forjamento, sdo eficientes no aumento da resisténcia mecanica sem aumentar o modulo
de elasticidade. Em outro estudo relacionado ao processamento da liga de titanio {3
Ti-29Nb-13Ta-4,6Zr (TNTZ), Niinomi [16] obteve uma combinagado de alta resisténcia a
tracdo associada a baixo modulo de elasticidade, que foi alcancada apos a deformacgao
plastica a frio, conforme ¢ mostrado na Figura 2.19. Porém observa-se nesta figura que
ndo houve variagdes no modulo com o aumento da porcentagem de trabalho a frio, mas
sim da resisténcia a tragdo, corroborando com o que foi observado por Niinomi ef al. [2].
O méddulo de elasticidade também ¢ influenciado pela orientagdo cristalografica. Portanto,
o moddulo de elasticidade em ligas de titanio do tipo B pode ser reduzido por
processamento para controlar a textura. Um unico cristal desta liga de Ti-f orientado na
dire¢do <100> apresentou menor médulo de elasticidade (35 GPa) do que aqueles cristais

orientados em outras dire¢des, como, <I111>e <110> [2].
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Figura 2.19 — Resisténcia a tracdo e modulo de elasticidade da liga Ti-29Nb-13Ta-4,6Zr em
funcdo da porcentagem de trabalho a frio (Adaptado de [2]).

De acordo com os estudos de Hanada et al. [95], as ligas do sistema Ti-Nb-Sn
exibiram baixo modulo de elasticidade apos o trabalho a frio devido ao desenvolvimento
da textura preferencial da fase martensita o’ (200)[010], com microestrutura consistindo
em placas de martensita alongadas ao longo da direcdo da laminagdo. Baixos modulos de
elasticidade de 40-50 GPa e resisténcia a tragdo acima de 1 GPa foram obtidos nas ligas
do sistema pela combinacdo apropriada da composi¢do da liga. Este comportamento foi
observado em outros estudos [76,96] para as ligas Ti-33,6Nb-4Sn e Ti-36Nb-4Sn em que
se obteve dois tipos de texturas apos 91 % de deformacao a frio em uma combinacdo de
dois modos de conformacao. Para a liga com 33,6 % de Nb o mddulo de elasticidade foi
de 40 GPa devido a formagdo de textura preferencial nas dire¢des <010> o e <110> f3
ao longo da dire¢ao da deformagao, porém, para a liga com 36 % de Nb s6 foi observada
a formagao de textura na dire¢do <110> B, consistindo apenas da fase f € um modulo de
elasticidade de 48 GPa.

A textura cristalografica também desempenha um papel importante nas
propriedades da liga [97,98]. Na estrutura cristalina CCC, a sequéncia da anisotropia em
relagdo ao modulo de elasticidade €: Ejoo11p < Ef1101p < Ef11218 < Ef113, € isso quer dizer
que as direcdes de textura para a fase f <001> ou <110> sdo as orienta¢des preferenciais
para obter menores modulos de elasticidade [99]. A Figura 2.20 mostra o efeito das

orientacdes cristalograficas no mddulo de elasticidade para ligas do sistema Ti-Nb.
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Figura 2.20 — Efeito das orientagdes cristalograficas no médulo de elasticidades para ligas do
sistema Ti-Nb (Adaptado de [98]).

Em outro estudo feito por Hanada et al. [92] com a liga de composi¢ao
Ti-35Nb-4Sn foi observado que o tipo de textura varia de acordo com o tipo de
deformacao a frio. Esta liga foi conformada até 99 % de reducao por diferentes processos
de forjamento a frio. A rota de processamento com deformagdes a frio mostrou-se
eficiente na diminuicdo do mddulo de elasticidade (43 GPa) e no aumento da resisténcia
a tracdo (~1,3 GPa). O desenvolvimento preferencial da textura foi na dire¢@o transversal
a deformacao (020) a”.

Em razdo de existir inimeros trabalhos na literatura que abordam os
processamentos termomecanicos das ligas de titdnio do tipo [ pertencente aos sistemas
Ti-Mo, Ti-Nb, Ti-Zr, Ti-Mo-Nb, Ti-Mo-Zr, Ti-Nb-Zr, ndo sera tratado neste texto cada
um destes sistemas, dando énfase apenas em alguns trabalhos que apresentaram
precipitacdo da fase o’ induzida por deformacao, desenvolvimento de textura das fases 3
e a” e suas relacdes com o modulo de elasticidade. Portanto estd apresentado na tabela
2.10 um resumo de alguns dos trabalhos acerca da influéncia de processamentos
termomecanicos na microestrutura e propriedades mecanicas de algumas ligas do tipo B,

com énfase nas ligas que apresentam os elementos Mo, Nb e Zr em suas composigdes.
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Tabela 2.10 — Influéncia de processamentos termomecanicos na microestrutura e propriedades
mecanicas de algumas ligas de titdnio do tipo f3.

Liea Tratamento Ot E Dureza | Dureza/ Fases REF
g Termomecanicos (MPa) | (GPa) | Vickers | Modulo | Presentes
Ti-6Mo - ~64 ~270 4,22 a"
Ti-9M - ~75 ~320 4,27 +a"
- 0 Estado bruto de fusdo Pra [41]
Ti-12,5Mo - ~82 ~340 4,15 §
Ti-15Mo - ~71 ~310 4,37 B
Ti-7,5Mo 1749 65 300,8 4,63 a"
Ti-7,5Mo-0,1Fe 1990 72 360,1 5 B+a"
Ti-7,5Mo-0,5Fe 2134 97 428,6 4,42 B +o"+w
Estado bruto de fusi 100
Ti-7,5Mo-2Fe SACo DO CeTUSa0 1™ous3 | 92 | 403,01 | 438 pro |10
Ti-7,5Mo-3Fe 2201 85 3824 4,5 Btw
Ti-7,5Mo-4Fe 2038 85 364,5 4,29 B
Ti-8Mo-6Nb-4Zr | TH 1000 °C/24 h + FQ 899 72 - 12,3 §
Ti-8Mo-5Nb-3Zr | 780-860 °C, 80% red. 947 69 - 13,9 B [101]
Ti-8Mo-4Nb-5Zr | + TR950°C/2h+TA | 483 52 - 10,7 B+a"
Ti-10Mo-3Nb - 107 440 4,11 B+a
Ti-10Mo-20Nb Estado bruto de fusdo - 112 250 2,23 § [13]
Ti-10Mo-30Nb - 100 228 2,28 §
Ti-10Mo-3Nb . - 105 339 3,23 B+ao+o
- usdo a arco + )
Ti-10Mo-6Nb TS 950 °C/1 h + TA - 122 340 2,79 B+a'+o | [28]
Ti-10Mo-9Nb - 120 342 2,85 Bto+o
i TS 850 °C + TA 690 93 - - f+o
Ti-10Mo 3 -
Forjada a frio 412 79 - - a"tp [102]
. TS 850 °C + TA 428 75 - - §
Ti-20Mo 3 -
Forjada a frio 494 80 - - B
Estado bruto de fusdo - 98 406 4,14 §
Ti-12Mo-3Nb TH 1000 °C/24 h+ TA - 83 309 3,72 B [103]
FQ 900 °C, 50 % red. - 83 340 4,1 B
TH 1000 °C/24 h + FQ
Ti-12Mo-3Nb 800 °C, 80% red. + TR | 450 105 371 3,53 B [12]
950 °C/1 h+TA
FF 80% red. + duplo
env. a 300 °C/10 min + - 119 349 2,93 B+a
Ti-12Mo-13Nb 200 °C/24 h 104
" o FF 80% red. + duplo [104]
env. 300 °C/3h + - 118 356 3,02 B+a
500 °C/24 h
TH 1000 °C/24 h +
Ti-12Mo-13Nb FF 80% red. + env. - 84 345 4,11 B+a
°C/24h+TA
500 °C/ : [105]
TT anterior + env.
Ti-10Mo-20Nb - 101 333 3,3 B+a
500 °C/4h+TA
Ti-12Mo-13Nb TH 1000 °C/24 h + ; 74 240 3,24 B+
FF 80% red. + [27]
. TR 950 °C/1 h +TA +
- - - +
Ti-10Mo-20Nb env. 600 °C/24 h+ TA 78 240 3,08 B+a
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TH 1000 °C/24 h + FQ

Ti-12Mo-13Nb 900 °C, 80% red. + 981 110 - - B+a [66]
env. 500 °C/24 h + TA
TH 1000 °C/24 h +
. FF 78% red. ' ot 27 294 P
Ti-10Mo-20Nb TT anterior + env. 100 315 3.15 B+ [65]
500 °C/24 h + TA i ’
Ti-15Zr-5Mo - ~96 | ~370 3,85 o, o’
Ti-15Zr-10M - ~80 | ~425 531
P s TH 1000 °C/24 h P [85]
Ti-15Zr-15Mo - ~75 ~360 4.8 §
Ti-15Zr-20Mo - ~90 | ~300 3,33 B
TH 955 °C/2h + TA
Ti19Nb.LSMo. | FQ+TSssoec/in | 238 | 39 | 3104 795 p -
47r-8Sn :
TT anterior +
env. 550 °C/2 I 823 55 380 6,91 B+a
TH 950 °C/6h +
. LF 60% + "
Ti-2ONb-9Ta-10Zr | 10 2603030 min + TA | - 453 280 - B+a [106]
+LF 60% +
Ti-29Nb-13Ta-
4620 300 50 - - B
Ti-16Nb-13Ta-4Mo |  TH 1000 °C/6h + 590 47 - - B
Ti-29Nb-13Ta LE95% red. 250 64 - - B
Ti-29Nb-13Ta-d4Mo | | R84 ch’ Omin+ 7750 | 50 - - B
Ti-29Nb-13Ta-2Sn 450 47 - - B
Ti-29Nb-13Ta-6Sn 520 67 - - B (10]
Ti-29Nb-13Ta-
4620 880 80 - - Bto
Ti-16Nb-13Ta-4Mo 1200 | 97 - - Bto
Ti-29Nb-13Ta T Znter;m; +h 900 102 - - Bto
Ti-29Nb-13Ta-4Mo env. 400°C/3 620 | 80 - - Bto
Ti-29Nb-13Ta-2Sn 660 49 - - Bto
Ti-29Nb-13Ta-6Sn 580 65 - - Bto
Ti-30Nb-10Ta-5Zr | TS 850 °C/30 min 804 67 - - B [30]
FQ+TS 0% | 806 67 - - B
: 1000°C/1h+ | 25% | 827 | 645 ; - B
TnoNb-o8ar TA+  [50%] 875 | 607 | - i B |107
’ ’ Forjamentoa | 75% | 925 57,9 - - p
frio reducdes: | 90% | 980 54 - - B
FQ+TS 0% | 811 | 464 - - B+a
Ti-35Nb-2Z1-0,30 100on/+1 P o] 1o [ 535 - - f*o” [108]
1- - 1-0, "
Forjamentoa | 55% | 1120 | 55,1 - - B+a
frio redugdes: | 90 % | 1260 | 56,2 - - p+a"
1000 °C/8h+ TA - 63 - - B+a
14% | - 68 - - B+a
1000°C/8h | 31% | - 84 - - B+a
Ti-35Nb-7,5Ta +TA + 52% | - 75 - - B+a" | [109]
Forjamentoa | 63% - 65 - - B+a"
frio redugdes: | 74% - 70 - - B+a"
81% | - 76 - - B+a
Ti-35Nb-5Ta-7Zr | TS 1000°C/2h+TA | 510 59 152 2,57 B [110]

*Tratamento de homogeneizagdo (TH), tratamento de solubilizagdo (TS), témpera em agua (TA),
laminagdo a frio (LF), forjamento a frio (FF), forjamento a quente (FQ), tratamento de recozimento (TR).
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2.4  Titanio e suas ligas como biomaterial para implantes

Na ortopedia, uma das aplicacdes mais frequentes dos biomateriais esta associada
ao uso de implantes na recomposi¢cdo de fungdes dOsseas e articulagdes. Um implante
ortopédico pode ser definido como um dispositivo que substitui de forma parcial ou total
alguma funcdo do organismo. A artroplastia total de quadril, também chamada de protese
total do quadril, ¢ um procedimento cirargico que tem como funcdo a substitui¢do ou
troca de partes danificadas da articulagdo do quadril por dispositivos articulados, na forma
de uma junta, para reabilitar os movimentos destas articulacdes. Esta protese ¢ formada
por uma haste metdlica, chamada de haste femoral, que ¢ inserida no fémur a ser
recuperado, e pelo componente acetabular, que ¢ confeccionado em material polimérico

e fica preso ao quadril através de um suporte metalico ou cerdmico, como esté ilustrado

\ . Casca Acetabular (Ti)

E N\a \Acetabulo (UHMWPE)

Cabeca (ASTM F138, Cr-Co ou Ti-6Al-4V)
\Pescogo (ASTM F138 ou Ti-6Al-4V)

na Figura 2.21.

A Haste (ASTM F138 ou Ti-6AI-4V)

Figura 2.21 — Diagrama esquematico de uma protese total de quadril (Adaptado de [30]).

A primeira protese metalica foi implantada por Willes no ano de 1938 em Londres,
com resultado pouco satisfatorio. Em 1940, McKee utilizou parafusos para fixar o
componente acetabular, e em 1951, Haboush utilizou, pela primeira vez, o cimento
acrilico para fixagcdo dos componentes. O uso sistematico de proteses totais do quadril
ocorreu na segunda metade do século XX [111]. Atualmente existem diversos tipos de
produtos disponiveis para implantes ortopédicos além das proteses, tais como placas,
pinos e parafusos. Esses materiais sdo geralmente produzidos em metais e utilizados para

fixagdo de fratura 6ssea ou para substitui¢do de tecidos duros.
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O desenvolvimento dos biomateriais ¢ um esfor¢o multidisciplinar e requer a
participag@o conjunta de engenheiros de materiais, engenheiros mecanicos e biomédicos,
bidlogos e médicos. Assim, a selecdo de materiais para serem utilizados como um
dispositivo ortopédico deve basear-se numa andlise confidvel de suas propriedades
relevantes. Em resumo, para que um implante ortopédico apresente resultados
satisfatorios no corpo humano, estes devem apresentar excelente biocompatibilidade, ou

seja, atender requisitos como os descritos abaixo [30,69]:

1. Boa osseointegracao (crescimento 0sseo);

2. Propriedades mecanicas adequadas tais como: resisténcia a fadiga, resisténcia ao
impacto, ductilidade e médulo de elasticidade;

Resisténcia a corrosdo em contato com o fluido corporal;

Caracteristicas tribologicas, como atrito e alta resisténcia ao desgaste;

Estabilidade dimensional;

S v AW

Processabilidade (fusdo, deformacdo pléstica, metalurgia do pd, usinabilidade e

soldagem).

De acordo com Abdel-Hady ef al. [22], para que um material metalico seja
utilizado como implante ortopédico é necessario apresentar reduzido modulo de
elasticidade e elevada resisténcia mecanica. A Figura 2.22 apresenta o modulo de
elasticidade de algumas ligas biomédicas. Dentre estas ligas, a liga de Ti mais utilizada
em aplicacdes ortopédicas ainda ¢ a Ti-6Al-4V, contudo, estudos t€ém mostrado que a
liberacdo de pequenas quantidades dos elementos V e Al no corpo humano podem
induzir efeitos citotdxicos e desordens neuroldgicas, respectivamente, o que acarretou na
ultima década o desenvolvimento de novas ligas de titdnio [21]. O vanadio e o ferro sao

elementos que possuem niveis altos de citotoxidade, enquanto que o Ti, Nb, Ta, Zr ¢ Sn

sdo elementos que apresentam baixa citotoxidade e excelente biocompatibilidade.
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CoCr (Cast) 240°]
AISI 316L 210 |
CPTa 200 |
Ti-6Al-4V 112
Ti-6Al-7Nb 110 Ligas Ti-a+
Ti-5Al-1.5B TT0
CPTi 100 [ «— Ligas Ti-a

Ti-16Nb-13Ta-4Mo 91 | —
Ti-12Mo-6Zr-2Fe 85 I
Ti-15Mo-5Zr-3A1 (ST) aged 80
Ti-29Nb-13Ta-4.6Zr(aged) 80
Ti-13Nb-13Zr 77
Ti-29Nb-13Ta-4Mo 74 . .
Ti-29Nb-13Ta-68n 74 — Ligas Ti-p
Ti-29Nb-13Ta-4.6Sn 606
Ti-29Nb-13Ta-4.5Zr 63
Ti-29Nb-13Ta-2Sn 62
Ti-29Nb-13Ta-7.1Zr
NiTi
Osso

Ligas para implantes

T T T T 1

100 150 200 250 300
Moédulo de Elasticidade (GPa)

Figura 2.22 — Diagrama apresentado o modulo de elasticidade de diversas ligas com aplicagdes
biomédicas (Adaptado de [24,30]).

Huiskes et al. [112] estudaram a relagdo de dependéncia do stress shielding com
a rigidez, através de modelos em 3D, de hastes femorais mais rigidas (100 GPa) e mais
flexiveis (20 GPa). Foi observado que as hastes mais rigidas produzem mais reabsor¢do
6ssea, como confirmado em estudos experimentais clinicos e radiologicos. A adequada
compatibilidade mecanica das ligas de titdnio se deve ao baixo mddulo de elasticidade,

que diminui essa reabsorc¢do e favorece a remodelagdo 6ssea do fémur.

2.4.1 Implantes ortopédicos com propriedades funcionais

Como visto na se¢do 2.3, as ligas de titdnio do tipo f metaestavel permitem o
controle do comportamento mecanico de forma eficaz através da aplicagdo de tratamentos
térmicos especificos, devido as transformagdes de fases que ocorrem neste tipo de ligas,
isto permite obter materiais com comportamento mecanico variavel [45]. Um dos
objetivos deste trabalho € o estudo do processamento termomecanico para otimizagao das
propriedades mecanicas em implantes ortopédicos pela manipulagdo microestrutural
através da precipitacdo de fases durante cada processo, logo serd mostrado alguns

trabalhos que alcangaram valores de mddulo de elasticidade baixos e elevada dureza.
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Em 2010 Lopes et al. [113] abordaram o conceito de gradiente de funcionalidade
de modulo de elasticidade e resisténcia mecanica utilizando a liga Ti-30Nb. Neste
trabalho foi proposta uma haste femoral com dois modulos de elasticidade distintos:
62 GPa na regido inferior da haste (distal) e 120 GPa préximo ao suporte acetabular
(proximal), regido onde ¢ necessaria elevada resisténcia mecéanica [113]. Estas
propriedades foram alcancadas através de tratamentos térmicos localizados de
solubilizagdo/témpera (modulo na regido distal do implante) e envelhecimento (elevar a
dureza na regido proximal), que foram aplicados apds processamentos de forjamento a
quente e a frio de um prototipo de haste femoral (Figura 2.23). Isto ocorreu devido a
decomposicao da fase ortorrombica a” e a nucleagdo e crescimento das fases hexagonal
compacta e hexagonal simples, a e o, respectivamente. A Figura 2.23 ilustra a haste de

protese total de quadril com gradiente de rigidez obtida.

4134 HV 192,6 HV

g. ~ 900 MPa* 0. ~ 310 MPa*
E ~ 120 GPa* E ~ 62 GPa*

B +a0+ o B +a”

Figura 2.23 — Haste da protese de quadril com gradiente de rigidez. Regido proximal com elevado
limite de escoamento e regido distal com baixo modulo de elasticidade (Adaptado de [113]).

Em 2015 Lopes et al. [32] estudaram o efeito de outro tratamento térmico de
envelhecimento localizado, com prévia deformacao a frio, para obter gradiente de rigidez
em um implante ortopédico utilizando uma nova liga de titanio, Ti-30Nb-2Sn [32]. Para
eliminar os efeitos do processo de conformacao e conferir maior resisténcia mecanica, a
haste sofreu um segundo ciclo de solubilizagdo e témpera, seguido de um envelhecimento
de 260 °C por 4 h para promover a transformacao reversa de a” para . Enquanto que, o
tratamento térmico localizado foi feito através do envelhecimento na regido proximal da
haste a 400 °C por 2 h com utilizagdo de espira de indugdo, para promover a precipitagao
da fase a, enquanto que a regido distal da haste femoral foi mantida em dgua durante este
segundo processo de envelhecimento para evitar uma precipitagdo de fase a. A Figura
2.24 ilustra a haste de protese total de quadril com gradiente de rigidez com os resultados
de dureza Vickers juntamente com os resultados de resisténcia a tracdo e modulo de

elasticidade por nanoindentacdo da liga Ti-30Nb-2Sn.
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Figura 2.24 — Haste femoral com gradiente de rigidez proposta por Lopes. A graduagdo de
temperatura foi gerada pelo envelhecimento na parte proximal da haste a 400 °C por 2 h, enquanto
a parte distal permaneceu imersa em agua (Adaptado de [32]).

Hanada et al. [33] também desenvolveram uma nova rota de fabricacdo de uma
haste femoral de alto desempenho, com baixo modulo de elasticidade (~ 40 GPa) ¢ alta
resisténcia mecanica, no qual seguiram uma sequéncia de 4 processos de conformacgao
plastica a frio (laminagdo a frio, estampagem a frio, forjamento a frio e usinagem) com
reducdo final de 91 %, e apenas um tipo de tratamento térmico de envelhecimento
localizado, no pescoco da haste, utilizando a liga Ti-33,6Nb-4Sn, com o conceito de
gradiente funcional de propriedades mecanicas. Apds avaliar a resisténcia a tragdo em
amostras cilindricas com diferentes temperaturas de tratamentos térmicos variando entre
150 °C a 800 °C por 5 h, obteve-se a maior resisténcia a tragao (1270 MPa), resisténcia a
fadiga (850 MPa) e maior dureza (340 HV) nas amostras tratadas a 400 °C por 5 h, apenas
na regido proximal da haste (pescoco da haste). Isto indica que a deformagdo a frio
seguida de tratamento térmico de envelhecimento promoveu notdvel aumento da
resisténcia a tracdo com modulo de elasticidade relativamente baixo, de 85 GPa, que esta
associado a formagao de martensita B - o’ por deformagdo e sua transformacao reversa
de o” - B seguida da precipitacdo de finas particulas da fase a. A Figura 2.25 apresenta a
haste femoral com gradiente de rigidez apresentando a distribui¢do de temperaturas com

suas respectivas durezas.
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Figura 2.25 — Haste femoral com gradiente de rigidez proposta por Hanada. Graduagdo de
temperatura gerada pelo aquecimento local na cabega da haste a 400 °C e distribuicdo de dureza
correspondente na haste (Adaptado de [33]).

Em alguns tipos de fratura ortopédica ¢ recomendado o uso de placas metalicas
bastante rigidas que permitam a restauracdo 6ssea, ao invés de hastes femorais. Por outro
lado, alta rigidez pode provocar perda dssea junto as regides adjacentes a fratura. Uma
solugdo encontrada por Lopes [45] foi produzir uma placa metéalica com rigidez variavel
ao longo do seu comprimento, bem como os parafusos de osteossintese com maior rigidez
na regido do pescoco e menor rigidez na regido do corpo. Estas placas e parafusos para
osteossintese foram produzidas em escala real a partir da liga  metaestavel Ti-30Nb-3Fe.
O gradiente de elasticidade foi obtido por tratamentos térmicos que resultaram em uma
regido central, proxima a fratura, com alto modulo de elasticidade (115 GPa) e
microestrutura constituida pelas fases 8, a e ®. Ja as extremidades exibiram baixo méddulo
de elasticidade (80 GPa) e microestrutura formada pelas fases e a”, regido onde essa
placa € unida ao osso a ser restaurado por meio de parafusos. A Figura 2.26 apresenta a
proposta de projeto para a fabricacdo de placas e parafusos de osteossintese ortopédica a

partir da liga de titdnio com gradiente de rigidez [45].

o6 @ @ DO DO BO)

-

Regido de menor rigidez} Regido de maior rigidez 1 Regifo de menor rigidez
( <80 GPa > 100 GPa <80 GPa )

Figura 2.26 — Proposta de projeto para a fabricacdo de placa e parafuso de osteossintese

ortopédica a partir da liga de titdnio com gradiente funcional (Adaptado de [45]).
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Por outro lado, dependendo da aplicacdo, a precipitacdo de fase  induzida por
deformacdo ¢ benéfica. Nakai et al. [114] investigaram a alteracdo do modulo de
elasticidade em ligas de titanio biomédicas Ti-12Cr através de transformacdo de fase
induzida por deformacdo na matriz da fase . A Figura 2.27 apresenta este conceito para
o ajuste do modulo de elasticidade em dispositivos de fixagdo de coluna vertebral, através
da transformacdo da fase o induzida por deformagdo para implantes utilizados em
cirurgias de artrodese de coluna. Estas hastes precisam de baixa recuperacao elastica para
facilitar o manuseio durante a cirurgia. Para estes dispositivos, o0 mdodulo de elasticidade
deve ser suficientemente elevado para minimizar os efeitos do spring-back (efeito mola)
na haste de titdnio, mas também deve ser suficientemente baixo para evitar a reabsor¢ao
Ossea (stress shielding), entre a haste e 0 0sso, € consequentemente aumentar o sucesso
do tratamento. Do ponto de vista da microestrutura, a deformagao imposta favorece a
formagdo de bandas alinhadas no interior dos graos da fase 3, o que sugere a ocorréncia
de maclacdo combinada com a fase ® induzida por deformagao, conforme ¢ mostrado na

Figura 2.27 [114].

Haste do Implante:

Matriz: fasep
fasep

\ Regido nao
deformada
mantém baixo E

Deformacao por flexao

durante a cirurgia Regiao
- deformada

ficacom alto E

Fase induzida pela
deformagéao possui alto E

\ = N/
Y ’;%éé’f AN
7 Sz
Z ‘M’(\ B

Figura 2.27 — Ilustragdo do conceito do modulo de elasticidade ajustavel em dispositivos de
fixacdo de coluna vertebral utilizados em cirurgias de artrodese de coluna. Este fendmeno ocorre
através da fase o induzida por deformagdo (Adaptado de [114]).

A tabela 2.11 apresenta um resumo dos processamentos termomecanicos

utilizados nos trabalhos discutidos nesta sessdo para o desenvolvimento de dispositivos

para aplicacdes médicas com gradiente de rigidez [32,33,45,113,114].
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Tabela 2.11 —Processamentos termomecanicos utilizados nos trabalhos discutidos nesta sessdo

para o desenvolvimento de dispositivos para aplicagcdes médicas com gradiente de rigidez.

Liga

Regido

Tratamento
Termomecanico

Ot
(MPa)

E
(GPa)

Dureza
Vickers

Fases

Ti-30Nb

Proximal

Tratada 1000 °C/12 h +
Forjamento 850 °C + Sol.
1000 °C/1 h e témpera
Duplo envelhecimento
260 °C/4 h e 400 °C/24 h

900

120

4134

pta
+ o

Distal

Tratamento localizado -
Solubilizagdo e témpera

310

62

192,6

B_,’_a”

[113]

Ti-30Nb-2Sn

Proximal

Tratamento localizado -
Envelhecimento
400 °C/2 h

900

110

360

Ppta

Distal

Tratada 1000 °C/12 h +
Forjamento 850 °C + Sol.
1000 °C/1 h e témpera
Envelhecimento
260 °C/4 h

500

65

202

B_,’_a”

[32]

Ti-33,6Nb-4Sn

Proximal

Tratamento localizado -
Envelhecimento
400°C/5h

1270

85

340

pta

Distal

Forjamento a frio 91%.

40

200

B_,’_a”

[33]

Ti-30Nb-3Fe

Centro

Tratada 1000 °C/24 h +
Forjada 800-900 °C +
tratada a 1000 °C/1 h +
témpera+
Duplo envelhecimento
260 °C/4 h e 400 °C/8h

760

115

pta
+ o

Extrem.

Tratamento localizado -
Solubilizagio
800 °C/5 min
e témpera

650

80

B_,’_a”

[45]

Ti-12Cr

Extrem.

Homogeneizado 1100 °C/
6h + laminacdo a quente
com 70% de red. + TT
850 °C/1 h e témpera

760

~67

Centro

Apbs o tratamento acima,
foi laminada a frio com
10 % de reducao.

920

~85

ptro

[114]
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3. MATERIAIS E METODOS

3.1 Projeto tedrico da composicio quimica das ligas experimentais

O objetivo do presente trabalho foi o desenvolvimento de ligas de titdnio com baixo
modulo de elasticidade, elevada dureza e microestrutura composta por uma matriz 3
metaestavel para favorecer a precipitagdo da fase martensitica ortorrdmbica o” durante a
conformacao plastica a frio. O Nb foi adicionado ao titdnio por ser um elemento B-estabilizador
eficiente e por reduzir o mddulo de elasticidade. O Zr foi adicionado a liga Ti-Nb por ter a
capacidade de reduzir o mddulo de elasticidade e a precipitagcdo da fase ®. Enquanto que o Mo
foi adicionado a liga para aumentar a dureza. Foi considerado também no planejamento o mapa
de estabilidade Bo-Md proposto por Morinaga em 1992 e atualizado por Abdel-Hady [22].

O Mo equivalente e o mapa de estabilidade de fases Bo/Md sdo dois critérios utilizados
para avaliar a estabilidade da fase f. A composi¢do quimica das ligas propostas, os valores de
Bo/Md e o Mo equivalente, estdo apresentados na tabela 3.1. A posicdo de cada uma dessas
ligas esta indicada no diagrama da Figura 3.1. Observa-se que a fase B se torna mais estavel
para valores maiores do pardmetro Bo e menores de Md. De acordo com Abdel-Hady [22] o
moédulo de elasticidade ¢ sempre menor junto a fronteira B / B + ® e reduz a medida que os
valores de Bo e Md aumentam. As composi¢des propostas na tabela 3.1 estdo localizadas numa
regido que favorece a precipitacio da fase martensitica (regido entre a transformacao
martensitica M; e My). Segundo o mapa, as fases previstas para as ligas estudadas no estado
solubilizado com resfriamento rapido sdo e a”.

A razao do nimero de elétrons de valéncia por atomos (e/a) € outro critério utilizado
para avaliar a estabilidade da fase B e a precipitacdo de outras fases. Os valores de e/a para as
ligas produzidas neste trabalho estdo apresentados na tabela 3.1, que foi calculado entre 4,19 a
4,20, que esta na regido das fases § + o’ ap6s a témpera.

Na Figura 3.2 ¢ apresentado o fluxograma esquematico com as etapas realizadas para a
fundi¢do, o processamento e as caracterizagoes das ligas pertencentes ao sistema Ti-Nb-Mo-Zr.
Foram produzidos 2 grupos de ligas, o primeiro denominado ligas experimentais (tabela 3.1) e
o segundo foi denominando liga piloto, que foi produzida baseado nos resultados das ligas do
primeiro grupo. Os detalhes dos procedimentos e caracterizagdes feitos para cada etapa estdao

apresentados nos proximos itens deste capitulo.
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Tabela 3.1 — Composicido massica e atomica planejada, valores calculados de Bo e Md, Mo equivalente
[Moq] € média de elétrons por atomos para as ligas experimentais do sistema Ti-Nb-Mo-Zr propostas
para este trabalho.

Md

Ident. C Ti \MO\ Nb \ Zr [Moeq]
das ligas Liga (% peso) v atbmica Bo Md % e/a

1 Ti-—29Nb-2Mo-3Zr | 79,03 | 1,19 | 17,89 | 1,88 | 2,854 | 2,446 | 10,12 | 4,203
2 Ti-—29Nb-2Mo-6Zr | 76,75 | 1,22 | 18,20 | 3,84 | 2,861 | 2,456 | 10,12 | 4,206
3 Ti—24Nb—4Mo-3Zr | 81,24 | 2,35 | 14,56 | 1,85 | 2,847 | 2,441 | 10,72 | 4,193
4 Ti—24Nb—4Mo—-6Zr | 79,03 | 2,39 | 14,81 | 3,77 | 2,853 | 2,450 | 10,72 | 4,196

2,96

E=44 GPa

2,94 -

2,92 F

2,90 E=50-60 GPa [3/B+m

B Mi (T.amb.)
2,88
@)
(28]
2,86 | E=60-70 GPa
deslizamento
2,84 + f (T.amb.)
martensita

2,82 "E=70-80 GP

2,80

2,78

2,35 2,40 2,45 2,50 2,55 2,60

Figura 3.1 — Diagrama de estabilidade de fases baseado nos pardmetros Bo e Md desenvolvido por

Abdel-Hady com as ligas do sistema Ti-Mo-Nb-Zr utilizadas neste trabalho (Adaptado de [22]).
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Producdo das ligas experimentais - 60g
(Para determinagdo da composicao final)
Ti-29Nb-2Mo-(3 e 6)Zr
Ti-24Nb-4Mo-(3 e 6)Zr
I
Homogeneizagdo 1000 °C por 24 h a vacuo +
Resfriamento em agua

Caracterizagao das ligas experimentais
MO, DRX, HV, E
[

Produgdo da liga piloto - Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr
1* Fusdo forno a vacuo - VAR - 6,5 kg
Refusdes - forno de feixe de elétrons - 1,35 kg
[

Fluorescéncia de raios-X, MO, DRX, HV, E
|
Homogeneizagdo 1000 °C por 24 h a vacuo +
Resfriamento em solugdo salina gelada

MO, DRX, HV, E
\
[ \
Laminagéo a Frio - Laminagéo a Frio -
50 % redugdo 90 % redugdo
[ [
MO, DRX, HV, E MO, DRX, HV, E
| |
[ | [ |
Rota 1 Rota 2 Rota 1 Rota 2
[ [ [ [
Envelhecimento Recozimento Envelhecimento Recozimento
300, 400 e 500 °C 950°C, 1h 300, 400 e 500 °C 950°C, 1h
2h Resfriamento agua 30min,2he4h Resfriamento agua

Resfriamento agua

MO, DRX, HV, E

MO, DRX, HV, E

Resfriamento agua

Envelhecimento
400 °C,2 h
Resfriamento agua

MO, DRX, HV, E

MO, DRX, HV, E

MO, DRX, HV, E

Envelhecimento
300, 400 e 500 °C

30min,2hedh
Resfriamento agua

MO, DRX, HV, E

Figura 3.2 — Fluxograma esquematico com as etapas realizadas para o processamento das ligas de titanio
pertencentes ao sistema Ti-Nb-Mo-Zr. *Microscopia 6tica (MO), Microscopia eletronica de varredura
(MEV), difragdo de raios-X (DRX), dureza Vickers (HV) e modulo de elasticidade (E).
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3.2 Producao das ligas experimentais (60g) Ti-Nb-Mo-Zr via fusio a arco

3.2.1 Materiais de partida

Como materiais de partida foram utilizados os elementos Ti (grau 2), Nb, Mo e Zr
com elevado grau de pureza, conforme mostrado na tabela 3.2. Todos estes materiais
foram seccionados e submetidos a uma decapagem quimica em solucao acida apropriada
para cada metal: Ti e Zr: solugdo de HNOs: HF (4:1); Nb: solugdo de HNOs: HF: H,O
(2:2:1); Mo: solugdo de HF:HNO3 (4:1) e em seguida solugdo de HCI. Estas decapagens
foram realizadas para remover as impurezas superficiais. Apos a decapagem, os materiais
foram enxaguados em agua corrente, € secos com o auxilio de um soprador de ar quente.
A pesagem dos materiais foi realizada em uma balanga analitica (Mettler HK60), com
precisdo de 10 g, de forma a atingir os valores das composi¢des nominais das ligas,

garantindo assim o maximo controle das composigdes.

Tabela 3.2 — Grau de pureza, condicao e procedéncia dos elementos utilizados na preparacao das
ligas.

Elemento Forma Grau de pureza (%) Procedéncia
Titanio Chapa 99,60 Nippon Steel Corporation
Niodbio Chapa 99,80 Lorena — EEL/USP

Molibdénio Chapa >99,97 Plansee — Austria
Zirconio Chapa Comercial Lorena — EEL/USP

3.2.2 Preparacio das ligas experimentais via fusio a arco

Foram preparadas amostras das 4 ligas planejadas (tabela 3.1) com
aproximadamente 60 g cada. As ligas foram fundidas no forno a arco voltaico com
eletrodo ndo consumivel de tungsténio, atmosfera de argoénio (99,995% de pureza),
cadinho de cobre refrigerado a agua e getter de titdnio no laboratério de fusdo da
EEL/USP. Para o controle da atmosfera inerte foi utilizada bomba de vacuo mecanica
(102 mbar) e purgas com gas argdnio de alta pureza. Foram realizadas oito fusdes, com
cinco passes cada, para garantir a completa fusdo das matérias primas e homogeneizagao
da liga. Ao término de cada fusdo, a amostra foi girada dentro do cadinho, sendo este

processo repetido para favorecer a completa fusdo da regido oposta ao arco voltaico.
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A Figura 3.3 mostra uma imagem do forno utilizado para a fusdo das amostras, ¢
a Figura 3.4 apresenta a imagem das duas faces de um lingote. Apds a fusdo as amostras

foram pesadas para verificar se houve perda ou ganho de massa.

Figura 3.3 — Forno de fusdo a arco utilizado para a preparacao dos lingotes (Laboratério de fusdo
e tratamentos térmicos da EEL/USP).

Figura 3.4 — Lingote e duas faces da liga Ti-29Nb-2Mo-6Zr apos a fusdo.
3.2.3 Tratamento térmico de homogeneizac¢ao

Para a realizagdo dos tratamentos térmicos de homogeneizagdo, as amostras
passaram por uma decapagem quimica para minimizar as impurezas superficiais que

podem contaminar o material durante o tratamento térmico. Para isso foi utilizado uma

solugdo acida de HNOj3 e HF na propor¢ao em volume 4:1, respectivamente.
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A temperatura ¢ o tempo foram escolhidos baseados nos tratamentos de
homogeneizagao realizados por Gabriel [27]. As amostras foram encapsuladas sob vacuo
em tubo de quartzo e submetidas a temperatura de 1000 °C por 24 h, com resfriamento
em agua a temperatura ambiente para eliminar heterogeneidades composicionais
resultantes do processo de solidificagao.

Os tratamentos térmicos de homogeneizacdo foram realizados em um forno da
marca Carbolite CWF 1300 (COPPE/UFRIJ). As amostras foram colocadas no forno
somente apds a temperatura do mesmo atingir a temperatura desejada, ¢ o tempo foi

contabilizado apenas quando a temperatura estabilizou apos a abertura do forno.

3.3  Producio da liga piloto (6,5 kg) via fusido a VAR

3.3.1 Materiais de partida

Dentre as quatro composi¢des experimentais propostas neste trabalho, foi
selecionada apenas a composi¢ao que apresentou o menor modulo de elasticidade e maior
dureza para realizar a fusdo, ou seja, a liga  metaestavel Ti-24Nb-4Mo-6Zr.

Para a fusdo desta liga foi utilizado o processo de refusdo a arco em vacuo —VAR
(“vacuum arc remelting”), no forno do fabricante ALD (Figura 3.5 a), modelo L200ZrTi,
do Laboratdério Multiusuério de Fusdo a Arco (PEMM/COPPE/UFRJ). Este forno tem
capacidade de fundir ligas desde 6 kg até 250 kg, e que resulta em um lingote com baixo
teor de impurezas e uma microestrutura com distribuicdo homogénea dos elementos de
liga. A Figura 3.5 (b) apresenta esquematicamente um forno VAR, com suas respectivas
partes e fungdes ao ser realizada uma fusdo. Observa-se que o arco elétrico € estabelecido
entre a extremidade inferior do eletrodo e o fundo do cadinho, onde entdo ocorre a fusdo

do eletrodo devido a alta concentracdo de calor num pequeno volume.
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(b) Elevador
+ Fontede
Alimentacdo
DC
Vacuo
Langa
Saidade ——, |, || Eletrodo
Agua | -
Cadinho de Cobre
Passagem de Aqua
|| Abertura do Arco Elétrico
Poca de Fusdo
Revestimento | | Lingote Slido
Base do Cadinho
= ¢ i 3
[}
Entrada de Agua

Figura 3.5 — (a) Vista geral do forno VAR L 200 (“vacuum arc remelting”) — Laboratorio
Multiusuario de Fusdo a Arco. (b) Desenho esquematico de um forno VAR tipico (Adaptado de

[115]).

Como materiais de partida foram utilizados os elementos Ti (grau 2 de acordo
com ASTM B348), Nb, Mo (ASTM B387) e Zr com elevado grau de pureza, conforme
mostrado na tabela 3.3. As limalhas de nidbio foram seccionadas e submetidas a uma
decapagem quimica em solucdo acida apropriada: solu¢do de HNOs: HF: H,O (2:2:1).
Estas decapagens foram realizadas para remover as impurezas superficiais. Apds a
decapagem, os materiais foram enxaguados em agua corrente, € secos com o auxilio de
um soprador de ar quente. A pesagem dos materiais foi realizada em uma balanga analitica
com precisdo de 10 g, de forma a atingir os valores das composi¢des nominais da liga.

Como eletrodo de fusdo foi utilizada uma barra de titanio grau 2 — ASTM B348,
com 50,8 mm de didmetro x 850 mm de comprimento. A partir da barra de Ti foi usinado
o stub, que ¢ a pega de fixagao da barra com o brago alimentador do forno, como ilustrado
na Figura 3.6, restando assim 700 mm de altura da barra de titanio para a fusdo. Para a
agregacao dos elementos de liga (Mo, Nb e Zr), foram feitos 57 furos na barra de Ti,
divididos em 3 filas de 19 furos, com 12,7 mm de didmetro e 45 mm de profundidade

cada, de forma a obter uma melhor distribuicao dos elementos ao longo do eletrodo.
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Tabela 3.3 — Grau de pureza, condigdo e procedéncia dos elementos utilizados na preparagio das
ligas.

Elemento Condicao Grau de pureza (%) Procedéncia
Titanio Barra 99,82 TITANEWS
Nidbio Limalha 99,90 CBMM

STANFORD Advanced
Molibdénio Po >99,99 )
Materials
Zirconio Esponja Nuclear INB — Industrias nucleares

Figura 3.6 — Barra de titanio com 50,8 mm de diametro e 850 mm de altura, exibindo os furos ao
longo da barra, ¢ o Stub. Cada furo possui didmetro de 12,7 mm x 45 mm de profundidade, num
total de 57 furos.
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3.3.2 Fabricacao dos briquetes de Nb e Zr para a montagem do eletrodo

Os elementos Nb e Zr foram compactados por prensagem uniaxial a frio, em
matriz cilindrica de ago, com orificio de 12,2 mm de didmetro, de modo a encaixar em
cada furo do eletrodo (Figura 3.7). A compactagdo foi feita em uma prensa manual
utilizando carregamento de 10 Ton. A massa dos briquetes foi calculada levando em
considera¢do a massa de material retirado das barras de titdnio por usinagem para adi¢cdo
dos elementos de liga. A Figura 3.8 apresenta o Nidbio ¢ o Zirconio antes e apos a

compactacao dos briquetes.

—
15 mm

Figura 3.7 — (a) Matriz de compactacido e (b) a montagem da matriz na prensa hidraulica.

(a) (b)

— I
15 mm 15 mm

Figura 3.8 — (a) Limalhas de Nidbio seguidas de um briquete de Nb ¢ o (b) zirconio esponja
seguido de um briquete de Zr.
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3.3.3 Montagem final do eletrodo

Para a montagem final do eletrodo, o Mo foi agregado na forma de p6 diretamente
nos furos da barra de Ti. A sequéncia de montagem comegou com a colocagdo dos
briquetes de Nb utilizando uma prensa manual (Figura 3.9 a) da forma ilustrada na Figura
3.9 (b). Em seguida foi agregado o p6 de Mo e coberto com o briquete de zirconio (Figuras
3.9 c e 3.9 d). Foi utilizada a carga de 10 ton para a inser¢do dos briquetes na barra de

titAnio. Apds a prensagem, o eletrodo pronto para fusdo, apresentou 8,2 kg de peso.

Figura 3.9 — (a) Prensa manual: carga utilizada para inser¢do dos briquetes na barra de titanio,
10 ton, (b) inser¢ao dos briquetes de niobio, (¢) inser¢do dos briquetes de zirconio e (d) detalhe
da inserc¢ao dos briquetes de Zr.

3.3.4 Fusao no forno VAR do eletrodo produzido
Para a fusdo no VAR foi utilizado um cadinho de cobre com 120 mm de didmetro
por 400 mm de altura. Antes da fusdo o cadinho foi limpo através de uma lixadeira elétrica

com ponta de escova de aco para retirar todas as impurezas e incrustagdes na parede do

cadinho procedentes de processos anteriores, a fim de evitar uma contaminacao do lingote
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(Figura 3.10 a). Os anéis de vedacdo das unides do cadinho também foram limpos e
lubrificados com graxa para alto vacuo para evitar vazamentos, ndo prejudicando assim
o vacuo durante o processo. Em seguida o eletrodo foi fixado no brago de movimentagao,
através do clamp (elemento de fixacdo de cobre) e o Stub, Figura 3.10 (b). Antes da
inser¢do do eletrodo e da selagem do sistema, uma pequena quantidade de limalha de
zirconio foi adicionada no fundo do cadinho, com a fungao de facilitar a abertura do arco.
Apo6s o processo de fusdo do eletrodo, durante o processo de resfriamento do lingote, a
camara permaneceu sob vacuo, assim como a agua de resfriamento do cadinho
permaneceu circulando. O cadinho s6 foi aberto apés 12 h, de forma a garantir que
estivesse em temperatura ambiente e pudesse ser manipulado de forma segura. Com isso,
foi produzido um lingote com altura de aproximadamente 125 mm, didmetro de 120 mm

e 6,5 kg de peso (Figura 3.10 c).

3

AV
Ele
-

trodo
s

T
-

Figura 3.10 — (a) Limpeza do cadinho de cobre, (b) eletrodo fixado ao clamp através do Stub
antes de fechar o forno de fusdo - VAR e (c) o lingote fundido da nova liga de titnio, sem a
formagdo de carepa. Altura de 125 mm, didmetro de 120 mm ¢ 6,5 kg de peso.
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3.3.5 Refusio por feixe de elétrons do lingote produzido a VAR

De forma a evitar segregacdes e garantir a homogeneidade da liga produzida, foi
necessario fazer refusdes. Entretanto, em razdo de problemas apresentados no vacuo do
forno a VAR, ndo foi possivel realizar as subsequentes refusdes da liga neste forno. Entao,
trés refusdes foram feitas em um forno de feixe de elétrons com capacidade para fundir
1,5 kg de material, pertencente ao Laboratorio de Processos Metalurgico (LPM) do
Centro de Tecnologia em Metalurgia e Materiais (CTMM) do Instituto de Pesquisas
Tecnologicas (IPT).

Primeiramente uma sec¢ao transversal da regido central do lingote fundido no VAR
foi cortada conforme indicado pelas linhas pontilhadas mostradas na Figura 3.11 (a), para
as seguintes refusodes. O corte foi feito com uma serra de fita com lubrificacdo a 6leo e
baixa velocidade de corte, onde obteve uma peca com dimensdes de aproximadamente
25 mm de altura e 120 mm de didmetro e 1,35 kg de peso. A fusdo foi realizada no forno
por feixe de elétrons modelo EBF EMO / LEW 80 (Figura 3.11 b), adotando um cadinho
de forma concava resfriada a agua (Figura 3.11 c¢). Durante as refusdes, os seguintes
parametros foram ajustados: corrente de alimentagcdo de 3,5 A, tensdo de aceleracdo
variando de 10 a 19 KV e didmetro do feixe de elétrons variando de 30 a 100 mm. A
Figura 3.11 (d) apresenta o lingote apos as 3 refusdes, com altura variando de 14 a
18 mm, 150 mm de largura, 120 mm de profundidade e 1,3 kg de peso. A liga apos a
fusdo ¢ referida como “bruto de fusdo”.

O corte do lingote fundido por feixe de elétrons foi feito no moédulo de jato d’agua
abrasivo, modelo 2652A da marca OMAX, pertencente ao Laboratério de Mecanica de
Rochas do Departamento de Engenharia de Minas e de Petrdleo da EPUSP
(Figura 3.11 e). Esse processo ¢ a frio, com cortes por erosdo, em que utiliza uma bomba
de 30 HP para gerar ultra-alta pressao no sistema (acima de 124 MPa), onde a estrutura

do material ndo ¢ afetada termicamente e nao ocorrem perdas significativas de volume.
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Figura 3.11 — (a) Vista superior da pega cortada na transversal da regido central do lingote
fundido no VAR (linhas pontilhadas), que foi utilizada para as refusoes, (b) forno de fusdo por
feixe de elétrons, (c) detalhe do cadinho dentro do forno ap6s uma fusdo, (d) vista superior do
lingote apds as 3 refusdes, e (e) corte do lingote no modulo de jato d’agua abrasivo.
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3.4  Processamento termomecénico da liga piloto

O processamento termomecanico foi escolhido baseado no trabalho realizado por
Abdel-Hady et al.[116], para as ligas de titdnio do sistema Ti-Mo-Nb-Ta-Zr e no trabalho
de Gabriel [27], para ligas do sistema Ti-Mo-Nb. Os graus de redu¢do da laminagao a frio
foram escolhidos tomando como base o conhecimento adquirido nos estudos das ligas de
titdnio Ti-29Nb-2Mo-6Zr e Ti-24Nb-4Mo-3Zr feitos por Nunes et al [72,73], no qual foi
selecionado a redugdo de 90 % como a melhor condigdo de acordo com resultados de
moédulo de elasticidade e microdureza Vickers (2.2.1). Os tratamentos térmicos de
envelhecimento foram escolhidos baseados nos trabalhos realizados por Hanada et al.

[33], para ligas Ti-33,6Nb-4Sn e por Gabriel ef al. [65], para liga Ti-10Mo-20Nb.

3.4.1 Tratamento térmico de homogeneizagio

Ap6s o processo de fusdo, foram cortadas trés amostras pelo processo descrito em
3.3.5, a partir do lingote refundido por feixe de elétrons, com as seguintes dimensodes:
80,5 mm X 38 mm X 18 mm, 80,5 mm X 14 mm X 13 mm ¢ 80,5 mm X 13 mm X
13 mm. Devido as dimensdes das amostras, ndo foi possivel fazer o encapsulamento a
vacuo em tubo de quartzo, porém, alternativamente foi utilizado um forno tubular de
inducdo a vacuo da marca Carbolite (COPPE/UFRJ). Para o tratamento térmico de
homogeneizagao, inicialmente o forno foi aquecido a uma taxa de 30 °C por minuto até
800 °C. Apds estabilizar, o aquecimento continuou até a temperatura de 1000 °C, a uma
taxa de 10 °C por minuto. Depois de estabilizado, as amostras permaneceram nesta
temperatura por 24 h seguido de t€émpera em agua salina gelada. O processo de retirada

das amostras do forno e témpera durou 7 segundos.

3.4.2 Laminacio a frio

Apds o tratamento térmico de homogeneizagdo, duas amostras com dimensoes
iniciais de 80,5 mm X 14 mm X 13 mm e 80,5 mm X 38 mm X 18 mm, foram laminadas
a frio com 2 graus de redugdo 50 % e 90 %, respectivamente, em diversos passes
sucessivos até¢ a reducdo da espessura desejada (sem tratamentos intermedidrios), e

tomando cuidado para ndo aquecer as amostras. Foi dados passes de 0,5 mm até atingir
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90 % de redugdo. Ao final desses passes, foram obtidas amostras de aproximadamente
2 mm de espessura para 90 % de redugdo e 6,5 mm de espessura para 50 % de reducao.
Esse processo de laminagdo a frio teve como objetivo, avaliar a formagdo de textura
preferencial da fase o” e verificar se esta favorece a diminui¢do do moddulo de
elasticidade. A laminacgao foi realizada no Laboratério de Processamento Termomecanico
(COPPE/UFRJ) em um laminador de bancada modo duo reversivel de marca FENN. A
analise microestrutural das amostras deformadas foi realizada na dire¢ao normal da chapa

laminada.

3.4.3 Tratamento térmico de recozimento

As amostras laminadas a frio com 50 % e 90 % de redu¢dao foram cortadas e
encapsuladas sob vacuo em tubo de quartzo e submetidas a um tratamento de recozimento
na temperatura de 950 °C por 1 h seguido de resfriamento rapido em dgua a temperatura
ambiente. O processo de retirada da amostra do forno e t€émpera durou 2 segundos. Esta
condi¢ao foi selecionada a partir de estudos feitos por Gabriel [27] para ligas do sistema
Ti-Mo-Nb e por Abdel-Hady et al. [116] para as ligas do sistema Ti-Mo-Nb-Ta-Zr. O
tratamento térmico de recozimento foi realizado em um forno da marca Carbolite CWF

1300 (COPPE/UFR)).

3.4.4 Tratamento térmico de envelhecimento

As amostras apds laminagao e apds recozimento foram submetidas a duas rotas de
tratamentos térmicos de envelhecimento. A primeira rota trata das amostras que foram
envelhecidas apds a laminagao a frio sem tratamentos intermediarios. A segunda rota trata
das amostras que foram envelhecidas apds o tratamento térmico de recozimento.

As amostras encapsuladas sob vacuo em tubo de quartzo com pressdo parcial de
argonio foram levadas ao forno nas temperaturas de 300 °C, 400 °C e 500 °C por 30 min,
2 h e 4 h, e resfriadas rapidamente em agua na temperatura ambiente. Foram 9 condi¢des
estudadas ap6s laminagdo, e 9 condigdes apds recozimento. Os tratamentos térmicos de
envelhecimento foram realizados em um forno da marca Carbolite CWF 1300

(COPPE/UFRYJ).
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3.5 Caracterizacio das ligas experimentais e da liga piloto

As 4 ligas experimentais  (Ti-29Nb-2Mo-3Zr,  Ti-29Nb-2Mo-6Zr,
Ti-24Nb-4Mo-3Zr e Ti-24Nb-4Mo-6Zr) e a liga piloto foram caracterizadas nas
diferentes condi¢cdes de processamento termomecénico. Para as ligas experimentais na
condi¢ao homogeneizada foi feito a identificacao das fases presentes nas microestruturas
por difracdo de raios-X e andlise microestrutural através da microscopia Otica. As
propriedades mecanicas foram avaliadas através da microdureza vickers e mddulo de
elasticidade por nanoidentacao. Para a liga piloto a caracterizacdo foi feita ap6s a fusdo,
homogeneizagdo, laminagdo a frio, recozimento e envelhecimento. Apds a analise da
composi¢do quimica, foram feitas em cada etapa andlises de microscopia Otica e
eletronica de varredura a fim de observar a morfologia e composicao das fases, difracdo
de raios-X, andlise de gases e propriedades mecanicas através da microdureza Vickers e

do mddulo de elasticidade por ultrassom.

3.5.1 Analise da composi¢ido quimica

A analise quimica da liga piloto foi realizada por fluorescéncia de raios-X (FRX)
em um equipamento Axios MAX, marca PANalytical (EEL/USP). Foram preparadas 3
amostras apos a fusdo na forma de disco de 10 mm de didmetro e 0,6 mm de espessura
para a realizagdo deste ensaio.

As medidas da quantidade de oxigénio e nitrogénio na liga piloto foram realizadas
em um equipamento LECO TC-436, disponivel no Departamento de Engenharia
Metalurgica e de Materiais da Colorado School of Mines, que utiliza o principio de
extragdo por fusdo em gas inerte. A determinagdo desses elementos intersticiais foi feita
nas seguintes condi¢des: apos a fusdo, apds o tratamento térmico de homogeneizagao,
apos o tratamento térmico de recozimento e apds o tratamento térmico de envelhecimento.

Para cada condigdo foram cortadas trés amostras cilindricas com massa de
aproximadamente 100 mg cada e passaram por uma limpeza com acetona utilizando
ultrassom durante 20 minutos. Cada amostra foi inserida dentro de um fundente de niquel
(Ultra High Purity Nickel Basket), com diametro de 7 mm e altura de 12 mm, que ¢ livre
de oxigénio, para garantir a completa fusdo da amostra e liberacdo de todo o oxigénio

presente. A amostra com o fundente foi posicionada dentro de um cadinho de grafite de
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alta pureza, com didmetro interno de 12,7 mm. Foram feitas andlises da condi¢cdo em
branco, ou seja, somente o cadinho de grafite com amostras padrdes de titanio para

calibragdo, por 3 vezes com cadinhos diferentes.

3.5.2 Difratometria de raios-X

A andlise por difracao de raios-X foi realizada visando identificar as fases obtidas
nas ligas experimentais e na liga piloto, principalmente em relagdo as fases a’, o e ,
nas diversas etapas do trabalho.

A preparagdo metalografica das amostras foi feita da seguinte forma: lixamento
utilizando-se lixas de carbeto de silicio na sequéncia de 320 a 2400. Apds o lixamento, as
amostras passaram por uma limpeza com agua e secas com acetona.

As amostras foram analisadas em um difratometro marca BRUKER (Colorado
School of Mines) nas seguintes condi¢des: radiagio CuKo (A = 1,5418 A) com
monocromador de grafite, tensdo de 40 kV, corrente de 30 mA, varredura (20) e intervalo
angular de varredura entre 30° < 20 < 90° com passo de 0,05 ° e tempo de contagem de
5 s por ponto.

As fases presentes foram verificadas através da compara¢ao com difratogramas
simulados. As simulagdes sdo realizadas com o programa de computador Powdercell
[117] inserindo dados catalogados das fases B-Ti, a-Ti, o-Ti [118], o’-Ti [119] como
grupos espaciais, parametros de rede e posi¢cdes atdmicas (tabela 3.4). J& para a fase
o”-Ti a identificacado foi feita utilizando as fichas de padrdes ICSD (International Crystal

Structure Database) nimero 105248.

Tabela 3.4 — Dados cristalograficos das fases a-Ti, B-Ti, ©-Ti [118], ’-Ti [119] ¢ o”-Ti.

. . Parametros de Posicio
Fases Tipo de rede Grupo espacial rede Elemento Wyckoff
a-Ti Hexagonal P63/mmc a=b=2,9503 A Ti 9
o’-Ti compacta (194) c=4,6810 A
Cmem a=3,01 A
a"-Ti Ortorrdmbica (63) b=482A - -
c=4,62 A
. Cubica de corpo Im3m _ .
B-Ti centrado (229) a=33112A Ti 2a
Ti Hexaconal P6/mmm a=b=4.60 A Til la
®-1 exagona (191) c=2824 Ti2 2d
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3.5.3 Microscopia dtica e microscopia eletronica de varredura

Para a caracterizacdo por microscopia eletronica de varredura (MEV) e por
microscopia otica (MO) as amostras foram preparadas seguindo técnicas metalograficas
(embutimento, lixamento e polimento). As amostras foram embutidas a quente em
baquelite e lixadas utilizando-se lixas de carbeto de silicio na sequéncia de 320 a 2400.
Apbs o lixamento, as amostras foram polidas com a solu¢do composta por silica coloidal
(0,05 mm) e 4cido oxalico (H2C204) na proporcao de 5:1 no pano de polimento Imperial
Cloth (Leco). Em seguida as amostras passaram por um ataque quimico por imersao para
revelar a microestrutura, utilizando-se uma solug¢ao Kroll (6 ml de HNOs, 3 ml de HF e
91 ml de H20). Apds ataque, as amostras foram limpas com etanol e secas com o auxilio
de um soprador de ar quente.

A analise microestrutural das amostras laminadas a frio e envelhecidas foi
realizada na direcdo normal da chapa laminada. As imagens obtidas por MEV foram feitas
utilizando o MEV JEOL 7000F FE (Colorado School of Mines) nos modos de elétrons
secundarios e de elétrons retroespalhados (contraste de fases). Também foi utilizado o
MEYV Hitachi SU-70 (Université Libre de Bruxelles — ULB) com sistema de analise
semiquantitativa de espectrometria de energia dispersiva (EDS) acoplado ¢ o MEV
Quanta 600 (ESEM-Colorado School of Mines).

As analises por microscopia 6tica (MO) das ligas em todas as condi¢gdes foram
realizadas de forma a observar as fases presentes e avaliar a evolugdo da microestrutura.
As imagens foram obtidas utilizando um Microscopio Optico marca Olympus modelo
PMG3 (Colorado School of Mines) e marca Olympus GX71 (COPPE/UFRIJ). Os
tamanhos dos graos foram medidos através do método do intercepto linear de Heyn, de

acordo com a norma ASTM E-112.

3.6  Propriedades mecanicas

3.6.1 Modulo de elasticidade por nanoidentacio

Foram realizadas medidas de modulo de elasticidade das ligas experimentais na
condi¢ao homogeneizada utilizando a técnica de nanoindentagdo num equipamento tipo
Agilent G200 nanoindenter (COPPE/UFRIJ). Realizaram-se 36 indentagdes em cada

amostra (matriz 6 x 6), com 10 indentacdes em cada regido, tendo 3 diferentes regides,
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com carregamento maximo de 100 mN aproximadamente, ¢ 50 um de distancia entre os
pontos. As amostras passaram por uma prepara¢cdo metalografica com polimento igual ao

descrito na se¢do 3.5.3 para microscopia dtica e eletronica, porém, sem ataque quimico.

3.6.2 Modulo de elasticidade por ultrassom

As medidas do moédulo de elasticidade para a liga piloto foram realizadas
utilizando a técnica de excitagdo por impulso de acordo com a norma ASTM E1876 nas
amostras retiradas em todas as etapas do processamento termomecanico € em amostras
padrdes (TI-6A1-4V) com as mesmas dimensdes das amostras produzidas neste trabalho.
As amostras possuiam 10 mm de didmetro e 0,6 mm de espessura. Esta técnica de
excitacdo por impulso ¢ um ensaio ndo-destrutivo para a determinagdo dos modulos
elasticos e do amortecimento de materiais através das frequéncias naturais de vibrag¢ao do
corpo de prova. As amostras foram preparadas apenas por lixamento utilizando-se lixas
de carbeto de silicio na sequéncia de 320 a 4000. As medidas foram realizadas utilizando-

se de um equipamento da Sonelastic (UERJ).

3.6.3 Ensaio de dureza

Para a realizagdo das medidas de microdureza Vickers das ligas experimentais e
da liga piloto, foi utilizado o equipamento LECO Semi-auto Indentation modelo AMHS55
(Colorado School of Mines), com carga adotada de 0,2 kgf por um tempo de indentagdo
de 15 segundos, tomando-se a média de 10 medidas para cada amostra. Para tanto, as
amostras passaram por uma preparacdo metalografica com polimento e ataque quimico

igual ao descrito na se¢do 3.5.3 para microscopia Otica e eletronica.
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4. RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1 Caracterizacio das ligas experimentais do sistema Ti-Nb-Mo-Zr

As amostras das 4 ligas experimentais foram caracterizadas apds tratamento
térmico de homogeneizagdo a 1000 °C por 24 h seguido de resfriamento rapido em agua
a temperatura ambiente. O tratamento de homogeneiza¢do promoveu a precipitacdo da
fase a” na matriz B, para as ligas Ti-29Nb-2Mo-3Zr e Ti-24Nb-4Mo-3Zr, como podem
ser observados nos resultados dos difratogramas de raios-X (DRX) da Figura 4.1. Para as
ligas com 6 % de Zr foram verificadas somente a presenca monofésica da fase } na
microestrutura. O aumento do teor de Zr acarretou na supressio da fase martensitica a”,
o que também foi observado em estudo prévio por Abdel-Hady [40], que o Zr tende a
estabilizar a fase 3, mesmo em pequenas quantidades, quando este atua juntamente com
outro estabilizador 3, como 0 Mo e o Nb.

De acordo com os pardmetros Bo e Md, as 4 ligas experimentais ficaram no campo
de fase descrito como B, com possivel precipitacdo das fases martensiticas o’/ o’ apds a
témpera. Como mostrado anteriormente, o valor de Mo equivalente esta relacionado com
a estabilizacdo da fase P, e que classifica os elementos segundo sua influéncia na
temperatura B-transus. O elemento Zr, considerado como neutro, ndo entra na equagao
2.1, por ndo modificar essa temperatura, porém, nao estd de acordo com os resultados
obtidos por DRX (Figura 4.1). Mythili et al. [48] e Ho et al. [41] mostraram que a partir
10 % [Moeq] obtém-se ligas B monofésicas, entretanto, as 4 ligas apresentaram Moeq
variando entre 10,12 % e 10,72 %, todavia, a estabilidade da fase § foi alcancada pelo

aumento do teor de Zr (6 %) combinado com Nb.
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(a) b Homogeneizada

Ti-29Nb-2Mo-6Zr
B B B

/J\‘ Ti-29Nb-2Mo-3Zr
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(b) 8 Homogeneizada

Ti-24Nb-4Mo-6Zr
p B

B
Ti-24Nb-4Mo-3Zr
(x" a"
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Figura 4.1 - Difratogramas das ligas (a) Ti-29Nb-2Mo-3Zr, Ti-29Nb-2Mo-6Zr, (b)
Ti-24Nb-4Mo-3Zr ¢ Ti-24Nb-4Mo-6Zr homogeneizadas apds a fusdo a 1000 °C por 24 h com
resfriamento rapido em agua.

A Figura 4.2 apresenta as micrografias das 4 ligas produzidas e homogeneizadas,
seguidas de resfriamento rapido em agua. Em todas as micrografias das ligas, verificou-
se a presenca de uma microestrutura composta por graos heterogéneos e equiaxiais. Na
tabela 4.1 sdo apresentadas as médias do dominio dos graos B para cada liga estudada.
Foi possivel observar graos com didmetros da ordem de 658 um e 1056 um para as
amostras com 3 % de Zr, e da ordem de 300 um e 726 um para as amostras com 6 % de

Zr. Para as ligas contendo 6 % de Zr foram observados graos menores.
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Figura 4.2 — Micrografias (MO) das ligas (a) Ti-29Nb-2Mo-3Zr, (b) Ti-29Nb-2Mo-6Zr, (c)
Ti-24Nb-4Mo-3Zr e (d) Ti-24Nb-4Mo-6Zr homogeneizadas apos a fusdo a 1000 °C por 24 h com
resfriamento rapido em agua. Ataque de Kroll.

Tabela 4.1 — Tamanho de graos [ das ligas experimentais produzidas e pertencentes ao sistema
Ti-Nb-Mo-Zr.

Tamanho de grao

Liga médio (nm)
Ti-29Nb-2Mo-3Zr 925 + 65
Ti-29Nb-2Mo-6Zr 407 + 63
Ti-24Nb-4Mo-3Zr 910+ 75
Ti-24Nb-4Mo-6Zr 550+ 56
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Com relacdo as propriedades mecanicas, a tabela 4.2 apresenta os resultados de
microdureza Vickers e de modulo de elasticidade obtido por nanoidenta¢do, bem como a
razdo da microdureza pelo moddulo de elasticidade das 4 ligas produzidas e
homogeneizadas. Para melhor compreensdo, nesta tabela sao apresentados os resultados
da liga comercial Ti-6Al-4V medidos nas mesmas condi¢des das ligas experimentais. A
liga Ti-24Nb-4Mo-6Zr apresentou o comportamento mais adequado para aplicacdes
biomédicas em relagdo as outras composigdes, bem como da liga comercial, pois obteve
o menor mddulo de elasticidade e a maior razdo dureza por mddulo de elasticidade,
atingindo valores de 88,72 GPa e a razdo HV/E de 2,60, respectivamente. O molibdénio
contribuiu para o aumento na dureza e diminui¢do no modulo de elasticidade, pois de
acordo com a literatura, mesmo em pequenas quantidades, este elemento aumenta a
dureza, resist€ncia mecanica ¢ resisténcia a corrosao. Recentemente, Li et al. [120]
estudaram as ligas Ti-26Nb-xMo (x =0, 2, 4, 6 ¢ 8 % at.) e observaram que os valores de
modulo de elasticidade diminuiram com o aumento da percentagem de Mo, enquanto que
a resisténcia mecanica aumentou e a ductilidade foi mantida. Os valores do modulo de
elasticidade para as ligas Ti-26Nb, Ti-26Nb-2Mo, Ti-26Nb-4Mo e Ti-26Nb-8Mo foram
de 75,1 GPa, 67 GPa, 63,6 GPa ¢ 54,5 GPa, respectivamente.

Tabela 4.2 — Microdureza Vickers (HV 0,2), médulo de elasticidade (E) e razio HV/E das ligas
homogeneizadas apds a fusdo a 1000 °C por 24 h com resfriamento rapido em agua.

Liga (El\lfl:(:)z,;) (Gli:’a) HVIE (f)a&s)
Ti-29Nb-2Mo-3Zr 2122+7,0 96,9 + 1,7 2,19 B+a”
Ti-29Nb-2Mo-6Zr 228,4+5,6 92,6 +3,1 2,47 B
Ti-24Nb-4Mo-3Zr 2352+4,8 97,1+24 2,42 B+a”
Ti-24Nb-4Mo-6Zr 231,1+5,1 88,7+2,4 2,60 B

Ti-6A1-4V 337,0£ 16,0 140,0 + 3,7 2,40 a+p

A relacdo entre as propriedades mecanicas e as fases presentes para as ligas
experimentais estdo de acordo com o que foi visto anteriormente em estudos feitos por
Lee et al. [62], ao verificar que no sistema Ti-Nb as relagdes entre as fases e o médulo de
elasticidade ¢ dado da seguinte forma: ® > a > o’ > o” > B. Devido a estes resultados, a
liga Ti-24Nb-4Mo-6Zr foi selecionada para a realizacdo da fusao pelo processo de refusdo

a arco em vacuo (VAR) da liga piloto.
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4.2  Lingote fundido no VAR - 1? fusdo

Para a producdo da liga piloto, foi feito a primeira fusdo através do processo de
refusdo no forno a arco em vacuo — VAR do elétrodo, como descrito na se¢do 3.3, em que
foi produzido um lingote com dimensdes de aproximadamente 125 mm X 120 mm e
6,5 kg de peso. A Figura 4.3 mostra a macrografia da se¢ao transversal, na posi¢ao central
do topo do lingote (superficie superior do lingote da Figura 3.10 ¢). Observa-se que houve

homogeneidade macroscopica da estrutura apds a fusdo, e uma estrutura dendritica.

Figura 4.3 — Macrografia transversal da superficie superior do lingote fundido no VAR (posigdo
central). Nao foram observados defeitos de fundigdo, mas uma estrutura dentitrica. Sem ataque.

Na Figura 4.4 (a) ¢ mostrado a macrografia da se¢ao longitudinal de uma amostra
retirada da regido central do lingote. Na andlise por microscopia 6tica, como mostrado
nas Figuras 4.4 (b) e 4.4 (c), a microestrutura apresentou graos equiaxiais nas posi¢des
proximas ao centro e a borda da peca. Nao foram observados defeitos de fusdo, como

poros e vazios, bem como bandas de segregacao.
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Figura 4.4 — (a) Macrografia da se¢@o longitudinal retirada da regido central do lingote fundido
no VAR. (b) e (c) Micrografias das regides pontilhadas 1 e 2, respectivamente. Presenga de pontos
pretos referentes a artefatos de preparacdo. Ataque de Kroll.
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4.3  Lingote refundido por feixe de elétrons

Apos a fusdo no VAR, a peca que foi extraida do lingote fundido (Figura 3.11 b)
passou por trés refusdes no forno por feixe de elétrons, como descrito na se¢do 3.3.5
(Figura 3.11 d). A Figura 4.5 mostra a macrografia da secdo transversal da superficie
superior do lingote (oposta a superficie em contato com cadinho), na posi¢do central.
Observa-se na macrografia uma microestrutura com graos grosseiros. Nao foram

observados defeitos de fundig¢do apos as 3 refusdes.

Figura 4.5 — Macrografia da sec¢do transversal da superficie do lingote produzido por feixe de
elétrons apds 3 refusdes (posigdo central). Nao foram observados defeitos de fundigdo. Sem
ataque.

Na Figura 4.6 (a) ¢ mostrada a macrografia da secdo longitudinal de uma amostra
extraida da regido central do lingote refundido por feixe de elétrons. Através de
microscopia 6tica ¢ observada (Figura 4.6 b) uma microestrutura composta por graos
grosseiros e equiaxiais com presenca de maclas de deformagdo na posi¢do proxima a
superficie superior da peca (oposta ao cadinho), area pontilhada 1, onde ocorreu
resfriamento lento. A Figura 4.6 (c) é referente a area pontilhada 2 da Figura 4.6 (a), onde
¢ visto uma microestrutura dendritica e sem graos definidos, na regido proxima a borda
inferior da pega em contato com o cadinho, pois foi a regido que sofreu resfriamento

rapido.
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Figura 4.6 — (a) Macrografia da secdo longitudinal do lingote refundido por feixe de elétrons,
extraida da regido central. (b) e (c) Microestruturas das regides pontilhadas 1 e 2, respectivamente.
Ataque de Kroll.
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4.4 Caracterizacio da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo0-6,7Zr

A tabela 4.3 apresenta o resultado da composi¢do quimica da liga piloto obtida
pelos processos de refusdo a arco em vacuo — VAR com subsequente refusdo no forno
por feixe de elétrons. A composicdo quimica nominal da liga piloto, analisada por
espectrometria de fluorescéncia de raios-X, foi Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr [Moeq = 11,6].
Observa-se que a composi¢do da liga final ficou proxima da composicdo da liga
experimental Ti-24Nb-4Mo-6Zr selecionada. O teor de elementos intersticiais de
oxigénio e nitrogénio foi obtido pelo principio de extragdo por fusdo em gas inerte, em
um analisador de gases. Os teores de nitrogénio e oxigénio estdo dentro da concentragao
maxima permitida para titanio grau 2 de acordo com o especificado pela norma ASTM

F67-06, de 0,25 % ¢ 0,03 % (% em peso), respectivamente.

Tabela 4.3 - Composicdo quimica da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr.

Composicio (% peso)

Liga Piloto
Ti Nb Mo Zx (0} N

Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr Balanco 23,57+0,13 5,07+0,05 6,72+0,09 0,105 0,0098

A composicdo da liga foi analisada através do modelo de orbitais moleculares
descrito por Morinaga e Abdel-Hady [22,80]. De acordo com os pardmetros Bo ¢ Md,
conforme visto na sec¢do 2.2.2, a liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr ficou no campo de
fase descrito como [3, com possivel transformagao martensitica «”/ a’, onde o mddulo de
elasticidade varia de 60 a 70 GPa, como mostra o diagrama da Figura 4.7. Apesar do
diagrama de estabilidade de fases apresentar uma solu¢do mais geral para a selecdo de
ligas de titanio, estes mostram apenas informagdes para as ligas no estado solubilizado
com resfriamento rapido, € pouco indica sobre o comportamento das ligas no

envelhecimento.
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Figura 4.7 — Diagrama de estabilidade de fases baseado nos pardmetros Bo ¢ Md desenvolvido
por Abdel-Hady (Adaptado de [22]). A composi¢do da liga Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr esta
apresentado em vermelho no diagrama.

As macrografias da se¢do transversal de uma amostra da liga piloto apos a
homogeneizagdo a 1000 °C por 24 h com resfriamento rapido em solugdo salina gelada,
estdo apresentadas na Figura 4.8. Observa-se na Figura 4.8 (a), a regido central da
superficie superior do lingote (oposta ao cadinho), em que a liga apresentou estrutura com
graos grosseiros. Na Figura 4.8 (b) é mostrada a superficie inferior do lingote da mesma
amostra, onde ¢ observada uma estrutura com graos equiaxiais refinados.

Na Figura 4.9 sdo apresentados os difratogramas de raios-X e as micrografias da
liga piloto no estado bruto de fusdo e apds a homogeneizagao a 1000 °C por 24 h com
resfriamento rapido em solucdo salina gelada. Nos DRX apresentados na Figura 4.9 (a) ¢
mostrado a presenc¢a unicamente de reflexdes da fase 8, o que esta de acordo com a regiao
do campo de fases previsto no diagrama Bo-Md em que a liga se apresenta (Figura 4.7),
porém, ndo ocorreu transformagdo martensitica. Este comportamento também estd
condizente com os resultados obtidos em estudos por Mythili et al. [48] € Ho et al. [41]
que mostram que a partir de 10 % [Moeq] sdo obtidas ligas B monofésicas, ja que a liga

piloto apresentou valor de 11,6 % [Moeq]. Na micrografia da Figura 4.9 (b) ¢ possivel
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observar estruturas dendriticas caracteristicas de metais fundidos. Ja para a condi¢do
homogeneizada (Figura 4.9 c¢) ¢ observada uma microestrutura de graos equiaxiais
grosseiros da fase , com tamanho variando entre 856 um e 1678 um. A realizagdo da
homogeneiza¢do permitiu eliminar as heterogeneidades microestruturais tipicas do

processo de fusdo.

(@)

Figura 4.8 — Macrografias da segdo transversal da regido central da liga piloto
Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr homogeneizada apos a fusdo a 1000 °C por 24 h, mostrando (a) a
superficie superior e (b) inferior do lingote (contato com cadinho). Sem ataque.
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Figura 4.9 — (a) Difratograma da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr nas condigdes bruto de fusdo
(superficie inferior do lingote) e homogeneizada apds a fusdo a 1000 °C por 24 h, e (b) e (c) as

respectivas micrografias. Os pontos pretos sdo artefatos de preparacdo. Ataque de Kroll.

79



4.5  Processamento da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr

4.5.1 Laminacio a frio

Estudos recentes sobre a estabilidade das fases presentes e a dependéncia entre
o modulo de elasticidade e o grau de deformacgao em ligas da classe Ti-Nb-Mo-Zr foram
publicados por Nunes et al. [72,73]. Neste trabalho foi demonstrado que a melhor
combinac¢do do menor modulo de elasticidade e a maior dureza foi obtido para as amostras
laminadas a frio com 90 % de redug¢do, apresentando microestrutura composta pela fase
o” na matriz . Dessa forma foi tomado como base o conhecimento adquirido nestes
estudos para a escolha do grau de deformacao de 90 % de redugdo na laminagdo a frio a
ser aplicado na liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr. Para fins de comparacao, a liga piloto
também foi laminada a frio com 50 % de redugao.

Ap6s o tratamento de homogeneizagao, a liga piloto foi submetida a um processo
de laminagdo para a producao de chapas com espessura de 6,5 mm (50 %) e 2 mm (90 %)
de reducao, obtidas com multiplos passes. Os passes na laminagao a frio foram realizados
com pequenos graus de deformacao, de aproximadamente 3 % por passe, de modo a ndo
aquecer o material. A partir de uma chapa com 18 mm de espessura foram feitos 32 passes
para obter a reducdo final de 90 %, e a partir de uma chapa com 13 mm foram feitos 13
passes para a reducao de 50 %. A Figura 4.10 apresenta as chapas laminadas a frio, onde
foi possivel obter amostras sem a presenga de trincas, mas com algumas heterogeneidades
em seus contornos. As amostras para todas as andlises foram extraidas da parte central

das chapas a uma distancia de aproximadamente 8 mm das bordas.

Figura 4.10 — Imagem de amostras da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo0-6,7Zr apds processo de
laminagdo a frio com (a) 50 % e (b) 90 % de reducdo.
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As microestruturas das amostras laminadas a frio foram caracterizadas por
microscopia 6tica (Figura 4.11). Quanto a morfologia da liga deformada a 50 %, observa-
se a presenga de grios grosseiros da fase f com maclas de deformacao no interior dos
graos. A variagdo do volume das maclas observada dentro de um grao depende da
orientacdo do grao, e este aumenta com o aumento da deformagao [73,74,106,107,121—
123]. Observa-se na Figura 4.11 (b) uma morfologia caracteristica da transformagao
martensitica o’ induzida por deformacao. Estudo similar feito por Fanton et al. [124] para
a liga Ti-30Nb-4Sn mostrou a presencga da martensita o induzida por deformacao durante

a laminacao a frio.

(a)

Figura 4.11 — Micrografias (MO) da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminada a frio com
50 % de redugdo. Direcdo de laminacao (DL). Ataque de Kroll.
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De acordo com a literatura, as ligas de titanio do tipo p (CCC) exibem mecanismos
de deformacgao que sdo influenciados pela estabilidade da fase, onde estes podem ocorrer
por meio de deslizamento, transformacdo martensitica o induzida por deformacao,
transformagdo da fase o induzida por deformagdo, e maclacao do tipo {332} <113> e
{112} <111> [51,77,125-128]. Em muitas ligas de titdnio do tipo P a alta ductilidade ¢é
devido a ocorréncia da maclacdo mecanica [129]. Esses mecanismos de deformagao
foram estudados por Nunes et al. [71] para a liga Ti-29Nb-2Mo-6Zr com 30 % de
deformacao através de EBSD, onde foi verificado a ocorréncia de maclas primarias do
tipo {332} <113> e secundarias do tipo {112} <I111>, o que estd de acordo com a
literatura. Esta liga com 70 % de deformacdo, também foi estudada por microscopia
eletronica de transmissdo, onde foram confirmados os dois tipos de maclagdo, e a
presenca da fase ortorrdmbica martensitica o, com uma estrutura em forma de tiras. A
Figura 4.12 mostra um esquema da evolu¢ao da microestrutura da liga Ti-7Mo-3Cr com

o aumento do grau de deformacao [121].

Estado solubilizada 1,3 % de deformacao 5 % de deformacao

Contorno de grao

B Macla primaria {112} <111>

B Macla {332} <113>

Martensita na macla {112} <111>

Martensita na macla {332} <113>

Macla secundaria {112} <111>

Martensita na matriz 3

Martensita secundaria na macla

Martensita secundaria na macla {112} <I111>

Figura 4.12 — Esquema da evolug@o da microestrutura da liga Ti-7Mo-3Cr com o aumento do
grau de deformagdo (Adaptado de [121]).

A Figura 4.13 apresenta as microestruturas das amostras laminadas a frio onde ¢
possivel observar graos alongados formando regides com bandas de cisalhamento em
uma microestrutura predominantemente lamelar, com contornos de graos alinhados

paralelamente a dire¢do de laminagdo (DL). Essa coexisténcia de produtos de deformacgao
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¢ de dificil distingdo, e também foi observada por Zang et al [130] na liga
Ti-36Nb-2Ta-3Zr-0,350 com 85 % de deformagdo, por Lan et al. [107,108] para as ligas
Ti-35Nb-2Zr-0,30 e Ti-32,5Nb-6,8Zr-2,7Sn-0,30 com 90 % de deformacdo e por
Nunes et al. [72] para a liga Ti-29Nb-2Mo-6Zr com 90 % de deformacao.

Figura 4.13 — (a) e (b) Micrografias (MO) da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminada a frio
com 90 % de redugdo. Dire¢ao de laminagao (DL). Ataque de Kroll.

A literatura apresenta resultados sobre os diferentes mecanismos envolvidos na
deformacdo que sdo ativados com o aumento do grau da deformac¢do. Lan et al. [108]
relataram que para a liga Ti-35Nb-2Zr-0,30 com deformagdo da ordem de até 55 %
ocorre uma mistura de bandas de deslizamento, transformagao martensitica o’ induzida

por deformacdo e maclagdo. Entretanto para 90 % de deformacdo, a morfologia das
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maclas ndo foi observada através de microscopia eletronica de transmissdo. J& para a liga
Ti-32,5Nb-6,8Zr-2,7Sn-0,30 nao foi observada a transformagao martensitica o’ induzida
por deformagdo em nenhum grau de redugdo na laminagao, porém, foram observados os
mecanismos de maclagdo e deslizamento para deformacgao de 50 % e apenas deslizamento
entre 70 % e 90 % de redugdo [107].

Na Figura 4.14 sdao apresentados os difratogramas de raios-X apo6s os dois
percentuais de deformacgdo. Os resultados mostram a presenga da fase B e da fase
martensitica a” induzida por deformacao plastica. Observa-se que a intensidade do pico
da fase  (110) diminuiu com o aumento do grau de redugdo durante a laminagao a ftio,
o que ¢ causado pela evolucdo da textura [107]. Observou-se um alargamento do pico de
difracdo referente as fases a” (200) e B (200), na condicdo com 90 % de redugdo. De
acordo com a literatura [107], isso ocorreu devido ao elevado grau de deformacao, ou
seja, a grande desordem na microestrutura com o acimulo de tensdo residual, distor¢ao
na rede e a presenca de bandas de deformacao, no qual pode resultar no alargamento dos
picos de difragcdo. E o aumento da intensidade do pico (~57) corrobora a ocorréncia de
transformagdes martensiticas induzidas por deformagdo combinada com o elevado grau
de textura. Este mesmo efeito foi observado por Wang et al. [75] para a liga
Ti-35Nb-2Ta-3Zr com grau de deformagdo de 99 %, onde foi verificado que a partir de
20 % de trabalho a frio foi suficiente para induzir a formag¢do da fase martensitica a”. O

processo de deformacao a frio em ligas de Ti induz a precipitagcdo da fase o’ com textura.

Laminada

B/o” (200) s eI

B (110) 90%

Intensidade (u.a.)

50%

TRRPTIT. T
e

30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
20 (°)

Figura 4.14 — Difratogramas da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminada a frio com 50 % ¢

90 % de reducio.
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4.5.2 Envelhecimento apds laminacio a frio (Rota 1)

4.5.2.1 Envelhecimento apds 50 % de deformacio

As amostras com 50 % de deformagdo foram envelhecidas por 2 h nas
temperaturas de 300 °C, 400 °C e 500 °C, procedimento este denominado de rota 1. Na
Figura 4.15 sdao apresentados os difratogramas de raios-X das amostras apos as trés
condi¢des de envelhecimento (rota 1). Na liga envelhecida a 300 °C por 2 h foi possivel
verificar que a fase o’ na matriz § previamente presente na condi¢do apenas laminada foi
mantida, sugerindo que essa combinagdo de temperatura e tempo ndo foram suficientes
para reverter essa transformacdo e para precipitar outras fases, conforme mostrado no
DRX (Figura 4.15).

Para as amostras laminadas a 50 % e envelhecidas a 400 °C por 2 h ocorreu a
precipitacdo das fases a ¢ @ na matriz B, com picos de baixa intensidade. Ja para as
amostras laminadas a 50 % e envelhecidas a 500 °C por 2 h houve um aumento na

intensidade dos picos das fases B e a, ¢ a dissolucdo da fase o (Figura 4.15).

Laminada (50%) e Envelhecida

500°C/2h
p

400°C/2h

Intensidade (u.a.)

300°C/2h

30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
26 (°)

Figura 4.15 — Difratogramas da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminada a frio com 50 % de
reducdo e envelhecida por 2 h a (a) 300 °C, (b) 400 °C, e (c) 500 °C.
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A evolugdo da microestrutura com o envelhecimento a 300 °C por 2 h apds
laminagao a frio com 50 % de reducdo (rota 1) estd apresentada nas micrografias da Figura
4.16, onde ¢ mostrado a presenca de agulhas da fase martensitica o, entre as maclas de
deformacao, no interior dos graos grosseiros da fase . A morfologia ¢ semelhante a da

microestrutura da amostra na condi¢ao laminada a 50 %.

Figura 4.16 — Micrografias (MO) da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminada a frio com
50 % de redugdo e envelhecida a (a) 300 °C por 2 h. (b) Detalhe das agulhas da fase martensitica
o”. Dire¢ao de laminacdo (DL). Ataque de Kroll.
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A andlise microestrutural da amostra laminada a 50 % e envelhecida a 400 °C
por 2 h esta apresentada na Figura 4.17. Pode-se observar a presenca de graos grosseiros
da fase f com maclas de deformagdo no interior dos graos. A presenca da fase o’ ja ndo
¢ mais evidente a partir desta temperatura, ¢ a fase ® s6 poderia ser identificada por
microscopia eletronica de transmissdo, devido ao seu tamanho nanométrico. Ja para a
amostra laminada a 50 % e envelhecida a 500 °C por 2 h (Figura 4.17 b) foram observadas
alteracdes microestruturais com o tratamento de envelhecimento, e a presenca da fase a

na matriz f.

Figura 4.17 — Micrografias (MO) da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminada a frio com
50 % de reducdo e envelhecida por 2 h a (a) 400 °C, e (b) 500 °C. Direcdo de laminagdo (DL).
Ataque de Kroll.
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Microestruturas com morfologias similares a da Figura 4.17 (b) foram observadas
por Xu et al. [123] apds os processos de laminacdo a frio e envelhecimento da liga
Ti-15Mo-3AI-2.7Nb-0.2Si. Foi mostrado que as discordancias formadas durante a
laminagdo a frio fornecem energia para a transformacao de fase no envelhecimento, e que
estas sdo favoraveis para a precipitacao da fase a finamente dispersa. Esse fendmeno atua
como um mecanismo de endurecimento do material encruado durante o tratamento de
envelhecimento. A Figura 4.18 mostra um desenho esquematico da microestrutura de
amostras laminadas a frio com 0 %, 5 %, 20 %, 36 % ¢ 50 % de reducao e envelhecidas
a 500 °C por 8 h. A diferenca na morfologia da precipitagdo em diferentes reducdes na
deformacdo sugere diferentes comportamentos de nucleagdo e crescimento de fases na

liga devido a presenga de discordancias e novos contornos.

Laminagdo a frio Envelhecimento 500 °C por 8 h

0% JSQ Discordancia
—> e o
o33 Precipitagdo de o
s

__— Bandas de deslizamento

Cf Bandas de deslizamento
de a
-~ Novos contornos

Grao
solubilizado

*~. Novos contornos de a

50% E 'Qb
Rt

Figura 4.18 — Desenho esquematico da variagdo da microestrutura de amostras laminadas a frio
com 0 %, 5 %, 20 %, 36 % e 50 % de reducdo e envelhecidas a 500 °C por 8 h (Adaptado de
[123]).

4.5.2.2  Envelhecimento apds 90% de deformacao
As amostras laminadas a frio com 90 % de redugdo foram envelhecidas por

30 min, 2 h e 4 h nas temperaturas de 300 °C, 400 °C e 500 °C, procedimento este

denominado de rota 1.
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Envelhecimento a 300 °C

Na Figura 4.19 sao apresentados os difratogramas de raios-X das amostras
envelhecidas a 300 °C por 30 min, 2 h e 4 h (rota 1). Observa-se que a fase martensitica
o’ na matriz § previamente existente na condi¢ao apenas laminada foi mantida, sugerindo
que essa combinagdo de temperatura e tempo ndo foram suficientes para reverter essa
transformagao e para precipitar outras fases.

Apesar da presenga da fase o ndo ter sido detectada por DRX, sua presenca nio
deve ser descartada. De acordo com Kent et al. [131], em seus estudos com a liga
Ti-5Nb-3Mo-3Zr-2Sn, observou através de andlise térmica usando DSC, que a faixa de
temperatura onde ocorre a precipitagdo da fase o esta entre 300 °C e 400 °C, e que esta
comeca a dissolver acima de 400 °C, onde a precipitagdo da fase o ¢ favorecida em
temperaturas mais altas na faixa entre 400 °C a 600 °C [54,60]. No entanto uma
explicacdo para a ndo deteccao da fase o foi dado por Guo et al. [132] em seus estudos
de envelhecimento em ligas Ti-25Nb-2Mo-4Sn. A precipitagdo da fase w pode ser
suprimida por laminacdo a frio antes do envelhecimento, considerando que emaranhados
de discordancias, bem como os contornos de graos desempenham um papel importante

no impedimento dos movimentos necessarios para a indugdo da fase .

Laminada (90%) e Envelhecida

30%°C/4h

300°C/2h

N
T

30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
26 (°)

Intensidade (u.a.)

Figura 4.19 — Difratogramas da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminada a frio com 90 % de
reducdo e envelhecida a 300 °C por (a) 30 min, (b) 2 h, e (c) 4 h.
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A evolugdo da microestrutura das amostras envelhecidas nas trés condigdes
(rota 1), esta apresentada na Figura 4.20. Antes do envelhecimento, na temperatura de
300 °C por 30 min, as amostras que continham inicialmente microestrutura composta pela
fase o’ na matriz B3, ap6s o envelhecimento ndo apresentaram alteragdes microestruturais
perceptiveis por microscopia Otica, porém, € possivel observar o alongamento dos graos
formando regides com bandas de cisalhamento mais evidentes, uma microestrutura
predominante lamelar com contornos de graos alinhados paralelamente a dire¢do de
laminagdo (DL), e apds 4 h de envelhecimento ¢ observado aumento da espessura das

placas lamelares mais escuras.
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Figura 4.20 — Micrografias (MO) da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminada a frio com
90 % de reducao e envelhecida a 300 °C por (a) 30 min, (b) 2 h, e (c) 4 h. Dire¢ao de laminagdo
(DL). Ataque de Kroll.
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Envelhecimento a 400 °C

Na Figura 4.21 s3o apresentados os difratogramas de raios-X das amostras
envelhecidas a 400 °C por 30 min, 2 h e 4 h (rota 1). Observa-se que a fase martensitica
o’ na matriz f} previamente existentes na condi¢@o apenas laminada foram revertidas nas
fases a e , e os picos destas fases se tornaram ligeiramente mais intensos com o aumento
do tempo de envelhecimento de 30 min até 4 h. Apesar de terem ocorrido transformagdes
de fases durante o envelhecimento, a analise microestrutural por microscopia dtica ndo
revelou mudangas significativas.

A evolugdo da microestrutura das amostras envelhecidas nas trés condigdes de
envelhecimento (rota 1), estdo apresentadas nas micrografias da Figura 4.22.
Comparando a morfologia das microestruturas na condi¢cdo laminada com 90 % de
reducdo e apds aplicagdo dos diferentes tempos de envelhecimento a 400 °C, observa-se
similaridade entre elas. Os graos encontram-se orientados na dire¢do paralela a direcao
da laminacgdo, formando regides com bandas de cisalhamento (detalhe da Figura 4.22 a)
e uma microestrutura predominante lamelar. Mesmo apos 4 h de envelhecimento, marcas

de deformagao sdo evidentes.

Laminada (90%) e Envelhecida

p

400°C/4h

400°C/2h

Intensidade (u.a.)

400°C/30min

30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 S0 85 90
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Figura 4.21 — Difratogramas da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminada a frio com 90 % de
reducdo e envelhecida a 400 °C por (a) 30 min, (b) 2 h, e (c) 4 h.
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Bandas de
cisalhamento

Figura 4.22 — Micrografias (MO) da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminada a frio com
90 % de redugdo e envelhecida a 400 °C por (a) 30 min - com detalhe das bandas de cisalhamento,
(b) 2 h, e (¢) 4 h. Diregdo de laminagdo (DL). Ataque de Kroll.
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Envelhecimento a 500 °C

Na Figura 4.23 s3o apresentados os difratogramas de raios-X das amostras
envelhecidas a 500 °C por 30 min, 2 h e 4 h (rota 1). A microestrutura antes do
envelhecimento era composta pela fase martensitica a” e B, e apoés 500 °C ocorreu a
precipitacdo da fase o na matriz 3, no qual a intensidade dos picos de B e a foram maiores
para as amostras envelhecidas em maiores tempos. Comportamento similar também foi
observado para as amostras laminadas a 50 % e envelhecidas a 500 °C por 2 h
(Figura 4.15), com a presenca apenas da fase o na matriz f3.

A evolugao da microestrutura das amostras nas trés condigdes de envelhecimento
(rota 1), estdo apresentadas na Figura 4.24. Comparando a morfologia das microestruturas
na condi¢@o laminada a 90 % e apds aplicacdo dos diferentes tempos de envelhecimento
a 500 °C, observa-se que antes do envelhecimento e apds 30 minutos de tratamento
(Figura 4.24 a), as amostras apresentaram microestrutura similares, com graos alongados,
formando regides com bandas de cisalhamento e uma microestrutura predominante
lamelar, com contornos de graos alinhados paralelamente a dire¢do de laminagdo (DL).
Porém a partir de 2 h de envelhecimento (Figura 4.24 b) percebe-se a presenca de uma
estrutura acicular branca repleta de emaranhados de fases que se entrelagam. Conforme o
tempo avanca para 4 h de envelhecimento (Figura 4.24 c), observa-se que esses

emaranhados aumentam em fra¢do volumétrica.

Laminada (90%) e Envelhecida

500°C/4h
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Figura 4.23 — Difratogramas da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminada a frio com 90 % de
reducdo e envelhecida a 500 °C por (a) 30 min, (b) 2 h, e (c) 4 h.
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Figura 4.24 — Micrografias (MO) da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminada a frio com
90 % de reducgao e envelhecida a 500 °C por (a) 30 min, (b) 2 h, e (¢) 4 h. Dire¢ao de laminacao
(DL). Ataque de Kroll.
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Com o objetivo de identificar possivel precipitacdao da fase o na matriz 3, foram
realizadas analises metalograficas empregando-se técnicas de microscopia eletronica de
varredura (MEV). Para tanto, foram selecionadas amostras (sem ataque quimico)
baseando-se nos resultados de DRX (Figura 4.23), ou seja, a condigdo envelhecida a
500 °C por 4 h por apresentar picos mais intensos da fase a. Como pode ser observado na
Figura 4.25, ocorreu a precipitagdo intragranular e refinada da fase o nanométrica na
forma de agulhas (finas lamelas), pois havia muitos sitios de nucleagdo disponiveis para
a precipitacdo desta fase no interior dos graos, conforme mostrado no desenho
esquematico da Figura 4.18 [123]. Estudos realizados por Nag et al. [89,133] mostraram
que a fase a nas ligas de titdnio nucleia preferencialmente em defeitos na matriz 3, como
discordancias, contornos de graos e interfaces /o, e também a partir de outras fases
metastdveis. De acordo com Guo et al. [132], a combinagdo entre a presenca de
discordancias e contornos de graos gerados na laminagdo a frio anterior ao
envelhecimento desempenham um papel fundamental na precipitagdo da fase o finamente

dispersa.

3 SEM SEI 20.0kv¥  X50,000 WD 10.0mm 100nm

Figura 4.25 — Micrografia (MEV — Elétrons secundarios) da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr
laminada a frio com 90 % de redugdo e envelhecida a 500 °C por 4 h. Morfologia da fase a.
Sem ataque.
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4.5.3 Envelhecimento apds laminacio a frio e recozimento (Rota 2)

4.5.3.1 Recozimento apds 50 % e 90 % de deformacio

Como descrito no capitulo 3, na rota 2 de processamento foi realizado um
tratamento térmico de recozimento a 950 °C por 1 h antes do envelhecimento
propriamente dito. Nesta etapa foi observado, como mostrado na Figura 4.26 (a) do DRX,
apenas a presen¢a da fase B, e corroborado pela analise metalografica apresentada na
Figura 4.26 (b) e (c), comprova que ocorreu uma completa recristalizagdo da
microestrutura. As reflexdes referentes a fase B, em aproximadamente 70°, apresentam
textura em P (211) apds 90 % de reducdo. A severa deformacao plastica a frio realizada
antes do tratamento de recozimento levou a formacgdo dessa orientagdo preferencial, ou
seja, a formacdo da textura de recristalizacdo. Essa textura foi observada em varios
estudos com ligas titdnio, como ¢ o caso da liga Ti-5Ta-1,8Nb recozida a 1000 °C por
2 h ap6s 83 % de laminacgao a frio [134] e da liga Ti-24Nb recozida a 900 °C por 1 h apos
95 % de laminacao a frio [97], onde foi relatado que a textura de recristalizagao da liga
previamente deformada, ¢ semelhante a textura desenvolvida durante a laminagao a frio
pelas fases a” e B antes do recozimento.

Na textura de recristalizagao, os planos de alta densidade atdmica, como {110}
e {211}, sdo alinhados preferencialmente em paralelo ao plano de laminagdo [116]. Em
alguns estudos tem sido reportado que no tratamento de recozimento apds a laminagdo a
frio, a textura de recristalizagdo {112} <110> foi desenvolvida em ligas como a
Ti-22Nb-6Ta recozida a 900 °C por 30 min apds 95 % e 99 % de reducdo [135] e
Ti-35Nb-4Sn recozida a 950 °C por 2 h ap6s 89 % de redugdo [25,136]. Enquanto que a
textura de recristalizacdo {110} <211> foi desenvolvida em ligas como a Ti-35Nb-7,9Sn
recozida a 950 °C por 2 h apoés 89 % de redugdo [136], e a liga piloto
Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr desenvolvida neste trabalho.
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Figura 4.26 — (a) Difratogramas da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr recozida a 950 °C por
1 h apds laminacéo a frio com 50 % e 90 % de redugdo, e (b) e (c) as respectivas micrografias

(MO). Ataque de Kroll.

98



Os tratamentos térmicos de recozimento induziram a diminui¢do do tamanho de
grao, e permitiram a substituicdo da microestrutura encruada, da laminacdo prévia, por
graos equiaxiais completamente recristalizados. A tabela 4.4 apresenta as médias do
dominio dos graos P para a liga piloto nas condi¢cdes homogeneizada a 1000 °C por 24 h
e recozida a 950 °C por 1 h ap6s laminagdo a frio com 50 % e 90 % de reducdo. Foi
possivel observar grdos com diametros da ordem de 1283 um para as amostras
homogeneizadas, da ordem de 50,4 um para as amostras recozidas apds 50 % de

deformacao, e da ordem de 155 um para as amostras recozidas apos 90 % de deformacao.

Tabela 4.4 — Tamanho de grio B da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo0-6,7Zr nas condicdes
homogeneizada e recozida ap6s laminagao a frio com 50 % e 90 % de redugao.

Tamanho de grao

Condicao médio (um)
Homogeneizada 1283 + 65
Recozida apos 50 % 50,4 +21
Recozida apos 90 % 155+49
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4.5.3.2 Envelhecimento apos 50 % de deformacio e recozimento

Para as amostras laminadas a frio com 50 % de reducdo na rota 2, foi feito apenas
um envelhecimento a 400 °C por 2 h apds o tratamento de recozimento a 950 °C por 1 h
seguido de resfriamento rapido em agua (Figura 4.27). O difratograma de raios-X da liga
piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr na condigdo recozida ap6ds laminagao a frio e envelhecida,
apresenta as fases o ¢ ® na matriz B (Figura 4.27 a). Na Figura 4.27 (b) ¢ observada a
micrografia da liga na mesma condicao descrita acima, em que somente a fase 3 pode ser
vista na liga recozida e envelhecida. Nao foram observadas as fases o € ® por microscopia

oOtica devido ao pequeno tamanho dos precipitados.

(a) Recozida e Envelhecida a 400°C/2h
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Figura 4.27 — (a) Difratograma e (b) micrografia (MO) da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr
recozida a 950 °C por 1 h apds laminacdo a frio com 50 % de reducdo e envelhecimento a
400 °C por 2 h. Os pontos pretos sdo artefatos de preparagdo. Ataque de Kroll.
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4.5.3.3 Envelhecimento apos 90 % de deformacio e recozimento

As amostras da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminadas a frio com 90 % de
redug¢do seguidas de tratamento térmico de recozimento a 950 °C por 1 h, foram
envelhecidas por 30 min, 2 h e 4 h nas temperaturas de 300 °C, 400 °C e 500 °C e

resfriadas em 4gua, procedimento este denominado de rota 2.

Envelhecimento a 300 °C

A Figura 4.28 apresenta os difratogramas de raios-X das amostras recozidas apos
laminacdo a frio e envelhecidas a 300 °C por 30 min, 2 h e 4 h (rota 2), onde aparece
apenas . Nao houve formacao de novas fases por até 4 h de tratamento. Observou-se
ainda que as reflexdes referentes a fase B, em aproximadamente 70°, se tornaram mais
intensas com o aumento do tempo do envelhecimento, apresentando textura na diregao de
B (211). Neste caso, a textura descrita para amostra apenas recozida a 950 °C por 1 h,
apos laminagdo a frio com 90 % de redugdo (Figura 4.26), ndo foi desfeita apos o
envelhecimento, e ficou mais evidenciada apos 4 h. Nas micrografias apresentadas na
Figura 4.29, referente a evolugdo da microestrutura da liga piloto, nas mesmas condigdes
descritas acima, observaram-se graos equiaxiais recristalizados pertencentes a fase f3,

semelhantes aos observados na microestrutura da liga apenas recozida.

Recozida e Envelhecida
~ B
<
=
—a
g B b 300°C/4h
S A PR
'z
& )L 300°C/2h
s
300°C/30min
A

30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
20 (°)

Figura 4.28 — Difratogramas da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr recozida a 950 °C por 1 h
apos laminacao a frio com 90 % de redugdo e envelhecida a 300 °C por 30 min, 2 h e 4 h.
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Figura 4.29 — Micrografias (MO) da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr recozida a 950 °C por
1 h ap6s laminag@o a frio com 90 % de redugdo e envelhecida a 300 °C por (a) 30 min, (b) 2 h, e
(c) 4 h. Ataque de Kroll.
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Envelhecimento a 400 °C

Na Figura 4.30 sdo apresentados os difratogramas de raios-X das amostras
recozidas apds laminagdo a frio e envelhecidas a 400 °C por 30 min, 2 h e 4 h (rota 2),
onde observou-se a presenca das fases a e ® na matriz  no envelhecimento a partir de
2 h. Com o aumento do tempo do envelhecimento, as reflexdes referentes a fase  se
tornaram mais intensas, porém, as reflexdes referentes as fases o ¢ ® continuaram muito
baixas. Nao foi observada a presenga das fases a ¢ ® nos primeiros 30 minutos de

tratamento, o que esta associado a sua auséncia, ou a pequena fracdo volumétrica.

Recozida e Envelhecida

400°C/4h

M 400°C/2h
400°C/30min
S\ o~

30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 830 85 90
26 (°)

Intensidade (u.a.)

Figura 4.30 — Difratogramas da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr recozida a 950 °C por 1 h
apos laminagdo a frio com 90 % de redugdo e envelhecida a 400 °C por (a) 30 min, (b) 2 h, e (c)
4 h.

A evolugdo da microestrutura das amostras nas trés condigdes de envelhecimento
apos tratamento de recozimento, descritas acima, estdo apresentadas na Figura 4.31, onde
observam-se graos equiaxiais totalmente recristalizados da fase . Os tamanhos dos graos
e a sua distribui¢do se apresentam de maneira similar, contudo, ndo foi observada a
precipitagdo da fase a por microscopia 6tica em nenhum tempo de envelhecimento devido

ao seu tamanho nanométrico e a pequena fragao volumétrica.
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Figura 4.31 — Micrografias (MO) da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr recozida a 950 °C por
1 h apds laminagdo a frio com 90 % de redug@o e envelhecida a 400 °C por (a) 30 min, (b) 2 h, e
(c) 4 h. Ataque de Kroll.
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Envelhecimento a 500 °C

Na Figura 4.32 sdo apresentados os difratogramas de raios-X das amostras
recozidas ap6s laminagdo a frio e envelhecidas a 500 °C por 30 min, 2 h e 4 h (rota 2).
Observou-se a presenga de fase o na matriz B no envelhecimento a partir de 2 h. Com o
aumento do tempo do envelhecimento para 4 h, as reflexdes referentes a fase o se

tornaram um pouco mais intensas, porém, com pequenos picos.

Recozida e Envelhecida

B 8 500°C/4h
M L AVAN ¢

500°C/2h

ﬁ/& 500°C/30min
A
30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
20 (%)
Figura 4.32 — Difratogramas da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr recozida a 950 °C por 1 h

apos laminagdo a frio com 90 % de redugdo e envelhecida a 500 °C por (a) 30 min, (b) 2 h, e (c)
4 h.

Intensidade (u.a.)

i

Embora os resultados de DRX mostrem que houve precipitacdo da fase a apos
2 h de envelhecimento, porém, o pequeno tamanho dos precipitados impossibilita a sua
observagdo por microscopia dtica em amostras envelhecidas por curtos periodos de
tempo. Wang et al. [137] em seus estudos com a liga Ti-25Nb solubilizada observou que
devido auséncia de defeitos de deformagdo, como discordancias, a cinética de evolugao
de fases ¢ muito lenta. Analisando as microestruturas da Figura 4.33, percebe-se que o
tratamento de recozimento com resfriamento em agua resultou na formagdo de uma

microestrutura com graos refinados da fase 3 e que nao se alterou apods o envelhecimento.
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Figura 4.33 — Micrografias (MO) da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr recozida a 950 °C por
1 h apos laminagdo a frio com 90 % de redugdo e envelhecida a 500 °C por (a) 30 min, (b) 2 h, e
(c) 4 h. Ataque de Kroll.
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Para o estudo da morfologia e precipitacio da fase o na matriz B, foram
selecionadas amostras (sem ataque quimico), baseando-se nos resultados de DRX da
Figura 4.32, para analise por MEV. A condi¢do envelhecida a 500 °C por 4 h foi
selecionada por apresentar picos mais intensos da fase o na matriz f. Como pode ser
observado na Figura 4.34, os precipitados da fase a formaram arranjos triangulares nos
contornos dos graos e no interior. De acordo com Nag et al. [133], as trés variantes de
precipitados da fase o sdo organizados na forma de tridngulos para acomodar as tensdes
internas e de transformagdes de fases. E importante observar que o tipo da precipitagio

da fase o nos contornos dos graos apresenta coloracdo mais escura e de forma grosseira.

e e -t % i A A L i et
SEM HV: 20.0 kV Det: BSE VEGA3 TESCAN
WD: 7.99 mm SEM MAG: 32.1 kx | 1pm
View field: 6.47 pm WD: 7.99 mm COPPE/UFRJ

SEI 10.0kvV  X20,000 WD 10.0mm Tum

Figura 4.34 — Micrografias (MEV) da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr recozida a 950 °C por
1 h ap6s laminagao a frio com 90 % de reducdo e envelhecida a 500 °C por 4 h. Sem ataque.
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A Figura 4.35 mostra um desenho esquematico da precipitacao da fase o na matriz
B apds diferentes tratamentos térmicos de envelhecimento [138]. A Figura mostra a
interface dos contornos de grao e da microestrutura intragranular em ligas de titdnio do
tipo B. A morfologia da fase a apresentada na Figura 4.35 ¢ semelhante a morfologia
observada por MEV para a liga piloto recozida a 950 °C por 1 h apds laminagdo a frio

com 90 % de reducdo e envelhecida na temperatura de 500 °C por 4 h (Figura 4.34).

Figura 4.35 — Desenho esquematico da interface dos contornos de grdos e da microestrutura
intragranular sob diferentes condi¢cdes de tratamento térmico: (a) contornos de graos da fase B
apos o tratamento térmico de solubilizagdo, (b) apds envelhecimento simples mostrando a fase o
precipitada nos contornos dos grdos e no interior. (c) A interface da fase o nos contornos de graos
e precipitados intragranulares apos envelhecimento duplo (Adaptado de [138]).
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4.6  Propriedades mecénicas da liga piloto processada

4.6.1 Laminacio a frio com 50 % de reducio e envelhecimento (Rota 1)

Na tabela 4.5 s3o apresentadas as propriedades mecanicas das amostras laminadas
a frio com 50 % de reducdo e das envelhecidas apos essa etapa, de acordo com a rota 1.
Nesta tabela, para melhor compreensdo, também estdo apresentadas as condi¢des dos
tratamentos térmicos e as fases presentes identificadas nos difratogramas de raios-X. Esta
apresentada, para fins de compara¢do, a medida de dureza da amostra homogeneizada

antes da laminagao a frio.

Tabela 4.5 — Microdureza Vickers (HV 0,2), mddulo de elasticidade (E) e razdo HV/E da liga
piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr homogeneizada a 1000 °C por 24 h, laminada a frio com 50 % de
reducdo e envelhecida a 300 °C, 400 °C e 500 °C por 2 h.

Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr T(i'é‘;” Tempo (l})l‘\‘,r_zz,;) ( G];:)a) HV/E (f)a&s)
Homogeneizada 1000 24 h 228,90 + 2,08 NM NM B
Laminada a 50 % - - 271,80 £6,70  57,62+0,32 4,72 B+a”
Laminada (50 %) e envelhecida 300 2h 343,70+ 4,22  63,40+0,63 5,42 B+a”
Laminada (50 %) e envelhecida 400 2h 395,00+4,11  78,57+2,00 503 Pt+atow
Laminada (50 %) e envelhecida 500 2h 351,60+3,60 69,47+1,14 5,06 B+a

*NM — Nao Medido

Comparando os valores de dureza da liga homogeneizada e da laminada a 50 %
observou-se, como esperado, um aumento da dureza devido ao encruamento. No
envelhecimento a 300 °C, a liga apresentou aumento na dureza e no moédulo de
elasticidade em relagdo a liga na condic¢ao apenas laminada. Comparando as propriedades
mecanicas com as analises microestruturais (4.5.2.1), este aumento no envelhecimento se
deve a precipitagdo homogénea de finas agulhas de a” na matriz § ap6s o envelhecimento
[139]. Para a liga laminada e envelhecida a 400 °C, os valores de dureza e médulo de
elasticidade aumentaram quando comparados com a amostra apenas laminada, obtendo o
valor méaximo de 395 HV. Comparando com os resultados de DRX, o aumento nas
medidas de dureza pode ter ocorrido devido a presenga do encruamento associado a
existéncia de particulas nanométricas de fase o produzidas durante o envelhecimento,

pois a presenca de pequenos picos relativo a fase o s6 foram observados na temperatura
de 400 °C.
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Ja a liga envelhecida a 500 °C ap6s laminagdo a frio com 50 % de reducao,
apresentou um decréscimo nos valores de dureza e médulo de elasticidade em relagdo a
liga envelhecida a 400 °C. Comparando as propriedades mecanicas com as analises
microestruturais (4.5.2.1), esta diminui¢cdo na dureza foi ocasionada pelos mecanismos
de recuperagdo e/ou supressao da fase .

O aumento do modulo de elasticidade no geral seguiu 0 mesmo comportamento
observado para as durezas em todas as condicdes de envelhecimento, apresentando o
menor valor ap6s a laminagdo (~58 GPa), pois geralmente a deformagdo plastica acarreta
na diminui¢do do médulo de elasticidade [140]. Enquanto que o maior valor do médulo
de elasticidade foi para amostra envelhecida a 400 °C (~78 GPa), apds o envelhecimento
a 500 °C houve um decrescimo neste valor (~69 GPa). Comparando com os resultados de
DRX, o elevado modulo de elasticidade apds 400 °C esta relacionado a presenca das fases
o ¢ o finamente dispersa, ¢ a diminuicdo do modulo apds 500 °C estd relacionado a

recuperagdo e/ou supressao da fase o [131].

4.6.2 Laminacao a frio com 90 % de reducio e envelhecimento (Rota 1)

A tabela 4.6 apresenta as propriedades mecanicas das amostras laminadas a frio
com 90 % de reducdo e aquelas envelhecidas apos essa etapa, de acordo com a rota 1.
Para melhor compreensdo, nesta tabela também estdo apresentadas as condigdes dos

tratamentos térmicos e as fases presentes identificadas nos difratogramas de raios-X.

Tabela 4.6 — Microdureza Vickers (HV 0,2), médulo de elasticidade (E) e razdo HV/E da liga
piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminada a frio com 90 % de reducao e envelhecida.

Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr T(‘f,'g " Tempo (l})l‘\‘,r_zz,;) ( Gia) HV/E (f)a&s)
Laminada a 90 % - - 286,20+5,39 3828+1,94 7,48 B+a”
Laminada (90 %) e envelhecida 30 min  340,90+3,00 5530+0,10 6,16 B+a”
Laminada (90 %) e envelhecida 300 2h 372,60 £4,58  73,39+0,02 5,08 B+a”
Laminada (90 %) e envelhecida 4h 38590+4,12 72,36 £0,01 5,33 B+a”
Laminada (90 %) e envelhecida 30min 386,70 +4,57 57,40+383 6,74 PB+a+o
Laminada (90 %) e envelhecida 400 2h 428,00+3,53 82227+0,02 520 B+a+o
Laminada (90 %) e envelhecida 4h 40490+7,05 77,15+£0,01 525 B+a+o
Laminada (90 %) e envelhecida 30 min  349,90+5,13  53,85+0,20 6,50 B+a
Laminada (90 %) e envelhecida 500 2h 35440 +£5,02 66,19+0,11 535 B+a
Laminada (90 %) e envelhecida 4h 337,20+ 4,78  60,29+0,01 5,59 B+a
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Na condicdo homogeneizada, a dureza da liga era de ~228,90 HV, e apds a
laminagdo o valor de dureza aumentou devido ao encruamento do material. O modulo de
elasticidade para a condig¢do apenas laminada apresentou valor menor, de
aproximadamente 38,28 GPa, chegando préximo ao mddulo de elasticidade do osso.
Comparando os valores de DRX apresentados na se¢do 4.5.1, com os valores do mddulo
de elasticidade, o baixo valor estd associado a precipitacio da fase o” e ao
desenvolvimento da textura das fases o martensitica induzida por deformacao e da matriz
B, apds a laminacgao a frio.

Conforme foi visto anteriormente na se¢do 2.3, varios estudos mostraram que o
trabalho a frio pode reduzir o mddulo de elasticidade de ligas de titanio do tipo B pela
formagdo de textura preferencial da fase martensitica o [68,74,91,97,108,122,141,142].
O processo de laminacdo a frio promove a formacao de uma textura capaz de modificar
o parametro de rede da célula unitaria diminuindo o moédulo de elasticidade. Hanada
et al. [33,76,92,95] em varios estudos com a liga Ti-33,6Nb-4Sn, utilizando diferentes
processos de deformacao a frio, investigaram o efeito da fase o por deformacao, onde
obtiveram valores de mddulo de elasticidade de 40 GPa devido ao desenvolvimento da
textura de o” e PB. Segundo o autor, esse baixo valor foi correlacionado a notavel
anisotropia eléstica cristalografica de ambas as fases, pois os modulos de elasticidade
foram de 48 GPa para a fase monofasica B de textura <101>p e 38 GPa para fase o’ de
textura<010>4». Wang et al. [75], por meio de trabalho a frio, conseguiram diminuir o
moddulo de elasticidade da liga Ti-35Nb-2Ta-3Zr de 63 GPa para aproximadamente
50 GPa.

Para as amostras laminadas e envelhecidas a 300 °C por 30 min, 2 h e 4 h, os
valores de dureza aumentaram quando comparados com a amostra na condi¢ao apenas
deformada a 90 %, chegando ao maximo do valor de 385 HV apds 4 h. Comparando as
propriedades mecanicas com as analises microestruturais da se¢ao 4.5.2.2, este aumento
da dureza no envelhecimento se deve a precipitagdo homogénea de finas agulhas de o”
na matriz . Confrontando com os resultados de DRX, observaram-se picos referentes as
fases a” (200) e B (200), proximo a 57°, nas trés condi¢des de envelhecimento. Observa-
se ainda que o modulo de elasticidade teve um leve aumento no valor apds breves tempos
de envelhecimento (30 min), porém, aumentou consideravelmente apds 2 h e 4 h de
envelhecimento. Ou seja, pode-se elevar a dureza em curtos tempos de envelhecimento
através da precipitacdo de pequenas particulas de fases de elevada dureza sem causar

efeito pronunciado no médulo de elasticidade [61].
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No envelhecimento a 400 °C, os valores de dureza e de mddulo de elasticidade
aumentaram com 30 min e 2 h, e em seguida houve uma queda nestas propriedades a 4 h.
Uma das causas para este fendmeno se refere ao aumento da fracdo volumétrica das fases
o ¢ o associadas ao encruamento. O aumento da dureza (428 HV) e do modulo de
elasticidade (82,27 GPa) ap6s 2 h foi devido a presenca da fase w e a precipitacao da fase
a finamente dispersa e homogénea. Apos 4 h, a diminuicdo do modulo e dureza esta
relacionada ao inicio da dissolugdo da fase o [131]. Associando-se os resultados de DRX
mostrados na sec¢do (4.5.2.2) e dureza, pode-se ver a presenga de pequenos picos relativo
a fase o, que so6 se apresentou na temperatura de 400 °C, confirmando assim o valor de
maior dureza em relagdo as outras temperaturas. O aumento do médulo de elasticidade
no geral seguiu 0 mesmo comportamento observado nas durezas em todas as condigdes
de envelhecimento, porém, este teve um leve aumento no valor apds breves tempos de
envelhecimento (30 min), ou seja, em curtos tempos obteve elevada dureza (386,7 HV)
sem causar efeito pronunciado no modulo de elasticidade (57,4 GPa). Os comportamentos
de dureza, modulo de elasticidade e a razdo entre a dureza e moddulo podem ser
observados na Figura 4.36.

No envelhecimento a 500 °C, a liga piloto apresentou menores aumentos nos
valores de dureza e médulo de elasticidade em relagdo as outras temperaturas. O aumento
do tempo de envelhecimento ndo acarretou numa variacdo expressiva nestas
propriedades. Comparando os resultados de DRX apresentados na se¢do (4.5.2.2) com os
de dureza ap6s 4 h de envelhecimento, houve uma diminui¢do nos valores de dureza
devido a dissolucao da fase ® e a compensacao dos mecanismos de recuperagdo. A baixa
fragdo volumétrica dos precipitados da fase o (nanométrica) finamente dispersa na matriz

B ndo foi suficiente para elevar a dureza.
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Figura 4.36 — (a) Microdureza Vickers, (b) modulo de elasticidade e (c) razdo HV/E das amostras
da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminadas a frio com 90 % de redugdo e envelhecidas a
300 °C, 400 °C e 500 °C por 30 min, 2 h e 4 h.
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4.6.3 Recozimento apos 50 % de deformacio e envelhecimento (Rota 2)

A tabela 4.7 apresenta as propriedades mecanicas da amostra recozida apds
laminagdo a frio com 50 % de redugdo e a envelhecida apos essa etapa, de acordo com a
rota 2. Nesta tabela, para melhor compreensao, também estdo apresentadas as condigdes
dos tratamentos térmicos e as fases presentes identificadas nos difratogramas de raios-X.
Estd apresentada, para fins de comparagdo, as propriedades mecanicas da amostra

laminada a frio com 50 % de reducao.

Tabela 4.7 — Microdureza Vickers (HV 0,2), médulo de elasticidade (E) e razdo HV/E da liga
piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr laminada a frio com 50 % de redugdo, recozida a 950 °C por 1 h
apos laminacdo a frio, e envelhecida apds recozimento.

Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr T(i‘é‘;’ " Tempo (g“'/r_‘(’)z’;) ( G'f)a) HV/E (f)ag(s)
Laminada a 50 % - - 271,80 £ 6,70 57,62+0,32 4,72 B+a”
Recozida (50 %) 950 lh 246,90 £2,92  58,59+0,37 4,21 B
Recozida (50 %) e envelhecida 400 2h 33490+3,73  6427+0,84 521 PB+oa+o

E sabido que o processo de recristalizagdo traz diminuigo de dureza e resisténcia
mecanica. Na condicdo prévia ao recozimento, a liga na condi¢do laminada a frio com
50 % de reducdo, a dureza e o modulo de elasticidade da liga era de ~271,80 HV ¢
57,62 GPa, respectivamente, e apds o recozimento a 950 °C por 1 h foi observada uma
queda na dureza na liga (~246,90), que ocorreu devido aos processos termicamente
ativados de recuperagdo e recristalizacdo, porém, ndo houve alteracdo nos valores do
modulo de elasticidade (58,59 GPa). Comparando os dados de DRX com os valores de
dureza, a diminui¢ao do valor de dureza da condicdo recozida também esta associada ao
fato de que a microestrutura nesta condi¢do ¢ composta apenas pela fase 3, que possui
menor dureza [62].

No tratamento de envelhecimento realizado a 400 °C por 2 h ap6s o recozimento
a 950 °C por 1 h, observou-se um aumento no valor da dureza. Comparando as
propriedades mecanicas com as analises microestruturais (4.5.3.1), este aumento da
dureza estéd associado ao surgimento das fases e a [88,143], mesmo apresentando picos
de difracdo discretos e baixa fracdo volumétrica. O moddulo de elasticidade seguiu o

mesmo comportamento da dureza.
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4.6.4 Recozimento apos 90 % de deformacio e envelhecimento (Rota 2)

A tabela 4.8 apresenta as propriedades mecanicas das amostras recozidas apds
laminagdo a frio com 90 % de reducdo e aquelas envelhecidas apds essa etapa, de acordo
com a rota 2. Nesta tabela, para melhor compreensdo, também estdo apresentadas as
condi¢des dos tratamentos térmicos e as fases presentes identificadas nos difratogramas
de raios-X. Para fins de comparagdo, estdo apresentadas as propriedades mecanicas da

amostra laminada a frio com 90 % de redugao.

Tabela 4.8 - Microdureza Vickers (HV 0,2), médulo de elasticidade (E) e razao HV/E da liga
piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo0-6,7Zr recozida a 950 °C por 1 h apds laminagdo a frio com 90 % de
reducdo, e envelhecida ap6s recozimento.

Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr T(i'g;’ " Tempo (l})[‘\‘,r_zz’;) ( Gl;a) HV/E (f)ag:)
Laminada a 90 % - - 286,20 +539 3828+1,94 748 B+a”
Recozida (90 %) 950 lh 235,60+3,03 31,36+£0,93 7,51 B

Recozida (90 %) e envelhecida 30min  302,40+4,97 40,82+0,14 741 B
Recozida (90 %) e envelhecida 300 2h 353,10£5,59 57,96+0,10 6,09 B
Recozida (90 %) e envelhecida 4h 354,00+ 3,65 52,67+£0,85 6,72 B
Recozida (90 %) e envelhecida 30min  313,90+£3,25 52,65+0,26 5,96 B+a
Recozida (90 %) e envelhecida 400 2h 370,50 £6,90 58,67+0,04 631 B+a+o
Recozida (90 %) e envelhecida 4h 386,90 £3,60 58,64+0,18 6,60 P+a+o
Recozida (90 %) e envelhecida 30min 307,90 +4,68 58,95+1,96 5,22 B+a
Recozida (90 %) e envelhecida 500 2h 328,30+£295 67,33+£0,30 4,88 B+a
Recozida (90 %) e envelhecida 4h 350,60 £4,09 65,02+0,10 5,39 B+a

No geral as amostras envelhecidas apds recozimento apresentaram as

transformagoes de fases ap6s tempos maiores comparadas as amostras envelhecidas apos
laminacgao a frio, resultando em menores valores de dureza e mddulo de elasticidade, onde
a condi¢do de maior dureza (~386,9 HV) apresentou ainda assim baixo valor de modulo
de elasticidade (58,6 GPa). Isso foi um excelente resultado, pois os valores do modulo
variaram entre 40 GPa e 67 GPa ap6s o envelhecimento, e isso ocorreu devido a
permanéncia da textura de recristalizagdo mesmo apds 4 h de envelhecimento, conforme
foi visto na se¢do 4.5.3.3.

O modulo eléstico € um parametro fisico anisotrépico que depende fortemente da
orientacdo do cristal. A formagdo de textura durante a deformacao a frio e tratamento de

recozimento afeta o mddulo de elasticidade das ligas de titdnio do tipo  [99]. O processo
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de recristalizacdo traz significante diminui¢do de dureza e resisténcia mecanica devido a
diminui¢do da densidade de discordancias, e o mddulo de elasticidade devido a formagao
de textura de recristalizagdo. Na condic¢do prévia ao recozimento, a liga laminada a frio
apresentou dureza e médulo de elasticidade de 286,20 HV e 38,28 GPa, respectivamente,
e apds o recozimento foi observada uma queda na dureza na liga (~235,60 HV), que
ocorreu devido aos processos de recuperacao e recristalizagdo. O modulo de elasticidade
que ja era baixo, diminuiu ainda mais (31,36 GPa) chegando préximo ao moédulo de
elasticidade do osso (30 GPa). Comparando os dados de DRX com os valores de dureza,
a diminui¢do do valor de dureza da condigdo recozida também esta associada ao fato de
que a microestrutura nesta condi¢do ¢ composta apenas pela fase B, que possui menor
dureza [62]. Com relacdo ao modulo de elasticidade a diminuicdo deste valor esta
associada ao desenvolvimento da textura de recristalizacdo {110}<211>, conforme
mostrado na se¢do 4.5.3.3, porém, ¢ necessario analises por EBSD e MET para confirmar
e complementar os resultados obtidos por DRX.

Em concordancia com a se¢do 2.3, a sequéncia da anisotropia em relagdao ao
modulo de elasticidade para estruturas cristalinas CCC é: Ejoo11p < Efi103p < Ef1218 < Eq11138,
ou seja, as diregdes de textura para a fase f <001> ou <110> s3o as orientacdes
preferenciais para obter menores modulos de elasticidade [99]. A liga Ti-22Nb-6Ta
desenvolveu a textura de recristalizagdo {112} <110>, onde o menor valor de modulo de
elasticidade (24 GPa) desenvolvido foi ao longo de <100> e o mais alto (64 GPa) foi ao
longo de <111> [135].

A Figura 4.37 mostra uma comparagdo dos valores de modulo de elasticidade,
microdureza e a razdo entre a microdureza ¢ o mddulo de elasticidade de todas as
condi¢des de envelhecimentos da liga processada pela rota 2. No envelhecimento a
300 °C nao foi observada uma variagdo expressiva do modulo e da dureza com o aumento
do tempo de envelhecimento, mas tiveram um leve aumento a partir de 2 h, mas que foi
estabilizado até 4 h. De acordo com os resultados de DRX, ndo houve precipitacdo de
nenhuma fase na matriz .

Os maiores valores de dureza foram observados para a liga na condicio
envelhecida a 400 °C, e teve seu maior valor a 4 h. Observou-se ainda que o médulo de
elasticidade permaneceu constante com o aumento do tempo de envelhecimento, cujos
valores ficaram proximos a 58 GPa. O aumento de dureza com pouca variagdo no médulo

de elasticidade esta relacionado a particulas da fase ® e o extremamente finas.
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Figura 4.37 — (a) Microdureza Vickers, (b) modulo de elasticidade e (c) razdo HV/E das amostras
da liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr recozidas a 950 °C por 1 h apds laminagdo com 90 % de
reducdo, e envelhecidas a 300 °C, 400 °C e 500 °C por 30 min, 2 he 4 h.
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Os maiores valores de médulo de elasticidade ocorreram para a liga na condicao
envelhecida a 500 °C, e estes aumentaram com o tempo de tratamento devido a maior
fracdo volumétrica de fase a e a fina precipitacdo desta fase (nanométrica) na matriz f3.
Os valores de dureza foram menores do que os obtidos a 400 °C, devido a dissolucao da
fase o apos o tratamento a 500 °C.

Comparando todos os resultados referente as propriedades mecanicas da liga
piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr processada pelas rotas 1 e 2, as amostras caracterizadas
apos 90 % de laminacdo a frio apresentaram comportamentos melhores em todas as
condi¢des do que as laminadas ap6s 50 % de redugdo. Conforme visto anteriormente,
uma haste femoral deve possuir dureza elevada e mddulo de elasticidade mais proximo
possivel ao do osso. Com isso, as condi¢des mais apropriadas observadas neste trabalho
referente ao modulo de elasticidade foram as condi¢des das amostras apenas deformada
a frio com 90 % de redugdo (~38 GPa) e apds recozimento (~31 GPa). De acordo com a
razdo da dureza pelo médulo de elasticidade (Figuras 4.36 ¢ € 4.37 ¢), os maiores valores
também foram para as condi¢des laminada a frio com 90 % de reducao (HV/E = 7,48) e
apos recozimento (HV/E = 7,51), bem como para condicdo recozida e envelhecida a

300 °C por 30 min (HV/E = 7,41).
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4.7  Analise de Oxigénio e Nitrogénio na liga piloto

Foi feito um controle de gases nas etapas de producao e processamento da liga,
desde a liga no estado bruto de fusdo (apds as trés refusdes no forno por feixe elétrons)
at¢ o envelhecimento, pois a presenca destes elementos pode comprometer as
propriedades finais da liga (tabela 4.9). Os teores de elementos intersticiais de nitrogénio
e oxigénio estdo dentro da concentragdo maxima permitida para o titanio de acordo com
o especificado pela norma ASTM F67 - 06, de 0,25 % e 0,03 % (% em massa),
respectivamente (Figura 4.38). Conclui-se que a produgdo da liga foi realizada com
sucesso, mostrando um bom controle de gases tanto nas fusdes como no processamento

da liga.

Tabela 4.9 — Analises de Oxigénio e Nitrogénio das amostras da liga piloto
Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr em diferentes condi¢des.

Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr T(i‘gf' Tempo | O (% massa) N (% massa)
Bruto de fusdo - - 0,1050 + 0,0064 0,00983 + 0,0051
Homogeneizada 1000 24h 0,1416 + 0,0006 0,03845 + 0,0027
Laminada (90 %) e envelhecida 400 2h 0,1141 + 0,0046 0,02079 + 0,0054
Recozida e envelhecida 400 2h 0,1568 + 0,0052 0,03000 + 0,0030
ASTM F67 - - 0,25 0,03

20O (% massa) =N (% massa)
0,27
0,24
021
0,18
0,15
0,12
0,09
0,06
0,03
0,00

[
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Bruta de fusdo Homogeneizada Laminada Recozida e ASTM F67
(1000°C/24h) (90%) e envelhecida a
envelhecida a 400°C/2h
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Figura 4.38 — Analises de Oxigénio e Nitrogénio das amostras da liga piloto
Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr em diferentes condi¢des.

119



5, CONCLUSOES

Com a caracterizagdo das ligas de titdnio do tipo B metaestavel, experimentais e

da liga piloto, produzidas no presente trabalho, pode-se concluir:

o Dentre as ligas experimentais, a liga de titdnio Ti-24Nb-4Mo-6Zr apresentou a maior
razdo dureza especifica / modulo de elasticidade (HV/E = 2,60) e menor modulo de
elasticidade (~89 GPa), devido a maior concentragdo dos elementos Mo e Zr, sendo
composta unicamente pela fase . A adicdo do teor de Zr se mostrou efetiva na

estabilizacdo da fase B e na supressdo da precipitagdo da fase martensitica o”;

e Apoés laminacdo a frio com 50 % de redugdo, a liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr
apresentou uma microestrutura composta pela fase o” na matriz 3, baixo moédulo de
elasticidade (~58 GPa) e dureza relativamente elevada (~ 272 HV). O tratamento
térmico de recozimento contribuiu efetivamente para formar microestrutura
completamente recristalizada, composta pela fase . Houve reducao no valor da
dureza (~247 HV) sem variacdo o modulo de elasticidade (~59 GPa). Dentre as
condi¢des de tratamento, a maior razao dureza especifica / médulo de elasticidade foi
obtida para na condi¢do envelhecida a 300 °C por 2 h apods laminagdo a frio
(HV/E = 5,42), constituida de uma microestrutura composta pela fase o’ na matriz f3,

apresentando modulo de elasticidade relativamente baixo (~63 GPa);

e A liga piloto apés laminacdo a frio com 90 % de redugdo apresentou uma
microestrutura composta pela fase o” na matriz , baixo modulo de elasticidade
(~38 GPa) devido ao desenvolvimento da textura preferencial de o e B durante a
laminagdo a frio, uma boa dureza (~ 286 HV), e uma elevada razdo dureza / médulo
de clasticidade (HV/E = 7,48). O tratamento térmico de recozimento contribuiu
efetivamente para formar microestrutura completamente recristalizada e composta
unicamente pela fase . Houve significativa redugdo nos valores do modulo de
elasticidade (~31 GPa) devido a formagao de uma textura de recristalizacio, e também

da dureza (~235 HV);

e Dentre as condi¢gdes de envelhecimento apds laminagdo a 90 % de reducdo da liga
piloto, a realizada na temperatura de 400 °C por 2 h apresentou os maiores valores de

dureza (~428 HV) e modulo de elasticidade (~82 GPa). Essa elevagdo nas
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propriedades ocorreu devido a combinag@o entre uma microestrutura encruada com a
precipitagdo das fases a e . Os valores do médulo de elasticidade se elevaram com
o aumento da dureza. A dissolugdo da fase ® ap6s 500 °C de envelhecimento resultou
em valores inferiores de dureza (~337 HV), e ap6s 4 h este foi o menor dentre todas

as condigoes de envelhecimento;

Nao houve variagdo expressiva na dureza e no modulo de elasticidade das amostras
recozidas ap6s laminagdo a frio com 90 % de redugdo, e envelhecidas com as
diferentes condi¢des de tratamento, devido a menor fracdo volumétrica de
precipitacdo de fases o e ®, mantendo a fase  predominante em todas as condicdes.
A condi¢do de maior dureza (~ 387 HV) foi alcancada a 400 °C por 4h devido a
precipitacdo da fase w. O menor modulo de elasticidade (~41 GPa) foi obtido para o

tratamento a 300 °C por 30 min;

Em geral os valores de modulo de elasticidade nos tratamentos das duas rotas foram
os menores nos tratamentos de envelhecimento realizados em tempos curtos (30 min),
principalmente em baixas temperaturas (300 °C), e aumento significativo nos valores

de dureza;

Dentre as diferentes condi¢des de processamento estudadas, a maior razdo dureza
especifica / modulo de elasticidade foi obtida para a liga piloto recozida a 950 °C por
1 h, ap6s 90 % de laminagao a frio (HV/E = 7,51), constituida de uma microestrutura
monofasica B composta por graos refinados, apresentando o menor moddulo de
elasticidade (~31 GPa), que ¢ proximo ao valor do osso. Contudo a liga piloto na
condi¢ao envelhecida a 300 °C por 30 min apos recozimento, também apresentou
baixo modulo de elasticidade de (41 GPa) e uma elevada razdo dureza / modulo de
elasticidade (HV/E = 7,41), bem como microestrutura composta pela fase f,

constituindo uma alternativa funcional,

A liga piloto Ti-23,6Nb-5,1Mo-6,7Zr apresentou menor méddulo de elasticidade e
elevada dureza especifica / modulo de elasticidade em todas as condigdes comparado

ao da liga comercial Ti-6Al1-4V.
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6. SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Com base nos resultados, sugerem-se as seguintes atividades para continuago

deste trabalho:

e Analisar varia¢ao da microestrutura das ligas da classe Ti-24Nb-5Mo-7Zr apds os

processos de laminagao a frio e de recozimento;

e Caracterizar as transformacdes de fases envolvidas no envelhecimento por analise
térmica via calorimetria exploratoria diferencial (DSC), do tamanho dos

precipitados e da morfologia das fases o e ® (MET);
e Determinar a resisténcia a corrosio e a citotoxicidade in vitro;
e Estudo da resisténcia a fadiga;

e Desenvolver implantes ortopédicos com propriedades funcionais, produzidos a
partir da liga piloto e processadas termicamente de acordo com resultados obtidos
neste trabalho. A protese apresentard baixo moddulo de elasticidade (31 GPa),
alcangado devido ao recozimento apds a deformacao plastica, e elevada dureza
(~387 HV) apo6s envelhecimento a 400 © C por 4 h. A Figura 6.1 apresenta a

proposta de projeto para a produgdo de uma haste femoral com rigidez gradual.

i P

/ o
y ’/
/

°C 400 380 360 340 320 300 270 230 200 150 100

LT [
GPa 60 57 54 51 48 45 42 39 36 33 30

/

Figura 6.1 — Proposta de projeto para a fabricacdo de hastes femorais a partir da liga de titdnio
com propriedades funcionais. A graduagdo de temperatura sera gerada pelo envelhecimento local
na cabega da haste a 400 °C por 4 h (Adaptado de [144]).
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