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RESUMO

Neste projeto, estudaram-se as reagdes que ocorrem no sistema quaternario Cu-Al-Ag-
Mn, na regido rica em cobre e no inicio do intervalo de existéncia da transformacao eutetdide,
em ligas de Cu-9%Al com adicdes de 3, 4 ¢ 5%Ag e 4, 6 ¢ 8%Mn (m/m), utilizando-se
metalografia por microscopia optica (MO) e eletronica de varredura (MEV), calorimetria
exploratdria diferencial (DSC), difragdo de raios X (DRX), anélise por dispersdo de energias
de raios X (EDX), medidas de variagao da resistividade elétrica com a temperatura ¢ medidas
de variacdo da microdureza com a temperatura e o tempo. Os resultados obtidos para as
transi¢des estaveis mostraram a seguinte sequencia de reagoes: (o, —a), p1— P-(T7-Cu,MnAl)
e T3-(CusMnyAl) — B-(T7-CuMnAl). As adi¢des de Mn ampliam a regido de existéncia da
fase B e os resultados ainda indicaram que a precipitacdo da fase rica em Ag ocorre a partir da
matriz rica em cobre e a presenga de Mn deve alterar a aderéncia destes precipitados na
matriz. Os resultados obtidos para as transigdes metaestaveis mostraram as seguintes reagoes:
precipitagdo da fase o a partir da fase martensitica, transicdo B’—fB;(DOs3) e parte da
decomposicdo da fase P; nas fases a, y e Ts, transicdo P;(DO;)—p2(B2) e a transi¢do
B2(B2)—B(A2). Para as ligas contendo Ag, além das reacdes j& citadas pode-se observar a
ocorréncia de mais duas reagdes: precipitagdo e dissolucdo de Ag. Os resultados obtidos
durante o envelhecimento isotérmico das ligas e para a cinética ndo isotérmica de formagao da
fase P mostraram que existe um maximo de solubilidade da Ag no Mn, que deve ficar em
torno de 6% Mn. Os resultados obtidos para as ligas envelhecidas no intervalo de tempo e
temperatura considerados mostraram que a fase martensitica foi estabilizada e a reagdo
dominante para a liga Cu-9%Al1-4%Mn ¢ a reacdo de consumo da fase o e para as demais
ligas a reacdo dominante ¢ a precipitagdao da fase a, com o crescimento das placas da bainita,
devido a difusdo pela interface ao longo do contorno de grao entre a fase bainitica e a fase
martensitica. Para a liga Cu-9%AIl-4%Mn a Ag adicionada ¢ solubilizada na matriz e deve
aumentar a fragdo de Mn disponivel, o que deve perturbar a reagdo de precipitacao da fase o,
aumentando a energia de ativacdo. Para a liga Cu-9%AI1-6%Mn, a maior solubilizacdo de Ag
no manganés deve diminuir a fracdo relativa de Mn disponivel e diminuir os valores da
energia de ativagdo e para a liga Cu-9%AI1-8%Mn a maior concentracdo de Mn deve aumentar
a fracao deste elemento disponivel na matriz e este Mn remanescente deve perturbar a reacao
de precipitacdo da fase o, aumentando assim a energia de ativacdo. Os resultados da cinética
ndo isotérmica da formacao da fase  mostraram que a adicao de Ag perturba esta reagao.
Palavras-chave: Transi¢cdes de fase, ligas de Cu-Al-Mn, adi¢cdes de Ag, comportamento

térmico, microdureza.



ABSTRACT

In this work, the reactions that occur in the quaternary system Cu-Al-Ag-Mn, in the
Cu-rich region and at the beginning of the eutectoid transition occurrence was studied in Cu-
Owt.%Al alloys with additions of 3, 4 and 5 wt.%Ag and 4, 6 and 8 wt.%Mn using optical
(OM) and scanning electron microscopy (SEM), differential scanning calorimetry (DSC), X-
ray diffraction (XRD), energy dispersion X-ray analysis (EDX), electrical resistivity changes
measurements with temperature and microhardness changes measurements with temperature
and time. Results obtained for stable transitions showed that the reactions sequence is (0,—),
B1— P-(T7-CupMnAl) e T3-(CusMnyAl) — B-(T7-Cu,MnAl). Additions of Mn increase the 3
phase region and Ag additions promote the precipitation of an Ag-rich phase from the Cu-rich
matrix. The presence of Mn seems to change the precipitates adherence to the matrix. For
metastable transitions the observed reactions was: « phase precipitation from the martensitic
phase, B’—p1(DOs3) transition and partial decomposition of the ; phase on the a, y and T;
phases, B1(DO3;)—B2(B2) and B,(B2)—B(A2) transitions. For alloys with Ag additions other
two reactions were observed, Ag-rich phase precipitation and dissolution. Results obtained
from isothermal ageing of the alloys and B phase formation non-isothermal kinetics showed
that there is a solubility maximum for Ag and that it is about 6wt.%Mn. Results obtained for
aged alloys in the considered time and temperature range showed the stabilization of the
martensitic phase and the consumption of the o phase as the dominant reaction for the Cu-
9%Al1-4%Mn alloy. For the rest of studied alloys the dominant reaction is o phase
precipitation with growing of bainitic plates due to interface diffusion along grain boundaries
between the martensitic and the bainitic phase. In the Cu-9%AI1-4%Mn alloy Ag dissolution
into the matrix increases the Mn relative fraction and disturbs a phase precipitation, thus
increasing the activation energy for this reaction. For the Cu-9%Al1-6%Mn alloy the greater
Ag dissolution decreases the Mn relative fraction and also decreases the activation energy for
the same reaction. The greater Mn concentration in the Cu-9%Al1-8%Mn alloy seems to
correspond to a greater Mn relative fraction available for reaction and remaining Mn disturbs
the o phase precipitation, increasing the activation energy for this reaction. The presence of
Ag also disturbs this reaction, as observed from the non-isothermal kinetics study of B phase
formation.
Keywords: Phase transitions, Cu-Al-Mn alloys, Ag additions, thermal behavior,

microhardness.
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témpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a témpera a partir de 250°C:

(a) Cu-9%Al1-8%Mn, (b) Cu-9%A1-3%Ag-8%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-8%Mn e



(d) Cu-9%AI1-5%Ag-8%Mn. 90
Figura 41 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas inicialmente
submetidas a t€émpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a témpera a partir de
450°C: (a) Cu-9%Al1-4%Mn, (b) Cu-9%Al1-3%Ag-4%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-4%Mn e
(d) Cu-9%AI-5%Ag-4%Mn. 91
Figura 42 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas inicialmente
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(d) Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn. 92
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submetidas a t€émpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a témpera a partir de
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Figura 45 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas inicialmente
submetidas a t€émpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a témpera a partir de
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submetidas a t€émpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a témpera a partir de
600°C: (a) Cu-9%Al-6%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-6%Mn e
(d) Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn. 95
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submetidas a témpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a témpera a partir de
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Figura 48 - Curvas da variacao da resistividade elétrica obtidas durante o resfriamento das amostras
para as ligas: (a) Cu-9%Al-4%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-
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Figura 49 - Curvas da variac@o da resistividade elétrica obtidas durante o resfriamento das amostras
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Figura 50 - Graficos da varia¢do da temperatura de transi¢do em fun¢do da concentragdo de Ag,

obtidos a partir das curvas de resistividade elétrica mostradas nas figuras 48 ¢ 49 ¢ em
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a liga Cu-9%Al1-4%Mn envelhecida nas temperaturas: (a) 250°C, (b) 300°C, (c¢) 350°C,

(d) 400°C, (e) 450°C e (f) 500°C. 102
Figura 53 - Graficos da variacdo de microdureza em fun¢do do tempo de envelhecimento, obtidos para
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Figura 54 - Graficos da variacdo de microdureza em fun¢@o do tempo de envelhecimento, obtidos para
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Figura 55 - Graficos da variacdo de microdureza em fun¢do do tempo de envelhecimento, obtidos para
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Figura 57 - Graficos da variagdo de microdureza em fungdo do tempo de envelhecimento, obtidos para
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(c) 350°C, (d) 400°C, (e) 450°C e (f) 500°C. 107
Figura 58 - Graficos da variagdo de microdureza em fungdo do tempo de envelhecimento, obtidos para
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Figura 60 - Graficos da variagcdo de microdureza em fung@o do tempo de envelhecimento, obtidos para
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Figura 61 - Graficos da variagcdo de microdureza em fung@o do tempo de envelhecimento, obtidos para
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Figura 62 - Graficos da varia¢do de microdureza em fungdo do tempo de envelhecimento, obtidos para

a liga Cu-9%Al1-4%Ag-8%Mn envelhecida nas temperaturas: (a) 250°C, (b) 300°C,
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Figura 63 - Graficos da variacdo de microdureza em fungao do tempo de envelhecimento, obtidos para

a liga Cu-9%Al1-5%Ag-8%Mn envelhecida nas temperaturas: (a) 250°C, (b) 300°C,

(c) 350°C, (d) 400°C, (e) 450°C e (f) 500°C. 113
Figura 64 - Difratogramas de raios X obtidos para as ligas estudadas inicialmente submetidas a

témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecidas na temperatura de 250°C nos
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témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecidas na temperatura de 250°C nos
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Figura 67 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-4%Mn

inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na

temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(¢) 300 min e (d) 3000 min. 117
Figura 68 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-3%Ag-

4%Mn inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na

temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a:(a) 5 min, (b) 90 min,

(¢) 300 min e (d) 3000 min. 118
Figura 69 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-4%Ag-

4%Mn inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na

temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(c) 300 min e (d) 3000 min. 119
Figura 70 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-5%Ag-

4%Mn inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na

temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(c) 300 min e (d) 3000 min. 120
Figura 71 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-6%Mn

inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na

temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(¢) 300 min e (d) 3000 min. 121
Figura 72 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-3%Ag-

6%Mn inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na



temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(c) 300 min e (d) 3000 min. 122
Figura 73 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al-4%Ag-

6%Mn inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na

temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(c) 300 min e (d) 3000 min. 123
Figura 74 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al-5%Ag-

6%Mn inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na

temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(¢) 300 min e (d) 3000 min. 124
Figura 75 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-8%Mn

inicialmente submetida a t€émpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na
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8%Mn inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na

temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(¢) 300 min e (d) 3000 min. 126
Figura 77 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al-4%Ag-

8%Mn inicialmente submetida a t€mpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na

temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(¢) 300 min e (d) 3000 min. 127
Figura 78 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-5%Ag-

8%Mn inicialmente submetida a t€émpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na
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1. INTRODUCAO E REVISAO BIBLIOGRAFICA

1.1 Ligas Metalicas e Solug¢des Solidas

Uma liga ¢ um soélido ou liquido metalico formado por combinagado intima de dois ou
mais elementos. Na formagdo de ligas pode utilizar-se a maioria dos elementos quimicos, mas
0s Unicos que estao presentes em concentragdes elevadas sdo os metais.

A combinacao intima ¢ normalmente realizada dissolvendo uns nos outros, no estado
liquido, os elementos constituintes da liga. O metal base, ou solvente, cuja concentragdo ¢ a
mais elevada, ¢ fundido em primeiro lugar num cadinho, e em seguida adicionam-se os outros
elementos da liga, sob a forma de fragmentos solidos, previamente pesados, que se dissolvem
por agitacdo. A adicdo de pequenas quantidades de um elemento pode ser feita com maior
precisdo sob a forma de ligas de adi¢do, quer dizer, ligas mais concentrada do elemento com o
metal base. E conveniente, sempre que possivel, que a liga de adi¢do seja um composto
intermetalico fragil, de modo a poder ser facilmente fragmentada para efeito de pesagem. As
adi¢des de elementos volateis e reativos envolvem problemas especiais. Por exemplo, quando
se adiciona zinco ao cobre liquido, para se obter o latdo, o zinco ¢ introduzido na forma de
fragmentos grandes, os quais sdo empurrados para o interior do liquido e ai mantidos, a fim de
minimizar a perda deste metal por volatilizagdo. Mesmo assim, € necessario adicionar um
excesso de zinco, até cerca de 2%, em relagdo ao teor da liga, para compensar tais perdas’.

Uma solug¢do solida pode existir num intervalo de composi¢do. Para qualquer
composicdo dentro deste intervalo, o material ¢ totalmente homogéneo, e a sua estrutura e
propriedades diferem apenas infinitesimalmente das correspondentes as composi¢des
imediatamente vizinhas. Algumas solugdes solidas estendem-se continuamente desde um
metal puro até ao outro, por exemplo, Cu-Ni, Ag-Au, Au-Pt, K-Cs, Ti-Zr, As-Sb, dizendo-se
entdo que os componentes sdo completamente misciveis. Uma condi¢do necessaria ¢ evidente,
a de que os componentes tenham a mesma estrutura cristalina, mas ha outras condigdes que
devem também ser satisfeitas. Mais frequentemente, o intervalo de composi¢do homogénea ¢
limitado. Quando este intervalo limitado inclui um dos componentes puros, a solugdo diz-se
primdria, sendo esse componente o solvente e o outro o soluto. Nas ligas também se formam
solucdes soOlidas em intervalos intermediarios de composigdo, isto €, intervalos que nao
incluem os componentes puros. Essas solugdes solidas dizem-se secundarias. Normalmente
tém estruturas cristalinas diferentes das que correspondem aos seus componentes. Quer as
solugdes secundarias, quer os componentes intermetalicos, sdo designados por fases

intermediarias’.
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As solucdes solidas podem ser substitucionais ou intersticiais. Numa solucdo solida
substitucional, os atomos compartilham uma tnica rede comum de posi¢des atdmicas. Nas
solucdes intersticiais, os a&tomos de um dos componentes sao suficientemente pequenos para
acomodar nos espagos intersticiais entre os atomos do outro componente’.

Nas solugdes solidas intersticiais um pequeno atomo pode se localizar nos intersticios
entre os atomos maiores. O carbono no ferro ¢ um exemplo. Em temperaturas abaixo de
910°C, o ferro puro ocorre com uma estrutura ctibica de corpo centrado. Acima de 910°C,
existe uma faixa de temperatura na qual o ferro tem uma estrutura cubica de faces centradas.
No reticulo cubico de faces centradas, existe um “intersticio” desocupado, relativamente
grande, no centro da cela unitaria. O atomo de carbono, sendo extremamente pequeno, pode
se alojar nesse vazio e produzir uma solugdo sélida de ferro e carbono. Quando o ferro, em
temperaturas mais baixas, passa a ser cubico de corpo centrado, os intersticios entre os &tomos
de ferro tornam-se menores, €, consequentemente, a solubilidade do carbono no ferro ccc ¢
relativamente pequenaZ.

A distribuicdo dos atomos numa solugdo substitucional depende, em geral, da
temperatura. Sao possiveis diversas distribui¢cdes, desde o estado totalmente desordenado, o
qual ocorre com maior aproximagao a altas temperaturas, até aos estados segregados (vizinhos
preferencialmente iguais), e ordenado (vizinhos preferencialmente diferentes), a temperatura
mais baixa'.

A ordem a curta distdncia, que ocorre com bastante frequéncia, corresponde ao caso
em que ha certa tendéncia para os atomos diferentes serem vizinhos, mas em que ndo ha
nenhuma correlacdo, a longa distancia, na distribuicdo dos atomos pelas diversas posi¢des
atomicas. Por outro lado, algumas ligas, abaixo de uma temperatura de ordenamento critica,
sofrem uma transformacao para um estado ordenado, no qual existe uma super-rede formada
pela alternancia regular de atomos diferentes ao longo de todo o cristal, ou pelo menos em
extensas regides deste.

A solubilidade so6lida de um metal noutro metal foi estudada principalmente por

Hume-Rothery e colaboradores e conduziram as seguintes conclusdes gerais:

(1) O fator tamanho atomico. Quanto mais o 4&tomo de soluto difere, em tamanho, do
atomo de solvente, tanto mais estreito ¢ o intervalo de composi¢do em que a
solu¢do primaria existe. Se o diametro atdmico do soluto diferir mais do que 14 %
do correspondente ao solvente, a solubilidade ¢ pequena; neste caso, o fator

tamanho ¢é desfavoravel.
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(2) O fator eletroquimico. Quanto mais eletropositivo ¢ um componente e quando
mais eletronegativo ¢ o outro, tanto maior ¢ a tendéncia para a formagdo de

compostos, em vez de solugdes solidas, e tanto menor ¢ a solubilidade.

(3) O fator de valéncia. Sendo todos os outros fatores iguais, um metal de valéncia
mais baixa dissolve melhor em outro de valéncia mais alta do que o inverso. Esta
regra ¢ valida principalmente para as ligas de cobre, prata ou ouro com metais de

valéncia superior.

A regra do fator de tamanho foi deduzida a partir do estudo das solubilidades de
diversos elementos no cobre, mas trabalhos posteriores mostraram que ela também se aplica
razoavelmente bem a outros metais. E claro que um fator tamanho favoravel nio assegura, por
si s0, uma alta solubilidade; se os atomos diferirem eletroquimicamente, pode formar-se um

composto em vez de uma solucao sélida’.

1.2 Transformacoes de fase

As transformacdes de fase no estado sdlido sdo um tema central em metalurgia fisica,
uma vez que quase todas as ligas industriais sdo tratadas termicamente para melhorar suas
propriedades. Dois principais tipos de transformagdes de fase sdo encontradas: mudancgas
polimérficas e reagdes de precipitagdo. Nas mudangas polimorficas, por exemplo ferro,
cobalto ou titanio, existe uma mudanc¢a na estrutura cristalina do metal e isto afeta todos os
atomos da liga. Na reacdo de precipitacdo, que ¢ crucial para as ligas a base de cobre,
aluminio e niquel, que t€ém a mesma estrutura cristalina até a temperatura de fusdo, o principal
método de modificacao da microestrutura € a liga com elementos que sao soliveis no metal de
base a uma temperatura elevada, mas que precipitam a temperaturas mais baixas. As
particulas da nova fase sdo chamados de precipitados. O nome vem da mesma reacdo em
solucdes liquidas em que os cristais solidos resultantes, sendo mais pesado do que o liquido
mae, precipitam.

Na maioria das reagdes de precipitacdo e em todas as mudancgas polimorficas ocorre a
migracdo de uma interface entre duas fases cristalinas e essa migra¢do pode ocorrer de duas

formas distintas: no primeiro caso, 0s atomos se movimentam por saltos termicamente
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ativados ao acaso, através da interface, correspondendo a um mecanismo difusivo. No
segundo caso, a fase produto cresce no interior da fase matriz, por um movimento coordenado
de cisalhamento de todos os atomos na interface, correspondendo a um mecanismo nao-
difusivo.

As chamadas transformagdes ndo-difusivas correspondem a mudangas de fase nas
quais ndo ocorrem os movimentos de longo alcance dos dtomos, na forma como se considera
o fluxo difusional num gradiente de concentragao segundo a lei de Fick. Na maioria dos casos
0s atomos se movem menos que uma distancia interatdmica, mantendo a relagdo com seus
vizinhos durante a transicdo. O protétipo deste tipo de transformagdo ¢ a transformacgao
martensitica, na qual a fase produto (martensitica) equivale a uma deformagdo na rede
cristalina da fase matriz. Sendo ndo-difusiva, a transi¢do martensitica pode ocorrer a baixas
temperaturas, nas quais a mobilidade dos 4tomos ¢ desprezivel. Embora seja uma transi¢ao
bastante rapida, na maioria dos casos a quantidade de martensita que ¢ obtida depende mais

da temperatura em que ocorre a transformagdo do que do tempo’.

As transformagdes de fase em sistemas heterogéneos ocorrem pelo crescimento de
uma ou mais fases as expensas de outras. Em geral, cada fase ndo se apresenta como uma
unica entidade, mas como uma dispersdo de dominios menores. A transformacdo envolve a
formagdo de novos dominios do produto, chamada de nucleacao, e o avanco dos contornos da
fase, chamado de crescimento. Um terceiro estagio da transformagdao corresponde ao
espessamento (Ostwald ripening). O espessamento € o processo no qual um sistema de
particulas embebidas numa fase matriz aumenta o seu raio médio; particulas grandes tendem a
crescer ¢ as particulas menores tendem a encolher até que finalmente se dissolvam. Ao
contrario do estdgio de crescimento, a fragdo do volume das particulas remanescentes
permanece praticamente constante durante o espessamento da fase, desde que o sistema esteja
proximo ao equilibrio. A forga motriz para uma transformagdo de fase ¢ produzida pelas
interfaces internas do material; uma estrutura espessa tem uma area interfacial especifica

’ .4 4
menor que uma fina e, portanto, ¢ favorecida™.
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1.3. Transformacao Eutetéide

A decomposi¢do de uma fase sélida em duas novas fases, durante o resfriamento,
também soélidas ¢ chamada de reacao eutetodide e € uma reagdo do tipo invariante, na qual as
trés fases presentes se encontram em equilibrio na temperatura da reagdo Tg. A reagdo desse
tipo mais conhecida ¢ a decomposicdo da austenita em ferrita mais cementita em ligas
metaestaveis de ferro-carbono.

Uma liga com composicao eutetdide ird se transformar, a temperaturas abaixo de Tk,
de forma que as fases resultantes serdo formadas juntas. Se ndo existirem produtos
metaestaveis da transformagdo, esta deve ser uma reagdo descontinua na qual a regido das
duas fases resultantes associadas esta claramente separada da fase matriz. Nos agos, as fases
ferrita e cementita formam uma estrutura lamelar caracteristica conhecida com perlita e o
termo perlita € usado também para os produtos de outras transformagdes eutetoéides nas quais
as duas fases se apresentam na forma de lamelas finas alternadas.

Considerando a reagao

Y(x) = a(x*) + B(x")

durante o resfriamento continuo a partir da fase y, as ligas contendo x < x' irdo em geral
precipitar cristais primarios da fase a, seguidos pela decomposi¢do eutetdide na qual os
cristais de o e 3 precipitardo juntos. As ligas contendo x < x" sdo chamadas hipoeutetoides e
aquelas contendo x > x' sdo chamadas de hipereutetoides. A fase primaria ou pro-eutetoide,
em ligas hipoeutetoides ¢ a fase a e nas hipereutetdides € a fase . As temperaturas nas quais
comeca a decomposi¢do eutetdide dependem da razdo de resfriamento e sdo de grande
importancia pratica nos tratamentos térmicos. Entretanto, poucas informagdes sobre os
mecanismos das transformacdes podem ser obtidas a partir de experimentos com
resfriamentos continuos e os avangos neste campo foram bastante lentos até o trabalho
pioneiro de Bain, que mostraram a importancia dos estudos isotérmicos da transformagio’.
Em uma reagao isotérmica, apos a t€émpera a partir da fase 3, a forma caracteristica da
curva fracdo transformada em func¢do do tempo ¢ sigmoidal, como em outras reacdes de
nucleagdo e crescimento. Se essas isotermas forem obtidas em diferentes temperaturas, pode
ser tracada uma curva T-T-T (tempo-temperatura-transformacao), cuja curva caracteristica log

da fragdo transformada em fungao da temperatura no diagrama T-T-T tem a forma de um C.
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A transformacdo isotérmica de uma liga hipoeutetdide ird ocorrer, em geral, em dois
estagios, sendo o primeiro estadgio a separacao da fase a pro-eutetdéide e o segundo estagio a
reacdo eutetdide propriamente dita.

Diversos autores’ sugeriram a existéncia de relagdes de orientacdo cristalografica entre
as trés fases envolvidas, mas ndo foi encontrada nenhuma relagdo sistematica entre as fases
produto e a fase matriz, a qual é considerada, em geral, como orientada ao acaso em relagao
as duas fases produto. Isto se aplica ao grao no qual o produto lamelar cresce, mas para se
obter uma interface com energia suficientemente baixa que permita a nucleagdo,
provavelmente deve existir algum tipo de relag@o sistematica entre a orientagdo de cada cristal
produzido e o grao inicial no qual o produto ndo cresceu.

As reagdes martensiticas ocorrem a partir de reagdes massivas com razoes de
resfriamento elevadas em outras decomposicdes de fases eutetdides e isso indica que fases de
alta temperatura que decompdem de forma eutetdide no equilibrio raramente podem ser
submetidas a témpera para reter sua estrutura a temperaturas mais baixas’.

Os dados termodinamicos sdo essenciais para se conhecer alguns aspectos de uma
reacdo, como por exemplo, as energias interfaciais e de deformacao, velocidade da reacao,
extensdo da segregacao e outros, além de fornecer indicagdes sobre o mecanismo das reacoes.
No caso da transformacdo martensitica, a forga motriz na temperatura M ¢ um parametro util
que pode ser utilizado para investigar os aspectos mecanisticos € cinéticos dessa
transformagdo. A forg¢a motriz para a transformagdo martensitica foi determinada para varios
sistemas e seu intervalo de variagdo fica entre algumas cal/mol para o sistema In-TI até
valores mais elevados como 300 cal/mol nos agos. Esses nimeros dao uma idéia dos valores
da energia interfacial e de deformagdo eléstica envolvidos em uma transformacao. No caso
dos agos a for¢a motriz ¢ muito maior do que o exigido pelas energias mecanicas, o que faz
com que as idéias sobre a nucleacdo ndo fiquem ainda muito claras, tanto do ponto de vista
mecanistico quanto energético.

Nas transformagdes eutetoides as velocidades de reagdo, quantidade de material
segregado, morfologia, etc., estdo intimamente relacionados com as variagdes de energia livre
associadas as reagdes. A existéncia de uma reagdo ordem-desordem interveniente, as fases
matriz e produto do tipo substitucional tornam a reacdo eutetdide do sistema Cu-Al distinta

daquela que ocorre no sistema Fe-C°.
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14 Transformacdes Bainiticas

Nos diagramas T-T-T de ligas do sistema Fe-C existe uma transformagao importante
que ocorre abaixo do “nariz” da reagdo perlitica. O produto desta transformagdo de baixa
temperatura ¢ chamado de bainita e geralmente aparece como uma mistura de ferrita (a-Fe) e
cementita finamente dispersa (Fe;C). Existem duas variedades de bainita, conhecidas como
bainita superior e bainita inferior, designadas por suas respectivas temperaturas de formagao.
A bainita superior apresenta carbetos com uma relagdo de orientagdo semelhante aos carbetos
formados na matriz austenitica, enquanto a bainita inferior mostra carbetos com orientagao
relacionada com a fase ferrita em crescimento, indicando que eles devem ter precipitado no
interior da ferrita previamente formada.

A interpretacdo da transformacdo bainitica ¢ controversa. Uma dessas interpretacdes
propde que a formacdo das placas na bainita ocorre por um movimento atdmico coordenado
semelhante ao que ocorre na martensita. Outra interpretacao considera que a transferéncia de
atomos ocorre ao acaso, por saltos atdmicos termicamente ativados através da interface. Uma
questao ainda em aberto nessas interpretacdes ¢ o papel desempenhado pelo tamanho de grao
da austenita como benéfico ou prejudicial a reagdo. Na maioria das reacdes do tipo conhecido
como reconstrug¢do (“reconstructive mechanism’”) no qual se incluiria a interpretacdo da
transferéncia de 4&tomos ao acaso, um tamanho de grao pequeno auxilia a reacdo fornecendo
sitios para uma nucleagdo heterogénea. Entretanto, no caso das rea¢des martensiticas, ou da
interpretacdo correspondente a0 movimento atdmico coordenado (“displacive mechanism”)
sabe-se que o tamanho de grao pequeno dificulta a reagao.

Outras reacdes de precipitagdo em sistemas nao-ferrosos também sao chamadas de
bainiticas, por apresentarem variacdes difusionais na composi¢do e efeitos de relevo de
superficie. Exemplos dessas reacdes ocorrem nos sistemas Cu-Zn, Cu-Al, Cu-Sn, Ag-Cd, nos
quais as placas da fase a fcc precipitam a partir da fase  bee e crescem com supersaturagao,

.3
apresentando relevo de superficie’.

1.5 Transformaciao Martensitica

As transformagdes martensiticas sdo transi¢cdes de fase caracteristicas de sistemas
solidos. Estas transformagdes ocorrem sem difusdo atdmica e a composicao da fase produto ¢é
necessariamente a mesma que aquela verificada para a fase matriz. Sendo assim, em ligas que

sao originalmente ordenadas, a fase formada por uma reacdo martensitica também sera
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ordenada. Durante a transforma¢do martensitica ndo ha uma mistura de 4tomos e, portanto
uma configuracao termodinamica mais estavel que a da fase matriz ndo pode ser atingida.

Em uma reagdo martensitica um movimento cooperativo de milhares de atomos ocorre
com uma velocidade proxima daquela verificada para as ondas sonoras no solido cristalino. A
energia de ativacdo para este tipo de reagcdo ndo pode ser medida e, dessa forma o conceito de
energia de ativa¢do torna-se pouco Util, exceto para o estagio de nucleacao.

A reagdo comega espontaneamente em algumas temperaturas, que sdo caracteristicas
de cada sistema em estudo, onde a estrutura da fase matriz torna-se instavel. Da mesma
forma, a acdo mecanica sobre a fase matriz pode produzir uma rea¢ao martensitica, na qual a
forca motriz ¢ uma tensdo externa aplicada e mais elevada que a diferenga de energia livre
interna do so6lido. As reagdes martensiticas formam uma classe especial de transigdes de fase e

suas principais caracteristicas, além daquelas ja citadas acima, sdo:

(1) Dependéncia do tempo.

A fragdo transformada ¢ independente do tempo. Em uma dada temperatura constante,
uma fragdo da fase matriz transforma-se muito rapidamente e depois disso nenhuma mudanga
adicional ¢ verificada. Esta € a caracteristica principal da transformag¢do martensitica, mas em
alguns sistemas pode ocorrer também uma transi¢dao isotérmica de uma pequena quantidade
da fase matriz para a fase martensitica, € em poucos casos, a mudanca € quase que

completamente isotérmica.

(2) Dependéncia da temperatura

A fragdo transformada ¢ caracteristica da temperatura e a velocidade da reagao ¢ muito
rapida e depende da temperatura. A transformagdo comeca espontaneamente no resfriamento
da amostra quando a temperatura M (inicio da transformagado) ¢ atingida, e a medida que a
temperatura diminui mais material ¢ transformado até a temperatura My (final da
transformagao) ser atingida e a reac¢do ser completada. Em alguns materiais ainda ha davidas
sobre a espontaneidade da transformag¢do martensitica. Em uma dada temperatura certo
numero de monocristais da nova fase sdo formados rapidamente dentro de um grao da fase
matriz, e durante o resfriamento até uma nova temperatura ser atingida, esses cristais nao

crescem, mas novos cristais sdo formados. Entretanto, em circunstancias favoraveis, um
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monocristal da fase matriz pode ser continuamente convertido para um monocristal da fase

martensitica.

(3) Reversibilidade da transformagao

As reagdes martensiticas sdo reversiveis, uma vez que sua configuracio original pode
ser repetidamente obtida. Um monocristal da fase matriz, por exemplo, transforma-se durante
o resfriamento em diversos cristais da nova fase. A variagao inversa, durante o aquecimento,
geralmente resultard em um monocristal do mesmo tamanho, forma e orientacdo que aquele
da fase matriz. A reversibilidade esta associada com uma histerese de temperatura e a reagdo
inversa comeg¢a em uma temperatura acima de M;. Além disso, em transformagdes ciclicas, as
placas (monocristais) que sdo formadas no resfriamento t€m o mesmo tamanho e forma, e
aparecem nas mesmas regioes do cristal da fase matriz. Em principio, este comportamento
aplica-se a todas as reacdes martensiticas. Algumas excecdes, nas quais ndo ¢ observada
nenhuma reversibilidade, podem ser atribuidas a interferéncia de efeitos secundarios. Em ligas
de Fe-C, por exemplo, a fase martensitica ¢ termodinamicamente instdvel e comeca a

decomposicdo em suas fases mais estaveis antes da transi¢ao reversa ser iniciada.

(4) Efeito da tensdo aplicada.

A deformagdo plastica ¢ muito mais importante em relagdes martensitica que em
transi¢des controladas por difusdo. A aplicacdo de tensdo em qualquer temperatura no
intervalo da transformacao, geralmente aumenta a fragcdo transformada e a reacdo pode ser
completada. Em algumas transformacgdes as tensdes eldsticas t€ém um efeito similar. Quando
sdo usados monocristais, a dire¢do da tensdo aplicada ¢ importante e algumas rea¢des podem
ser inibidas ou favorecidas por uma tensdo adequadamente orientada. A deformacao
provocada acima de Mg pode também resultar na formagdo da fase produto, ainda que a
temperatura seja elevada para a ocorréncia da reacdo espontdnea. A temperatura mais elevada
na qual a martensita pode ser formada sob tensdo ¢ chamada My. Em geral, a reagdo reversa
pode ser favorecida da mesma forma e uma tensdao adequada induzird a transformagao abaixo
da temperatura (A;) na qual ela comega espontaneamente.

Se a matriz ¢ laminada a frio em um intervalo de temperatura no qual esta fase ¢
estavel, por exemplo, em temperaturas suficientemente acima de M;, a deformagdo resultante

frequentemente inibird a transformacao. A menos que a temperatura de deformagdo nao seja
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suficientemente elevada para permitir um auto-alivio das tensdes, a temperatura Mg serd

diminuida e a fra¢ao transformada encontrada em qualquer temperatura reduzida.

(5) Composicao, volume atomico e forma da nova fase.

Em uma reacdo martensitica, cada cristal transforma-se em um novo cristal de mesma
composi¢ao quimica. Variagdes de volume sdo frequentes, embora ndo invariavelmente,
pequenas e, em alguns casos, sdo zero, dentro dos limites do erro experimental. Os cristais da
martensita s3o geralmente placas planas que se tornam cada vez mais finas a medida que se
aproxima de suas extremidades, e, também tém uma secdo transversal lenticular. Existem
excecoes em certas transformagdes simples, nas quais placas de lados paralelos sdo formadas.
Essas placas sdo orientadas em relacao a rede da matriz; o plano da rede no qual elas sdo
formadas é conhecido como plano de habito. Em algumas transformacdes também ¢é possivel,
como mencionado acima, transformar um monocristal da fase matriz para um monocristal da
fase martensitica pela migra¢do de uma interface de um lado do cristal para o outro. Esta

interface liga-se ao longo do plano de habito.

(6) Relacdes de orientagao.

Nas transformacdes martensiticas ha sempre uma relagdo definida entre a orientacio
da estrutura da matriz e aquela da nova fase. A partir do plano de habito ¢ possivel encontrar
todas as variantes cristalograficamente equivalentes desta relagdo, sob condigdes adequadas.
Uma placa simples de martensita pode ser um monocristal ou pode conter duas orientagdes
“germinada”. Em ultimo caso, as orientagdes das placas gémeas em relagdo a matriz ndo sao

necessariamente equivalentes.

(7) Estabilizacao.

Os efeitos produzidos pela laminagdo a frio da estrutura da fase matriz, que ja foram
discutidos anteriormente, provocam uma inibi¢do da reagao martensitica. Neste caso, a reagao
também pode ser inibida de outra forma. Se o material ¢ resfriado at¢ uma dada temperatura
no intervalo de transformag¢do, mantida 14 por um certo periodo de tempo e entdo novamente
resfriado, a transforma¢do ndo comeca imediatamente. Em todas as temperaturas

subsequentes a fragdo sera menor que aquela produzida pelo resfriamento direto para uma
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dada temperatura abaixo de My. Este fenomeno ¢ conhecido como estabilizagdo. O grau de
estabilizagdo aumenta com o tempo de permanéncia em uma dada temperatura. Variagdes
leves da fracdo transformada com razdo de resfriamento também s3o atribuidas a
estabilizacdo. Até o momento ndo existe na literatura uma concordancia a respeito da natureza

. e~ 78
e 0 mecanismo da estabiliacio’™.

1.6 Sistema Cu-Al

Na regido rica em cobre do sistema Cu-Al a fase B de alta temperatura e estrutura bce
passa por uma transformagao eutetdide no resfriamento lento, produzindo a fase complexa (o
+171) a 565 °C e 11,8%Al (m/m) ou 24 at.%Al. A fase o tem estrutura fcc enquanto a fase v,
tem uma estrutura bcc complexa, semelhante aquela do latdo y. No resfriamento fora do
equilibrio a fase B passa por uma rea¢do de ordenamento, geralmente indicada por f — [,
abaixo da temperatura eutetoide. A fase ordenada B; tem estrutura do tipo DO3; semelhante ao
FesAl e a temperatura de ordenamento ¢ fungdo da composicdo. Quando mantida
isotermicamente ou sob resfriamento lento continuo, a fase ordenada 3; passa para a estrutura
lamelar eutetoide. A existéncia de uma reagdo interveniente de ordenamento tem uma
influéncia profunda na morfologia, na cinética € no mecanismo da reacdo eutetoide. Para
ilustrar essa influéncia, na concentragao de 12, 4 %Al (m/m) (25 at.%Al) e correspondente ao
Cu3Al, a temperatura de ordenamento fica em torno de 525 °C. Entretanto, abaixo dessa
temperatura, a reacdo de ordenamento ocorre progressivamente e a fase ordenada f; se
decompde na fase mista (o + 7vy;), mas a velocidade da reagdo também diminui
progressivamente € o espagamento interlamelar aumenta ao invés de decrescer com a
diminui¢do da temperatura da reacdo’. Isto ocorre provavelmente devido as difusividades
decrescentes na fase matriz ordenada 3; e ao decréscimo na energia livre disponivel para a
reacdo. Como a fase ordenada P; tem uma existéncia apenas momentanea, ndo € possivel
nenhuma medida experimental relativa a ela e uma abordagem teorica baseada na estabilidade
da rede ¢ entdo empregada.

No resfriamento rdpido a partir de uma temperatura elevada, a fase  passa por uma
transformag@o martensitica e como a rea¢do ordem-desordem ndo pode ser suprimida mesmo
para um resfriamento bastante rapido, a fase martensitica resultante herda o arranjo ordenado

da fase matriz B16.
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No resfriamento lento a partir de altas temperaturas, como ja foi dito, a fase [} passa
por uma transformagdo eutetoide <> (a0 + v;). A fase a, solugdo solida de aluminio e cobre,
em temperaturas abaixo de 340°C forma a fase ordenada oczg. Essas transformacdes sao
reversiveis durante o reaquecimento, e a sequéncia das transformagdes ¢ entdo (o, + ;)<>(a
+ v1)>P. As ligas nas quais a fase B bec, de altas temperaturas, ¢ transformada em martensita
durante a témpera, tém sido objeto de vérias pesquisas'®?. Isto ¢ devido ao fato desses
sistemas com transformagdes martensiticas possuirem propriedades mecanicas associadas
com a recuperacao da forma, tais como “pseudoelasticidade” e o “efeito memoria de forma”
> Ligas de cobre e aluminio com concentragio entre 9 ¢ 14%Al (m/m), estdo entre aquelas
que apresentam as transformagdes martensiticas no resfriamento rapido a partir de altas
temperaturas. Quando submetida a t€émpera a partir de altas temperaturas, a fase 3, em ligas
contendo mais que ~ 11%Al (m/m), primeiro ordena-se passando para a fase [3; e entdo passa
por uma transformagdo martensitica onde, dependendo da composi¢ao, pode-se obter os
seguintes tipos de martensita: 3;°, ( B;” + v’ ) ou y’. Também se observa que em ligas com
menos de ~ 11%Al (m/m) a fase B passa para uma estrutura do tipo martensitica desordenada
B> fcc®?. Essas transformacdes sdo reversiveis durante o reaquecimento rapido, isto é
B1'>P1<>P; entretanto se a fase martensitica, por exemplo a tipo 3;’, for lentamente aquecida
esta transforma-se em [3; e depois na mistura eutetdide e a seqiiéncia de transformagdes ¢
entdo B >pPi<>(a + v1)>P, sendo que uma parte remanescente da fase [3; serd desordenada
antes que ocorra a reagdo ecutetdide”. A adicdo de um terceiro elemento as ligas que
apresentam a fase martensitica pode aumentar a estabilidade desta fase, contribuindo para o
aumento do intervalo onde ¢ estabelecido o “efeito memoria de forma”, caso este venha a
ocorrer 2027,

A fase martensitica de ligas a base de cobre freqiientemente exibe -efeitos
pronunciados durante o envelhecimento, tais como o efeito de estabilizagdo da martensita e o
efeito “rubber-like”. O fenomeno de estabilizagcdo da martensita ¢, em geral, adverso do ponto
de vista de aplicacdo tecnologica das ligas, uma vez que ele introduz variagdes dependentes
do tempo. Este fenomeno se caracteriza por um aumento da temperatura de retransformacao
da martensita apos envelhecimento por varias horas. Dados da literatura apontam como causa
principal deste efeito o rearranjo atomico difusional na martensita, que modifica a estrutura
ordenada e reduz sua energia livre em relagio a fase matriz**™.

A redistribuicdo atomica na martensita, durante o envelhecimento, produz mudangas

ndo apenas na sua estabilidade com relacao a fase matriz de altas temperaturas, mas também



35

na orientacdo entre variantes diferentes da mesma rede martensitica, quando uma ¢
transformada em outra pela aplicagdo de tensdes e retransformada apds o alivio dessas

tensdes. Isto ¢ chamado de ferroelasticidade, popularmente conhecida como comportamento

“rubber-like”*’.

1.7  Sistema Cu-Al-Ag

As ligas do sistema Cu-Al-Ag apresentam, em um amplo intervalo de composigoes,
as mesmas fases existentes em ligas bindrias do sistema Cu-Al, ndo sendo observadas fases

;s . .. - 31;32:33
ternarias intermediarias’ 77",

Entretanto, as fases das ligas ternarias mostram algumas
caracteristicas e intervalos de estabilidade diferentes daqueles observados nas fases das ligas
binarias. O sistema ternario Cu-Al-Ag, na regido Cu-Ag fornece uma oportunidade pouco
comum de se estudar os efeitos eletronicos e de tamanho e sua influéncia na presenca e
estabilidade de algumas fases metalicas. A falha de miscibilidade Cu-Ag, entre as duas
solucdes sdlidas terminais, ¢ atribuida a excessiva disparidade de tamanho entre os atomos de
Cu e Ag, ao passo que o sistema Al-Ag corresponde a um exemplo de fator de tamanho
bastante pequeno. Considerando as caracteristicas dos sistemas binarios envolvidos, as
relagdes de equilibrio de fases no sistema ternario cobre-prata-aluminio serdo influenciadas
por uma situacdo na qual o efeito de tamanho deve aumentar ao longo das linhas de
concentracdo eletronica constante, conforme o cobre vai sendo substituido pela prata, e deve
diminuir na medida em que tanto o cobre quanto a prata sdo substituidos pelo aluminio, para
concentragdes que se afastem do lado binario cobre-prata®®.

As ligas metélicas a base de cobre, contendo aluminio e prata, apresentam interesse
tecnologico ja que a adigcdo destes elementos pode melhorar algumas propriedades do cobre,
tais como resisténcia mecanica e as vezes resisténcia a corrosdo. Em fun¢do de suas
propriedades, as ligas de Cu-Al-Ag também tém interesse, por exemplo, na industria eletro-
eletronica, no tratamento de dgua como eletrodos que fornecem ions prata, na confeccdo de
objetos ornamentais ¢ de eletrodos para solda, além de existirem potencialmente outras

aplicacdes. Algumas composicdes destas ligas podem apresentar o efeito memoria de forma™.
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1.8 Sistema Cu-Al-Mn

O equilibrio de fases no sistema binario Cu-Al tem sido bastante estudado porque esse
¢ um dos sistemas fundamentais que constituem as ligas terndrias a base de cobre que
apresentam o efeito memoria de forma. Neste sistema, como ja citado, a fase  com estrutura
A2 bcc passa por uma transi¢do ordem-desordem em dois estagios: A2 (Cu bee desordenada)
— B2 (CuAl) — DO; (CusAl)*®, como mostrado na figura 1.

A fase B bce também exibe uma transformacdo martensitica. Adigdes de Mn as ligas
binarias de Cu-Al estabilizam a fase f bcc ¢ ampliam o intervalo da regido monofasica. A
regido de composi¢ado da fase de Heusler metaestavel ferromagnética Cu,AlMn, com estrutura
L2, e propriedades magnéticas caracteristicas estd localizada dentro do intervalo de
composi¢des da regido monofasica . A figura 2 mostra as se¢des isotérmicas obtidas nas
temperaturas de 850 e 20°C>°, nestas isotermas ¢ possivel observar as fases de equilibrio em
cada temperatura supracitada®®. As fases estaveis correspondentes nesta regido de composicao
e para temperaturas abaixo de 400 °C sdo CusMn,Al, y (do tipo latdo-y) e p-Mn, mas nédo a

fase B, como pode-se observar na isoterma a 20°C.

Figura 1 - Trecho do diagrama de equilibrio do sistema Cu-Al mostrando as temperaturas de
transi¢do ordem-desordem A2—B2 e B2—D03*.
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Figura 2 - Segdo isotérmica para o sistema Cu-Al-Mn obtida & temperatura de (a) 850°C e (b) 20°C™.
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(b)
Fonte: Chang (1979, p. 188)

A ductibilidade das ligas de Heusler com baixo teor de Al é bastante melhorada com o

decréscimo do grau de ordem de longo alcance e a fase B com esse baixo grau de
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ordenamento ou sem ordenamento nenhum exibe uma transformacdo martensitica
termoeldstica com efeitos memoria de forma e pseudo-elastico, o que renovou o interesse
nesse grupo de ligas a base de cobre como novos materiais ducteis com o efeito memoria de
forma. Além do efeito memoria de forma, as ligas B do sistema Cu-Al-Mn também exibem
diversas outras caracteristicas que sao interessantes do ponto de vista da estabilidade das fases
e das propriedades magnéticas. Elas apresentam uma transicdo ordem-desordem em dois
estagios A2 — B2 — L2, que ocorre em um amplo intervalo de composigdes da fase f € uma
falha (“gap”) de miscibilidade ao longo da regido pseudo-binaria CuzAl — Cu,AlMn da regido
monofésica L2}, no intervalo de temperaturas abaixo de 400 °C. O ferromagnetismo da fase
L2, resulta do ordenamento atdmico dos atomos de Mn, e as propriedades magnéticas como o
momento de saturacdo magnética dependem do grau de ordem dos 4tomos de Mn.
Recentemente foi observado que a reacdo de decomposicdo das fases DO; + L2, em fitas
obtidas pelo processo de “melt spun” apresentam magneto-resisténcia gigante (GMR)™.

As ligas a base de cobre, como a maioria das ligas a base de metais nobres, sdo
compostos do tipo elétron ou de Hume-Rothery. Nesses sistemas, a estabilidade das fases em
diferentes temperaturas e composigdes depende, essencialmente, do nimero médio de elétrons
de condugdo por atomo (razdo e/a). Para uma razdo e/a em torno de 1,5 essas ligas cristalizam,
em altas temperaturas, na fase f com estrutura bcc. Por razdes cinéticas, esta fase B pode ser
retida abaixo do seu limite de estabilidade por resfriamento rapido. Durante o resfriamento, a
fase P metaestavel ordena e, para certas composicdes, a temperaturas mais baixas, passa por
uma transi¢do estrutural de primeira ordem, ndo-difusiva, para uma estrutura de
empacotamento mais compacto, a transformagao martensitica. A adicao de Mn ao sistema Cu-
Al confere a este sistema algumas propriedades interessantes. A presenca do Mn aumenta a
estabilidade da fase  bcec em relagdo a decomposicdo difusional e retarda esta decomposi¢do
quando a fase P torna-se metaestavel, o que permite que propriedades mais adequadas,
associadas ao efeito memoria de forma, sejam obtidas. Segundo o diagrama de fases em
equilibrio do sistema Cu-Al-Mn, considerando o intervalo de composi¢des entre 22,8 e 24,7
at.%Al e 0 e 9 at.%Mn, que corresponde a linha Cu3Al — Mn, e o intervalo entre 18,7 ¢ 21,9
at.%Al e 5,3 a 10,8 at.%Mn, que corresponde a linha Cu3;Al — CusMny,, figura 3, pode-se
observar que, em relagdo a composigdes proximas a linha Cu3zAl — Mn, a fase desordenada 3
(com estrutura A2 ou bece, grupo espacial Im3m) € a estrutura de equilibrio para temperaturas
elevadas. Para temperaturas mais baixas as fases de equilibrio sdo a-Cu, T3-CusMnAl, vy,

(A14CU.9) (§] B-Ml’l.
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Figura 3 - Trecho do diagrama de equilibrio do sistema Cu-Al-Mn: a) em relagdo a linha Cu3Al—Mn;
b) em relagéo a linha Cu;Al-Cu;Mn,”".
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Fonte: Obrado (1998, p. 14245)

Quando a fase metaestavel  bce desordenada € retida no resfriamento, ela passa por
duas transi¢des de ordem sucessivas. Na primeira transicdo ocorre o ordenamento dos
vizinhos mais proximos e aparece a fase J,, com estrutura ordenada B2 e grupo espacial
Pm3m. Na segunda transicao, os vizinhos seguintes mais proximos se ordenam e, dependendo
da composi¢do, a fase resultante ¢ uma solucao solida baseada na estrutura DO; do CusAl
(fase B;) ou a liga de Heusler CuAlMn com estrutura L2; (fase B3), ambas com grupo
espacial Fm3m. Para temperaturas abaixo de 600 K, pode ocorrer uma decomposicdo
espinodal entre a fase ndo-magnética rica em CusAl e a fase rica em Cu,AlMn, que se ordena
ferromagneticamente. A cinética deste processo ¢ lenta e a decomposicao ¢ evitada com taxas
especificas de resfriamento. Alguns autores®’ associaram a esta decomposico espinodal um
efeito de super-paramagnetismo a baixas temperaturas. A temperatura em que ocorre a
transformagao martensitica ¢ fortemente dependente da concentragdo. Duas formas diferentes

de martensita foram reportadas na literatura para o sistema Cu-Al-Mn, a fase y’, com
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seqiiéncia de empilhamento 2H e que ¢ formada quando a razdo e/a € maior do que o valor de
e/a para o ponto eutetéide no diagrama de equilibrio, que ¢ 1,46 (ver fig. 3). Se e/a for menor
que o valor do ponto eutetoide, ¢ formada a fase B°, que tem seqiiéncia de empilhamento 18R
se a fase matriz for ordenada com estrutura DOs ou L2;, ou 9R se a fase matriz for B2
ordenada ou desordenada’”.

As ligas a base de Cu que apresentam o efeito memoria de forma, como Cu-Al e Cu-
Zn, sdo bastante interessantes para aplicacdes praticas, devido a seu baixo custo e porque
apresentam melhor super-elasticidade, quando comparadas com outras ligas com efeito
memoria de forma. As ligas com memodria de forma do sistema Cu-Al-Mn com baixa
concentragdo de Al sdo bastante dicteis e apresentam boa resisténcia mecanica. As
temperaturas criticas para os dois tipos de transicdo ordem-desordem, A2 — B2 ¢ B2 — L2,
sdo bastante dependentes da concentracdo de Al. O aumento na ductibilidade em ligas de Cu-
Al-Mn com efeito memoria de forma ¢ atribuido a um decréscimo no grau de ordenamento da
fase matriz L2;. Para composi¢des acima de 16 at.%Al a fase L2; transforma-se
martensiticamente para a estrutura 6M, enquanto que para composic¢des abaixo de 16at.%Al o
ordenamento da estrutura A, para L2; ¢ suprimido por témpera e a transformagao martensitica
da estrutura A2 para 2M (Al fcc, desordenada) ocorre a baixas temperaturas. Outra
caracteristica interessante das ligas de Cu-Al-Mn ¢ a possibilidade de se obter endurecimento
por envelhecimento da fase B, onde valores de dureza Vickers acima de 350 Hv podem ser
obtidos por envelhecimento a 573 K, embora o efeito memoria de forma seja completamente
perdido. Portanto, existe a possibilidade de que a resisténcia mecanica de ligas do sistema Cu-
Al-Mn com efeito memoria de forma seja aumentada por um tratamento de envelhecimento
adequado sem uma perda significativa da super-elasticidade. Entretanto, os efeitos do
envelhecimento sobre a transformacdo martensitica ainda nao estdo bem esclarecidos.
Resultados obtidos para uma liga Cuy; 9AlissMng3NizBo, (at.%) mostraram um aumento na
dureza da liga com o envelhecimento no intervalo 473-573 K, que levou a transformacao
bainitica. O aumento na dureza foi devido a formacao de finas placas de bainita com estrutura
monoclinica 6M no estdgio inicial do envelhecimento, passando para a estrutura fcc
desordenada no envelhecimento posterior. A cinética da transformag¢do bainitica foi descrita
pela equacdo de Austin-Rickett, com energia de ativagio em torno de 60 kJmol™,
aproximadamente igual a obtida para a liga Cu-Zn-Al com elevado grau de ordenamento na
fase B. As temperaturas de transformagdo martensitica diminuiram com o progresso da
transi¢do bainitica, o que foi associada principalmente com a variagdo de composicao da fase

B por difusdo atdmica®®.
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As ligas de Cu-Al-Mn apresentam boa recuperacao pelo efeito memoria de forma e
boa super-elasticidade. Porém, para algumas aplicagdes praticas como dispositivos
controladores de sistemas (“actuators”) ou como componentes automotivos, € necessario que
se consiga uma melhoria nessas propriedades, para que se obtenha temperaturas mais elevadas
de transformagdo combinadas com um bom efeito memoria de forma e super-elasticidade.
Estudos recentes em ligas com efeito memoria de forma dos sistemas Cu-Al-Ni, Cu-Zn-Al e
Ni-Al mostraram que adi¢des de pequenas quantidades de outros elementos de liga t€m um
efeito predominante nas caracteristicas de memoria de forma dessas ligas. Nao existem muitos
trabalhos sobre o efeito de elementos quaternarios nas caracteristicas de memoria de forma
das ligas do sistema Cu-Al-Mn. O limite de solubilidade dos elementos de liga no cobre varia
com a temperatura e, dependendo da solubilidade desses elementos na matriz, diferentes
solugdes solidas ou compostos intermetdlicos sao formados. Os elementos Zn e Ni tem boa
solubilidade no cobre, formando solugdes soélidas em um amplo intervalo de composi¢des. A
solubilidade dos elementos Fe, Sn, Pb, Ti ¢ Cr no cobre varia de 1 a 15% (m/m) em altas
temperaturas, enquanto diminui até quase zero na temperatura ambiente e esta variacdo na
solubilidade leva a formacdo de compostos intermetédlicos. A formagdo desses compostos
muda a composi¢do da liga-mae Cu-Al-Mn, levando a uma mudan¢a nas temperaturas de
transformagao da liga. Assim, as temperaturas de transformacao da liga ternaria mudam com a
variacdo das adi¢des quaterndrias. Para uma liga Cu-12,5%A1-5%Mn, os elementos Zn e Ni
sdo completamente soliiveis no cobre, formando solucdo sélida e aumentam as temperaturas
de transformacao devido a um endurecimento por solugdo solida. Os elementos Fe, Cr, Ti, Si
e Mg diminuem as temperaturas de transformagdo (a temperatura Ms diminui em torno de
15°C) devido a formagdo de finas particulas de precipitado, que modificam a composi¢do da
matriz. O elemento Pb tem um efeito nocivo, uma vez que forma grandes quantidades de
precipitado e assim dificulta a transformacgdo. A adi¢do dos elementos Zn, Ni, Fe, Cr e Ti
aumenta e recuperacao de deformacao pelo efeito memoria de forma entre 4 € 6%, devido ao
endurecimento por precipitacdo ou por solucao so6lida na fase matriz. A super-elasticidade em
ligas de Cu-Al-Mn com efeito memoria de forma diminui em torno de 2-3% porque, devido
ao endurecimento por precipitacdo ou por solucdo solida na fase matriz, ¢ necessaria uma
tensdo mais alta para induzir a transi¢io martensitica, o que diminui a super-elasticidade .

Para uma liga Cus3Al;;Mng(at.%), foi observado que a temperatura Mg pode ser
aumentada com pequenas adi¢des de Zn, Au e Si e diminuida com adi¢des de Ti, Cr, Fe, Co,
Ni, Ag e Sn. A possibilidade de trabalho a frio nessas ligas ¢ diminuida pela adi¢ao de Ti, Cr,

Co. Si e Sn, os quais induzem tanto a precipitacdo de uma segunda fase na matriz quanto
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aumentam o grau de ordenamento da fase matriz. As propriedades associadas ao efeito
memoria de forma podem ser melhoradas com adigdes de Ti, Cr, Fe, Co, Ni, Aue Zn®.
Medidas de variagdo da resistividade elétrica com a temperatura t€m sido utilizadas
para estudar a cinética da separacdo de fases e sua influéncia nas transformacgdes
martensiticas. Nos intervalos de temperatura em que a amostra ndo passa por nenhuma
mudanga estrutural, a resistividade elétrica exibe o comportamento metalico conhecido de
variacao linear com a temperatura. Por outro lado, quando ocorre uma transi¢ao de fase, como
uma separagao de fases (precipitagdo de fases em equilibrio ou decomposigao espinodal) ou
ainda uma transicdo ordem-desordem, a resisténcia desvia de seu comportamento linear. A
determinagdo da temperatura na qual ocorre esse desvio fornece uma estimativa confiavel da
temperatura de transi¢ao, ou da temperatura do inicio da decomposi¢do. No caso do sistema
Cu-Al-Mn, a separagdo entre a fase DO3; pobre em Mn e a fase L2, rica em Mn produz um
decréscimo no valor da resistividade elétrica, e essa redu¢do aumenta com o aumento do grau
de decomposicdo. A origem deste decréscimo estd no fato da fase L2; ser magneticamente
ordenada e, portanto tem uma resistividade mais baixa que a fase homogénea inicial. Além
disso, a distribuicdo ao acaso dos dtomos de Mn na fase DO3 pode agir como impurezas de
espalhamento e conseqiientemente uma redu¢do no teor de Mn desta fase também contribui
para a diminui¢do da resistividade elétrica da amostra, devido a separacdo das fases. A
medida de uma grandeza fisica como a resisténcia elétrica, que depende da concentracao das
fases produto, também ¢ um método adequado para determinacdo dos pardmetros que
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descrevem a cinética de uma rea¢do de decomposicao .

1.9 Analise da cinética isotérmica das transformacoes de fase

Diversos modelos foram propostos para descrever a cinética das transformagdes

isotérmicas em sistemas solidos, e dentre eles podemos citar o modelo de Jonhson-Mehl-

:42 . . 4 : . ~  44:4
Avrami*, o de Austin-Rickett*, o da lei do tempo para o crescimento normal de grios***’

fungdo cinética para reagdes homogénea™*®’

ea
. Todas as fun¢des cinéticas consideradas nesses
modelos sdo geralmente compostas de dois fatores, o fator velocidade-tempo e o fator de
interacio matua (impingement factor), relacionado com a parte nio-transformada®™*. A
velocidade da transformagdo € baixa no inicio, aumenta at¢ um maximo e depois decresce até
zero, devido aos efeitos da interferéncia mutua. As diferentes fungdes cinéticas mencionadas

podem ser obtidas introduzindo-se diferentes fatores de interagdo mutua, que se relacionam

com a diminuicao da velocidade da reagao devido a essa interagao.
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Para a andlise da cinética de transformacdes de fase, a variagdo de uma propriedade

fisica P do material investigado, como dureza, resistividade elétrica ou entalpia, ¢ registrada

em funcio do tempo e da temperatura. A fracdo transformada y pode ser definida como®".
[P() - P]
y= ﬁ (1)
P-h

onde P; e P correspondem, respectivamente, ao valor da propriedade fisica no inicio e no
final da transformacdo. Em geral, os estados de referéncia P; e Pydependem da temperatura.
Entretanto, a diferenca Py - P; pode ser tomada como aproximadamente constante, no
intervalo de temperaturas considerado experimentalmente. A equag¢do de Jonhson-Mehl-
Avrami (JMA) e a equagdo de Austin-Rickett (AR), as mais usadas para descrever as

transformagoes isotérmicas no estado solido, sdo escritas como:

% = kn(1— y)kt)"™" (JMA) )
D=Vl AR 3

o expoente n ¢ um parametro que depende do mecanismo de nuclea¢do e do processo de
crescimento®” ¢ a constante de velocidade k é uma constante de proporcionalidade que
relaciona a velocidade e concentragdo, Tem valor constante a uma dada temperatura e varia
com a temperatura. O termo relacionado com a parte ndo-transformada, (1 - y) ou (1 - y)z,
inclui um fator de interagdo mutua igual a 1 ou 2, que ¢ comumente usado para corrigir alguns
efeitos como a diminui¢do da quantidade de soluto na matriz nao-transformada, devida ao
crescimento competitivo dos produtos da reagdo, a colisao direta de dois produtos da reagao

= [ ~ 49
ou a exaustdo dos sitios de nucleacao™ .

1.10 Medidas de dureza como ferramenta no estudo da cinética isotérmica das
transformacoes de fase

A dureza, embora ndo seja uma propriedade fundamental, pode ser considerada como
um efeito resultante de diversas propriedades de metais e ligas metalicas e parece estar

intimamente relacionada com a resisténcia nominal a deformagdo. As medidas de dureza
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constituem um método nao-destrutivo bastante util para se testar a resisténcia de um material
a deformagdo e também a eficicia de diversos tratamentos metaliirgicos, como tratamentos

térmicos, endurecimento por deformacio e outros™.

A dureza pode ser definida como a resisténcia de uma superficie a entalhes
localizados, feitos por um entalhador-padrao sob condi¢des padronizadas. Quanto menor for o
entalhe feito sob essas condi¢des, maior serd a dureza do material. Existem vérios testes de
medida de dureza, com condi¢des especificas, nos quais a dureza obtida para um metal,
embora empirica, pode ser comparada diretamente para varios materiais, com base na
resisténcia relativa a deformacdo. Dentre estes testes destacam-se os testes de Brinell, da
piramide de diamante de Vickers e o de Rockwell. Existe grande interesse na medida da
dureza de componentes bastante pequenos ou mesmo de fases individuais em uma
microestrutura. Esta medida ¢ chamada de microdureza e o tipo de teste de microdureza mais
utilizado ¢ o da piramide de Vickers, que utiliza como entalhador uma piramide de diamante
de base quadrada, com angulo entre as faces 6 = 136 . O esquema representativo da piramide
de diamente de Vickers ¢ mostrado na figura 4. A medida da diagonal d da base da piramide,
entalhada no material, junto com o valor da carga aplicada P e do seno da metade do angulo
entre as faces, substituidos na relagdo abaixo, fornecem um nimero que corresponde a dureza

Vickers (Hv)™*™°.

Figura 4 - Esquema representativo do método Vickers™.

Fonte: Garcia (2000, p. 65)

2Psent
Hv= —A 4)
d2
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A cinética isotérmica de uma grande variedade de reagdes no estado so6lido, como
citado no item 1.5, pode ser descrita por uma fun¢do da forma geral dada pela equacao dy/ dt
=K' ' (1 - y), onde y(t) é a fracdo transformada, k e n sdo pardmetros cinéticos. A
velocidade da reagdo ¢ pequena no inicio, aumenta at¢ um maximo e entdo decresce até zero,
devido aos efeitos da influéncia direta de dominios vizinhos nucleados. O fator (1 - y) pode
ser visto como uma compensacdo ao retardo na velocidade de reacdo, causado por essa
influéncia direta. Admitindo-se k& € n como constantes independentes de y e ¢, a integragao da
equacdo geral fornece In (1 / 1-y) = (kt)". Esta equagdo fornece uma curva sigmoidal e uma
forma equivalente desta equagdo é y = I - exp (- kt)", que é conhecida como equagdo de
Jonhson-Mehl-Avrami®’.

No estudo da cinética das transformagdes de fase no estado solido, ¢ complicado
trabalhar diretamente com valores da velocidade de transformacdo, j4 que seria necessaria a
determinagdo dos valores da composi¢do dos reagentes e dos produtos em cada instante. Na
pratica, o que se faz ¢ estudar a variagdo de alguma propriedade fisica do material com o
tempo e tentar ajustar essa variacdo a algum modelo cinético empirico. Considerando a
microdureza H como a propriedade fisica que varia com o tempo, a equagdo de Johnson-

Mehl-Avrami pode ser escrita na forma:

Hy—H, n n

oo =P [— (kt) ] ou  Hy, =H,+(H,-H,)exp[—(kt)"] (5)
onde H; representa a dureza na parte inicial da curva, periodo em que a dureza permanece
constante e que ¢ chamado de periodo de indugdo ou de incubacdo, e H,, representa a dureza
no equilibrio, ap6s o término da reacdo, ou seja, Hy = H,, representa uma assintota horizontal
que limita os valores da dureza do material. Com algumas excec¢des notaveis, as velocidades
de reacdo crescem rapidamente com o aumento da temperatura e, desde que o intervalo de
temperatura ndo seja muito grande, a dependéncia com a temperatura da maioria das reacdes
obedece a uma equacdo do tipo da equacdo de Arrhenius, ou seja, existe uma relagdo linear
entre o logaritmo da constante de velocidade & e o inverso da temperatura absoluta. Nessas

circunstancias, ¢ possivel definir uma energia de ativacdo empirica £, ¢ um fator de

freqliéncia 4, pela equagao

Ea
k:AeXp— T (6)
B

onde k3 ¢ a constante de Boltzmann e 7' ¢ a temperatura absoluta’.



2.

OBJETIVOS

Objetivo Principal

Estudar as reagdes que ocorrem no sistema quaternario Cu-Al-Ag-Mn, na regiao

rica em cobre ¢ no inicio do intervalo de existéncia da transformagao eutetdide

Outros objetivos

a) Estudar a interagdo Ag-Mn no sistema Cu-Al e sua influéncia nas propriedades

do sistema quaternario.

b) estudar a transformacdo martensitica no sistema Cu-Al-Ag-Mn.

c) Estudar as reac¢des que ocorrem nas ligas Cu-9%Al com adi¢des de 3, 4 e 5%Ag

e 4, 6 e 8%Mn (m/m)

d) Estudar a cinética de decomposic¢ao eutetoide e de precipitagdo bainitica nas
ligas do sistema Cu-Al-Ag-Mn utilizando curvas de DSC e medidas de

variacao da microdureza com a temperatura e o tempo de envelhecimento.
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3. METODOLOGIA

As ligas Cu-9%Al-4%Mn, Cu-9%Al-4%Mn-3%Ag, Cu-9%Al-4%Mn-4%Ag, Cu-
9%A1-4%Mn-5%Ag, Cu-9%Al-6%Mn, Cu-9%Al-6%Mn-3%Ag, Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag,
Cu-9%Al1-6%Mn-5%Ag, Cu-9%Al-8%Mn, Cu-9%Al-8%Mn-3%Ag, Cu-9%Al-8%Mn-4%Ag
e Cu-9%Al1-8%Mn-5%Ag foram preparadas em um forno a arco marca Johanna Otto modelo
Arc Melting D72379 com equipamento de vacuo acoplado, do Laboratorio de Materiais
Amorfos e Nanocristalinos do Departamento de Engenharia de Materiais (DEMA) da
Universidade Federal de Sao Carlos (UFSCar) mostrado na figura 5.

Foram utilizados como material de partida Cu com pureza de 99,99%, Al com pureza
de 99,97%, Mn com pureza de 99,95% e Ag com pureza de 99,98%. Antes da fusdo os
materiais foram submetidos a decapagem quimica e pesagem em balanga analitica com
aproximagdo de quatro casas decimais. Os metais a serem fundidos foram colocados na base
de cobre, refrigerada com agua, por ordem de densidade, com os mais densos por cima, para
melhor homogeneizacdo da liga.

Antes do inicio da fusdo das ligas, o arco foi aberto sobre uma liga de titanio, chamada
de “getter”, para que o oxigénio presente na atmosfera da camara de fusdo pudesse ser retido,
na forma de 6xido de titdnio. Em seguida foi obtido vacuo da ordem de 10™ mbar no interior
da camara, com uma bomba de vacuo, e entdo foi acionada uma bomba turbo molecular, que
produz pressio reduzida da ordem de 10 mbar. Apés esse procedimento, foi introduzido
argonio até a pressdo de 200 mbar, para se obter uma atmosfera ndo reativa e isenta de gases
contaminantes. Esse processo denominado de “lavagem” foi repetido quatro vezes. Depois de
concluida a “lavagem”, o Ar foi novamente introduzido na cdmara até a pressao de 800 mbar,
e entdo foi iniciado o processo de fusdo das ligas, que foi repetido quatro vezes para cada
composi¢ao.

Os tarugos obtidos na fusdo foram aquecidos num forno, EDG 3P com controle de
temperatura. O aquecimento das amostras ocorreu no intervalo de temperatura ambiente até a
de 850°C, mantida nesta temperatura durante 180 minutos, e entdo, resfriadas a uma razao
constante de 1,0°Cmin™', para homogeneizacdo e producdo das fases estaveis prevista na
secdo isotérmica do sistema Cu-Al-Mn, mostrada na figura 2. Os tarugos obtidos foram
cortados em discos com cerca de 2,0 mm de espessura, utilizando uma cortadeira de precisdo
Buehler Isomet. Esses discos foram laminados até a deformacdo em torno de 10-20%,

obtendo-se pequenas placas retangulares com dimensdes em torno de 3,0 cm por 1,0 cm.
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Essas amostras foram novamente submetidas a recozimento nas mesmas condigdes
supracitadas.

O tratamento térmico de témpera consiste na inser¢do das amostras num forno, EDG
3P com controle de temperatura, previamente aquecido a 850°C e mantido nesta temperatura
durante 1 hora. Apds este periodo de tempo as ligas foram resfriadas rapiadamente em banho
de 4gua gelada em torno de 0°C para a producao das fases metaestaveis do sistema Cu-Al-Mn,
neste caso, a produ¢do da fase martensitica.

O envelhecimento das amostras consiste numa passagem de um estado metaestavel
para um estado mais estavel, variando o tempo e fixando a temperatura. Este processo sera tao
rapido quanto maior a temperatura de envelhecimento, se 0 mesmo for termicamente ativado
e as medidas de variagdo da microdureza com o tempo fornecerdo informagdes sobre a
cinética e o mecanismo da reacdo de decomposicdo da fase martensitica e de precipitagdo de

fases.

Figura 5 - (a) Forno a arco elétrico voltaico; (b) base de cobre ou cadinho.

fase de Cobre Para
Fusao

2

Liga Ponta pars Fusao

Fonte: Elaborado pelo autor

Os tratamentos térmicos foram efetuados em um forno EDG 3P, com controle de
temperatura. As medidas de variagdo da microdureza com a temperatura e com o tempo foram
efetuadas utilizando-se um microdurimetro digital BUEHLER MICROMET 2003. Cada valor

de microdureza medido, corresponde a uma média de dez valores de microdureza realizados.
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As fases presentes nas ligas Cu-9%Al com adigdes de 3, 4 e 5%Ag ¢ 4, 6 ¢ 8%Mn, foram
identificados e caracterizados por difratometria de raios X, utilizando-se um difratometro
Siemens D5000, por microscopia Optica, utilizando-se um microscépio metalografico Leica
DMR com estacdo de captura e andlise de imagem com sofware Leica Qwin e por
microscopia eletronica de varredura, utilizando um microscépico Philips XL30 FEC equipado
com um microanalisador Oxford. As amostras passaram por polimento utilizando-se diversa
lixas d’agua com diferentes granulometria e uma politriz GRIBDER POLISHER MINIMET
1000 da BUEHLER e um posterior ataque quimico’® para revelar sua microestrutura,
utilizando-se um reagente com 2g de Cr,Os, 5 ml de HNO; e 3 ml de dgua destilada. Para o
estudo do comportamento térmico foi utilizado um equipamento DSC Q-20 da TA
Instruments com um sistema de ar comprimido para resfriamento. A calibracao dos pontos de
temperatura e da entalpia foi realizada utilizando um padréo de Indio. Foi utilizado um porta-
amostra de 5,5 mm de didmetro por 2,7 mm de profundidade. A célula do DSC foi purgada
com gas nitrogénio a uma vazdo de 50 mL min". A resisténcia térmica e a capacidade
calorifica do DSC foram calibradas em razdo de aquecimento de 5,0, 10, 20 e 30°C min”!
entre as temperaturas de 30 e 600°C. A aquisicdo dos dados foi obtida através de
microcomputador acoplado ao DSC e o tratamento dos dados foi realizado utilizando o
programa Universal analysis da TA Instruments.

Para os ensaios de resistividade elétrica, as ligas estudadas foram submetidas a
recozimento, num forno EDG 3P com controle de temperatura. Em seguida, as amostras
foram inseridas num outro forno FTR-1100 da MAITEC o qual estd acoplado a um porta-
amostras contendo quatro contatos elétricos a base de platina. Nos contados externos ¢
aplicada uma corrente elétrica e nos contados internos ¢ medida a variagao do potencial (ddp
em mV). Acoplado ao porta-amostras, uma fonte de corrente da marca SORENSEN DLM 40-
15, com corrente elétrica em torno de 0,10 mA e a ddp em torno de 200 mV, um
nanomultimetro da marca KEITHEY 2182 A NANOVOLTMETER foram para ler a
diferenca de potencial das amostras nas condigdes supracitadas. Para a realizagao da medida,
as amostras foram inicialmente submetidas a recozimento e, posteriormente, inseridas no
porta-amostras no forno de resistividade elétrica. Aqueceu-se a temperatura do forno até
700°C e, entdo, foram realizadas as medidas de variacdo da resistividade elétrica durante o

. - . , 1. .1
resfriamento das amostras, com uma razao de resfriamento média em torno de 5,0°C min".
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3.1 Analise Quimica

A anélise quimica foi realizada em duas etapas: a primeira para a determinagao de Cu
e Ag utilizando os métodos classicos e em seguida a determinacdo de Al e Mn utilizando os
métodos instrumentais.

Para a analise quimica dos elementos Cobre e prata, os seguintes procedimentos foram
realizados:

As ligas foram dissolvidas com acido nitrico (HNOj3). O acido nitrico € um poderoso
agente oxidante e esta ¢ a propriedade mais importante deste acido, que pode assim agir em
solugdes concentradas, diluidas ou muito diluidas. Nas solu¢des concentradas o nitrogénio se
reduz principalmente a NO, e nas solugdes diluidas, principalmente a NO. Nas solu¢des muito
diluidas e diante de metais ativos (zinco, ferro, etc.) o nitrogénio se reduz, principalmente, a
NH;. Na verdade, o nitrogénio se reduz em qualquer caso a uma mistura de NO,, NO, NHj,
etc., porém nas reagdes do acido nitrico com os metais nobres nunca ha liberagdo de
hidrogénio. Isto porque o nitrogénio se reduz com maior facilidade que o hidrogénio. Na
oxidagdao dos metais Cu, Al, Mn e Ag, hd formacao de nitrato do metal e desprendimento de
NO ou NO,, dependendo da concentracdo do acido. Como na digestao das amostras foi usado
acido ~ 6 mol L™, neste caso deve ocorrer a formagdo do nitrato do metal ¢ o desprendimento

de N0259.

Para o cobre temos:

Cu,, +4HNO,,, ——>Cu(NO;), ., +2NO, , +2H,0,, 1)
para o aluminio:

Al +6HNO; ,  —— AI(NO,), ., +3NO, , +3H,0,, @)
Para 0 manganés:

Mn,,, +4HNO, , , —*—>Mn(NO,), ., +2NO,  +2H,0,, 3)
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€ para a prata:

Ag,, +2HNO,,  —— AgNO, ,, + NO, ,, + H,0,, @)

2(g)

Entdo, o cobre, o aluminio, 0 manganés e a prata se dissolvem como verificado nas
reacdes (1), (2), (3) e (4). O aluminio ¢ passivado ao ataque com acido nitrico concentrado,
mas quando este esta diluido e sob aquecimento ¢ dissolvido.

Ap6s a digestdo da liga, a prata foi separada por precipitacdo utilizando HCI diluido, o
sistema foi filtrado e entdo, este precipitado foi mantido numa estufa (120°C) para secagem e
posteriormente foi pesado como AgCl. A solucdo sem prata foi colocada num baldo
volumétrico de 100,00 mL. Uma aliquota de 10,00 ml desta solug¢ao foi para outro baldo de
100,00 mL. Num béquer, 10,00 mL da solugdo diluida foi adicionado 5,0 mL de iodeto de
potéssio, reagdo (5), e 5,0 mL de acido acético. O acido acético foi adicionado, pois o
precipitado de iodeto de potassio € menos solivel em meio acético. O béquer foi deixado no

escuro durante 10 minutos para a rea¢ao do iodeto de potéssio possa se completar.

2+ - meio.acético -
2Cu,, +51,, >2Cul , + 15, (5)

Titula-se entdo o iodo liberado com uma solucdo-padronizada de tiossulfato de sddio,
juntando-se 1 mL de solu¢do de amido (indicador) a amostras, quase no ponto final da
titulagao (quando a solucao contendo o precipitado em suspensdo apresentar uma cor amarela
bem clara). A titulagdo deve prosseguir até que a cor azul desapareca e reste somente uma
suspensao branca.

Verifica-se que no ponto final da titulagdo, apos a viragem do indicador (amido), a cor
volta depois de alguns segundos, requerendo mais uma ou duas gotas da solucdo de
tiossulfato. Por essa razdo, para analise de grande precisdo recomenda-se adicionar tiocianato
de potassio (KSCN) ao meio reagente de modo a formar o composto CuSCN) que € menos
soluvel que Cul. A formacdo do precipitado CuSCN(), menos solivel que o Cul), libera o
iodo adsorvido, o qual é entdo titulado pelo tiossulfato®.

ApOs esta etapa calcula-se o teor de cobre da seguinte forma equacao (7):

mCobre
—r =M V
( 63,55 j 520 (7)
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Com isso o teor de cobre na liga pode ser determinado. Nao foi possivel realizar a
analise quimica dos elementos aluminio e manganés, pois os testes mais recomendados sao
pela titulacdo com EDTA, mas para isso a determinacdo destes elementos requer a mesma
faixa de pH, o que dificulta e aumenta a interferéncia entre estes elementos. Por isso a analise
quimica dos elementos aluminio e manganés foi realizada no CCDM da Universidade Federal
de Sdo Carlos (UFSCar), utilizando para determinar estes elementos um espectrometro de
emissao Optica com plasma acoplado indutivamente, ICP-OES, modelo VISTA da marca
Varian (IT AQ-235 rev003).

As andlises quimicas dos elementos Cu, Al, Ag ¢ Mn mostraram que a composi¢ao

quimica € bastante proxima da composi¢do nominal das amostras.

3.2 Conversao da concentra¢ao nominal em massa para a concentracio em

porcentagem em atomos

Considerando as diferentes formas de apresentar a concentra¢do de uma liga metalica
em massa ou em porcentagem em atomos, foi feita a transformacdo da concentracdo em
massa para concentragdo em atomos>°'.

A Tabela 1 mostra os valores de % em atomos para a liga Cu-11%Al1-4%Ag-6%Mn e
a Tabela 2 mostra esses valores para as demais ligas estudadas neste trabalho. Os célculos

foram feitos de forma similar a da liga Cu-11%AI1-4%Ag-6%Mn, mostrados na Tabela 1.

Tabela 1 - Conversdo da concentragdo em massa (m/m) para % em atomos, considerando 100 g da
Liga Cu-9%Al1-4%Ag-6%Mn.

Cu Al Ag Mn
Massa de
cada 81 9 4 6
elemento (g)
Ammé) ;e i(é 02x10%) (6,02x10°%) 4 (6,02x10*) (6,02x107%)
caca 63,55 2698 107,86 5494
elemento
N‘;Ezgsde (1,27)(6,02x10%) | (0,33)(6,02x10>) | (0,037)(6,02x10%) | (0,11)(6,02x10>)
Total de (1,27 + 0,33 + 0,037 + 0,11)(6,02x10%) = (1,75)(6,02x10%)
atomos
(1.27)(6,02x10%%) (0,33)(6,02x10%) (0,037)(6,02x10%) (0,11)(6,02x10%)
o ) (1,75)(6,02x10%) (1,75)(6,02x10%) (1,75)(6,02x10%) (1,75)(6,02x10%)
oem atomos 05 gse Tem 19,01% em , 6,22% em
, , 2,11% em atomos ,
atomos atomos atomos

Fonte: Elaborado pelo autor



Tabela 2 - Composi¢do nominal em peso (m/m) e composi¢do nominal em porcentagem em 4tomos.

Composicio nominal (m/m) Composicio em porcentagem em atomos (at.%)
Cobre Aluminio Prata Manganés
Cu-9%Al-4%Mn 77.11 18,79 0,00 4,10
Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn 75.27 19,00 1,58 4,15
Cu-9%Al4%Ag-4%Mn 74,65 19,07 2,12 4,16
Cu-9%AIl-5%Ag-4%Mn 74,03 19,14 2,66 4,18
Cu-9%AIl-6%Mn 75.13 18,74 0,00 6,13
Cu-9%AI1-3%Ag-6%Mn 73.28 18,94 1,58 6,20
Cu-9%Al-4%Ag-6%Mn 72,65 19,01 2,11 6,22
Cu-9%AI1-5%Ag-6%Mn 72,02 19,08 2,65 6,25
Cu-9%AI1-8%Mn 73,16 18,69 0,00 8,16
Cu-9%Al-3%Ag-8%Mn 71,29 18,89 1,58 8,25
Cu-9%Al-4%Ag-8%Mn 70,66 18,96 2,11 8,28
Cu-9%Al1-5%Ag-8%Mn 70,02 19,03 2,64 8,31
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1 Efeito das adicoes de Ag e Mn nas transicdes estaveis da liga Cu-9%Al

A figura 6 mostra os difratogramas de raios X obtidos para as ligas estudadas
submetidas a recozimento. Para a maioria das amostras foram detectados os picos de difracao
correspondentes as fases a-Cu, y-CugAly, T3-CuzMn,Al. Estas fases sdo as fases estaveis, na
temperatura ambiente, para estas composi¢des das ligas estudadas, o que estd de acordo com a
secdo isotérmica a 20°C mostrada na figura 2-b. Além destas fases, foram observadas raias de
difracdo referentes a fase rica em Ag para as ligas contendo prata e raias de difragdo
referentes a fase martensitica (B’) que ficou retida durante o resfriamento lento das amostras.
Entdo, este resultado indica que a fase B de alta temperatura nao ¢ totalmente decomposta
durante o recozimento das amostras. Magdalena et. al.®> observaram que para as ligas Cu-
11%Al com adicdes de 6, 8 e 10%Ag a fase B de alta temperatura ndo se decompde
totalmente no resfriamento lento (1,0 e 0,5°C min™). Este efeito também foi observado nas
ligas deste trabalho.

As figuras 7, 8 e 9 mostram as curvas de calorimetria exploratoria diferencial (DSC)
obtidas nas razdes de aquecimento iguais a 5,0, 10, 20 e 30°C min™ para as ligas estudadas
inicialmente submetidas a recozimento. As fases presentes no ponto inicial das curvas DSC
s30: 0-Cu, y-CuoAly, T3-CusMnm, A #406364 8> o precipitados de Ag, como observado nos
difratogramas de raios X mostrados na figura 6. Nas curvas DSC das figuras 7, 8 e 9 pode-se
observar a presenca de dois picos endotérmicos. O primeiro pico P, em torno de 300°C, deve
corresponder ao desordenamento da fase o, (0,—a). Nesta temperatura ainda deve estar
ocorrendo a reacdo martensitica reversa (f’—f;) da fase martensitica retida durante o
resfriamento lento. A fase martensitica ¢ proveniente da fase B de alta temperatura, que
durante o resfriamento forma a fase ordenada B; e depois a fase martensitica B’ ou By’
(dependendo da concentragdo de aluminio) por um processo ndo difusivo. O segundo pico
endotérmico em torno de 500°C ¢ devido a transicdo B;—f (T7-Cu,MnAl) de parte da fase
martensitica que desordenou em torno de 300°C e devido também a reacao T;-CuzMn,Al—f

(T,-Cu;MnALl).



Figura 6 - Difratogramas de raios X obtidos para as ligas estudadas submetidas a recozimento.
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Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 7 - Curvas DSC obtidas em diferentes razdes de aquecimento para as ligas inicialmente
submetida a recozimento: (a) Cu-9%Al-4%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn,
(c) Cu-9%Al1-4%Ag-4%Mn e (d) Cu-9%Al1-5%Ag-4%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor

700

Com o aumento da razdo de aquecimento, o pico P, ¢ deslocado para temperaturas

mais elevadas e o pico P; fica melhor definido. As curvas DSC obtidas para as ligas com

adicoes de Ag e Mn apresentaram o mesmo perfil das curvas DSC obtidas para as ligas Cu-

9%A1-4%Mn (figura 7-a), Cu-9%AI1-6%Mn (figura 8-a) e Cu-9%AI-8%Mn (figura 9-a). Estes

resultados indicaram que as adi¢des de Ag e variagdes na concentragdo de Mn ndo introduzem

nenhuma reag¢do adicional nas ligas ternarias de Cu-Al-Mn.



57

Figura 8 - Curvas DSC obtidas em diferentes razdes de aquecimento para as ligas inicialmente
submetidas a recozimento: (a) Cu-9%Al-6%Mn, (b) Cu-9%AI-3%Ag-6%Mn,
(c) Cu-9%Al1-4%Ag-6%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor

700

A tabela 3 mostra as temperaturas de pico referentes ao pico P,, obtidas a partir das

curvas DSC na razdo de aquecimento igual a 10°C min™', mostradas nas figuras 7, 8 ¢ 9. Nesta

tabela pode-se observar que, fixando-se a razdo de aquecimento e aumentando a concentragao

de Mn, o pico P, ¢ deslocado para temperaturas mais baixas, indicando que o aumento da

concentracdo de Mn favorece a reacao de formacao da fase f.

O deslocamento do pico P, para temperaturas mais elevadas com o aumento na razao

de aquecimento indica que a formagdo da fase B deve corresponder a etapa mais lenta do

Pprocesso.
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Figura 9 - Curvas DSC obtidas em diferentes razdes de aquecimento para as ligas inicialmente
submetidas a recozimento: (a) Cu-9%Al-8%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-8%Mn,
(c) Cu-9%Al1-4%Ag-8%Mn e (d) Cu-9%Al1-5%Ag-8%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor

Nas ligas Cu-9%Al1-4%Mn, Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn, Cu-9%Al-4%Ag-6%Mn e Cu-

9%A1-4%Ag-8%Mn foram detectadas, nos difratogramas de raios X mostrados na figura 6, as

raias correspondentes a fase a,. Esta fase ¢ produto da reagdo peritetdide o + vy — a, + o

prevista no diagrama de equilibrio do sistema Cu-Al e ocorrendo em torno de 360°C*.

Devido a baixa temperatura e ao pequeno intervalo de existéncia, esta fase ordenada ¢ de

dificil deteccdo, porque a reagdo ¢ facilmente suprimida no resfriamento. Esses resultados

indicam que as adi¢des de Ag e Mn devem estar deslocando a concentracdo de equilibrio para

teores mais elevados de Al, fazendo com que algumas ligas fiquem mais proximas da regido

de existéncia da fase o, e criando as condigdes para que ocorra o ordenamento da fase o em

propor¢des que possam ser detectadas por difratometria de raios X. Com o aumento na
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temperatura, o pico P; fica melhor definido e a presenca de duas reacdes neste intervalo de

temperaturas, o desordenamento da fase a, e a reagdo martensitica reversa, fica mais evidente.

Tabela 3 - Temperaturas referentes ao pico P2, obtidas a partir das curvas DSC na razio de
aquecimento igual a 10 °Cmin™' para as ligas ternarias Cu-Al-Mn e quaternarias

Cu-Al-Ag-Mn.
Ligas Cu9%Al-4%Mn  Cu-9%Al-6%Mn  Cu-9%Al-8%Mn
Temperatura de 506.8 499.6 497.7
pico (°C)
i Cu-9%AI-3%Ag-  Cu-9%Al-3%Ag-  Cu-9%Al-3%Ag-
g 4%Mn 6%Mn 8%Mn
Temperatura de 4915 4934 487.9
pico (°C)
i Cu-9%Al-4%Ag-  Cu9%Al-4%Ag-  Cu-9%Al-4%Ag-
g 4%Mn 6%Mn 8%Mn
Temperatura de 5015 493.9 484.9
pico (°C)
Livas Cu-9%Al-5%Ag-  Cu9%Al-5%Ag-  Cu-9%Al-5%Ag-
g 4%Mn 6%Mn 8%Mn
Temperatura de 502,5 498,1 488,0

pico (°C)

Fonte: Elaborado pelo autor

As figuras 10, 11 e 12 mostram as micrografias obtidas por microscopia eletronica de
varredura (MEV) para as ligas Cu-9%Al-4%Mn (figura 10-a), Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn
(figura 10-b), Cu-9%Al1-4%Ag-4%Mn (figura 10-c), Cu-9%Al-5%Ag-4%Mn (figura 10-d),
Cu-9%Al-6%Mn (figura 11-a), Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn (figura 11-b), Cu-9%Al-4%Ag-
6%Mn (figura 11-c), Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn (figura 11-d), Cu-9%Al-8%Mn (figura 12-a),
Cu-9%Al1-3%Ag-8%Mn (figura 12-b), Cu-9%Al-4%Ag-8%Mn (figura 12-c) e Cu-9%Al-

5%Ag-8%Mn (figura 12-d) submetidas inicialmente a recozimento.
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Figura 10 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas recozidas:
(a) Cu-9%Al1-4%Mn, (b) Cu-9%Al1-3%Ag-4%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-4%Mn e
(d) Cu-9%Al1-5%Ag-4%Mn.

Fonte: Elaborado pelo autor

Nas micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura mostradas nas
figuras 10-a (Cu-9%Al1-4%Mn), 11-a (Cu-9%Al-6%Mn) e 12-a (Cu-9%AI-8%Mn) podem-se
observar duas regides distintas: a regido da fase a e a regido da fase complexa (y + T3). Nas
micrografias mostradas nas figuras 10-b (Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn), 10-c (Cu-9%Al-4%Ag-
4%Mn), 10-d (Cu-9%Al-5%Ag-4%Mn), 11-b (Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn), 11-c (Cu-9%Al-
4%Ag-6%Mn), 11-d (Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn), 12-b (Cu-9%Al-3%Ag-8%Mn), 12-c (Cu-
9%Al-4%Ag-8%Mn), 12-d (Cu-9%Al-5%Ag-8%Mn) podem-se observar trés regides
distintas: a regido da fase a, a regido da fase complexa (y + T3) e precipitados brancos. Os
precipitados brancos foram caracterizados por espectroscopia por dispersdo de energia de
raios X (EDS), figura 13, sendo estes precipitados ricos em Ag. Como pode-se observar nas
micrografias mostradas nas figuras 10, 11 e 12, os precipitados de Ag ocorrem

preferencialmente na regido da fase complexa.
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Figura 11 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas recozidas:
(a) Cu-9%Al1-6%Mn, (b) Cu-9%Al1-3%Ag-6%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-6%Mn e
(d) Cu-9%Al1-5%Ag-6%Mn.

Fonte: Elaborado pelo autor

Nas micrografias das figuras 10, 11 e 12, pode-se observar também a presenca de
algumas regides escuras, semelhantes aos precipitados brancos ricos em Ag. Essas regides
parecem, a primeira vista, corresponderem a outro tipo de precipitado. A figura 14 mostra as
micrografias obtidas com grande aumento e o espectro de EDS para essa regido, em uma
amostra da liga Cu-9%Al-3%Ag-8%Mn. Estas micrografias e o EDS mostram que estas
regides sdo buracos de constituicdo semelhante a matriz e que possivelmente devem estar
relacionados com a retirada de precipitados que preenchiam essas cavidades, talvez no
processo de polimento das amostras. Este resultado indica que a presenca de Mn no
precipitado de Ag deve modificar a aderéncia dos mesmos a matriz, uma vez que precipitados

65,66

semelhantes foram observados nas ligas do sistema Cu-Al-Ag™"", mas sem a presenca dessas

regides escuras.
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Figura 12 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas recozidas:
(a) Cu-9%Al-8%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-8%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-8%Mn e
(d) Cu-9%Al1-5%Ag-8%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor

Figura 13 - EDS pontual no precipitado branco da liga Cu-9%AI-5%Ag-6%Mn (figura 11-d).
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Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 14 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al-3%Ag-
8%Mn recozida: (a) 5000X, (b) 10000X, (c) EDS obtido na regido escura em (b).
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Fonte: Elaborado pelo autor

A figura 15 mostra os difratogramas de raios X obtidos para as ligas estudadas
inicialmente recozidas e posteriormente submetidas a témpera a partir de 400°C. As fases
presentes nestes difratogramas estdo de acordo com a discussdo proposta nas curvas DSC
mostradas nas figuras 7, 8 ¢ 9, uma vez que, nesta temperatura o pico P; ja ocorreu e este esta
associado com a rea¢do de desordenamento da fase o, (0, —a ).

As micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura mostradas nas figuras
16, 17 e 18 correspondem a amostras das ligas inicialmente recozidas e posteriormente
submetidas a témpera a partir de 400°C, nas mesmas condi¢des que os difratogramas de raios
X mostrados na figura 15. Nestas micrografias podem-se observar as mesmas regides

detectadas nas ligas recozidas (figuras 10, 11 e 12). A presenca de raias da fase 3’ ¢ devida ao
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fato das amostras terem sido submetidas a témpera, o que impede a detec¢ao da fase [B;

fazendo com que seja observada a fase martensitica resultante da transi¢cdo f; — B' que ocorre

durante o resfriamento rapido das amostras.

Figura 15 - Difratogramas de raios X obtidos para as ligas inicialmente submetidas a recozimento e
posteriormente submetidas a témpera a partir de 400 °C.
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Figura 16 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas recozidas e
submetidas a témpera a partir de 400°C: (a) Cu-9%Al1-4%Mn, (b) Cu-9%Al1-3%Ag-
4%Mn, (c) Cu-9%Al1-4%Ag-4%Mn e (d) Cu-9%Al1-5%Ag-4%Mn.

30kV 588x 290 _@ym 3906

Fonte: Elaborado pelo autor

Da mesma forma que foram observados buracos escuros nas micrografias das ligas
recozidas mostradas nas figuras 10, 11, 12 e 14, foram observados também para as amostras
das ligas estudadas inicialmente recozidas e posteriormente submetidas a témpera a partir de
400°C. Estes buracos podem ser vistos com maior clareza na figura 19, obtida para a liga Cu-

9%AI1-5%Ag-6%Mn com um aumento de 5000X.
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Figura 17 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas recozidas e
submetidas a témpera a partir de 400°C: (a) Cu-9%Al1-6%Mn, (b) Cu-9%Al1-3%Ag-
6%Mn, (c) Cu-9%Al1-4%Ag-6%Mn e (d) Cu-9%Al1-5%Ag-6%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor

A figura 20 mostra o mapeamento de EDS em linha sobre o precipitado, obtido para a
liga Cu-9%AI1-5%Ag-6%Mn inicialmente recozida e posteriormente submetida a témpera a
partir de 400°C, cuja micrografia estd mostrada na figura 19. Na figura 20, pode-se observar
que a concentragdo de Al e Mn no precipitado ¢ menor do que na matriz, como esperado, e
que o aumento consideravel na concentragdo de Ag do precipitado corresponde a um
decréscimo quase simétrico na concentracdo de Cu, nesse precipitado, confirmando assim que
a precipitagao de Ag ocorre a partir da matriz rica em cobre. Por outro lado, a formagao de
precipitados ricos em Ag, conforme mostrado no mapeamento EDS da figura 20 envolve a
dissolu¢do de Mn e Al nesses precipitados, diminuindo assim a fracdo desses elementos que

esta disponivel para reagir.
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Figura 18 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas recozidas ¢
submetidas a témpera a partir de 400°C: (a) Cu-9%Al-8%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-
8%Mn, (c¢) Cu-9%Al1-4%Ag-8%Mn e (d) Cu-9%AIl-5%Ag-8%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 19 - Micrografia obtida por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%AI-5%Ag-
6%Mn recozida e submetida a témpera a partir de 400°C.

Fonte: Elaborado pelo autor

Figura 20 - Mapeamento EDS em linha no precipitado de Ag mostrado na micrografia da figura 19.
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Fonte: Elaborado pelo autor

A figura 21 mostra os difratogramas de raios X obtidos para as ligas submetidas a
recozimento e posteriormente submetidas a t€émpera a partir de 600°C. Nestes difratogramas
pode-se observar a presenca das fases a-Cu, B’ e y-CugAly. A fase martensitica observada
nestes difratogramas € obtida a partir da témpera da fase B, confirmando assim a sequencia de

reacOes observadas nas curvas DSC mostradas nas figuras 7, 8 € 9.
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Figura 21 - Difratogramas de raios X obtidos para as ligas inicialmente submetidas a recozimento e
posteriormente submetidas a témpera a partir de 600 °C.
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Fonte: Elaborado pelo autor

As figuras 22, 23 e 24 mostram as micrografias obtidas por microscopia eletronica de
varredura para as ligas estudadas inicialmente recozidas e posteriormente submetidas a

témpera a partir de 600°C. Nestas micrografias pode-se observar a microestrutura relacionada
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a fase martensitica, formada a partir da témpera da fase B, junto com a fase o, e em algumas

ligas a presenca de precipitados de Ag, confirmando mais uma vez a sequencia de reacdes
propostas pelas curvas DSC mostradas nas figuras 7, 8 € 9.

Figura 22 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas recozidas e

submetidas a t€émpera a partir de 600°C: (a) Cu-9%Al-4%Mn, (b) Cu-9%AI-3%Ag-4%Mn,
(c) Cu-9%Al1-4%Ag-4%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-4%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 23 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas recozidas e
submetidas a t€émpera a partir de 600°C: (a) Cu-9%Al-6%Mn, (b) Cu-9%AI-3%Ag-6%Mn,
(c) Cu-9%Al-4%Ag-6%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 24 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas recozidas e
submetidas a t€émpera a partir de 600°C: (a) Cu-9%Al-8%Mn, (b) Cu-9%AI-3%Ag-8%Mn,
(c) Cu-9%Al1-4%Ag-8%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-8%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor

Os resultados obtidos para as transi¢des estaveis, durante o aquecimento, mostraram a
seguinte sequencia de reagdes: (ap—a), fi— B-(T7-Cu,MnAl) e Ts-(CusMnyAl) — B-(T5-
Cu,MnAl). As adigdoes de Mn ampliam a regido de existéncia da fase P e os resultados ainda
indicaram que a precipitagdo da fase rica em Ag ocorre a partir da matriz rica em cobre € a

presenca de Mn deve alterar a aderéncia destes precipitados na matriz.
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4.2 Efeito das adicoes de Ag e Mn nas transicoes metaestaveis da liga Cu- 9% Al

As ligas Cu-9%Al-4%Mn, Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn, Cu-9%Al-4%Ag-4%Mn, Cu-
9%AI1-5%Ag-4%Mn, Cu-9%Al-6%Mn, Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn, Cu-9%Al-4%Ag-6%Mn,
Cu-9%Al1-5%Ag-6%Mn, Cu-9%Al-8%Mn, Cu-9%Al-3%Ag-8%Mn, Cu-9%Al-4%Ag-
8%Mn, Cu-9%Al-5%Ag-8%Mn foram inicialmente submetidas a recozimento e
posteriormente aquecidas a 850°C e resfriadas rapidamente em agua com gelo em torno de
0°C, para produzir a fase martensitica.

As figuras 25, 26 e 27 mostram as curvas de calorimetria exploratoria diferencial
(DSC) obtidas em diferentes razdes de aquecimento (5,0, 10, 20 e 30°Cmin™") para as ligas
estudadas inicialmente submetidas a t€émpera a partir de 850°C.

As curvas DSC obtidas na razdo de aquecimento igual a 30°Cmin™ mostradas nas
figuras 25-a, 26-a ¢ 27-a correspondentes as ligas Cu-9%Al-4%Mn, Cu-9%Al-6%Mn e Cu-
9%A1-8%Mn, respectivamente, apresentam trés picos endotérmicos: o primeiro pico
endotérmico, P,, em torno de 330°C, deve corresponder a transicdo B’—f;(DOs3) e a
decomposicao de parte da fase B, nas fases a, y e Ts. O segundo pico endotérmico, P;, em
torno de 480°C, deve corresponder a transicdo [;(DO3;) —P2(B2). O terceiro pico
endotérmico, P4, em torno de 575°C, deve estar relacionado a transicao de ordem [,(B2)
—B(A2)*. Estas curvas também mostram um pico exotérmico Pj, em torno de 250°C, devido
a precipitagdo da fase a a partir da fase martensitica, também chamada de precipitacdo
bainitica®. As ligas com adi¢des de Ag apresentam eventos térmicos adicionais: um pico
exotérmico, Ps, em torno de 420°C que esta associado com a precipitagao da fase rica em
A" e um pico endotérmico, Pg, em torno de 510°C que pode corresponder a dissolugdo da
fase rica em Ag. Entdo, a adicdo de Ag nas ligas do sistema Cu-Al-Mn introduz novos
eventos térmicos relacionados com a reagdo de precipitacdo e dissolucao de Ag.

Pode-se observar que, com diferentes razdes de aquecimento, algumas transi¢des
ficam suprimidas e outras ndo, por este motivo foram obtidas curvas DSC em diferentes
razdes de aquecimento. E possivel observar que o pico P; (precipitagio da fase a), o pico P,
(transicdo B’—P;(DOs)) e o pico Ps (precipitacdo da fase rica em Ag) sdo deslocados para
temperaturas mais elevadas com o aumento da razdo de aquecimento, enquanto o pico Pj
(transicao B1(DO3) —B2(B2)) parece ndo mudar de posicdo a ndo ser quando ¢ detectada a

reacdo de dissolucao de Ag.



Figura 25 - Curvas DSC obtidas em diferentes razoes de aquecimento para as ligas inicialmente
submetidas a témpera a partir de 850°C: (a) Cu-9%Al-4%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-
4%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-4%Mn e (d) Cu-9%Al1-5%Ag-4%Mn.
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Nos processos que sdo governados pela cinética da reacdo, um aumento na razao de

aquecimento faz com que os picos ocorram em temperaturas cada vez mais elevadas, o que

ocorre com os picos P; e Ps que sdo reagdes de precipitacdo. Por outro, lado as transi¢oes

ordem-desordem, quando obtidas em diferentes razdes de aquecimento, ndo apresentam uma

mudanga significativa nestes eventos. O pico Ps, correspondente a reagdo B; (DO;) — B2 (B2)

e o pico Pg, associado com a dissolucdo de Ag, devem estar ocorrendo no mesmo intervalo de

temperatura e, com o aumento na razao de aquecimento, em alguns casos ocorre a separagao

dessas reagdes, sendo observada primeiro a reagdo de ordenamento e posteriormente a reagao

de dissolucao de Ag (fig. 25).



Figura 26 - Curvas DSC obtidas em diferentes razoes de aquecimento para as ligas inicialmente
submetidas a t€émpera a partir de 850°C: (a) Cu-9%Al-6%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-
6%Mn, (c) Cu-9%Al1-4%Ag-6%Mn e (d) Cu-9%Al1-5%Ag-6%Mn.
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Figura 27 - Curvas DSC obtidas em diferentes razoes de aquecimento para as ligas inicialmente
submetidas a témpera a partir de 850°C: (a) Cu-9%Al-8%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-
8%Mn, (c) Cu-9%Al1-4%Ag-8%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-8%Mn.
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A figura 28 mostra os difratogramas de raios X in sifu obtidos no laboratério Nacional
de Luz Sincrotron, linha D10B-XPD, com A = 1,54984 para as ligas Cu-9%AI-6%Mn (I), Cu-
9%Al1-5%Ag-4%Mn (1), Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn (IlI) e Cu-9%Al-5%Ag-8%Mn (IV). Os

resultados foram obtidos em alta resolucdo com cristal analisador de silicio (111), em

amostras solidas com rotagao.



Figura 28 - Difratogramas de raios X in situ obtidos para as ligas Cu-9%Al-6%Mn (I), Cu-9%Al-
5%Ag-4%Mn (II), Cu-9%Al1-3%Ag-6%Mn (III) e Cu-9%Al-5%Ag-8%Mn (IV)
inicialmente submetidas a t€émpera a partir de 850°C, nas seguintes condicdes:

a) temperatura ambiente, b) aquecidas a 400°C e ¢) aquecidas a 600°C.
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Os difratogramas da figura 28-a foram obtidos a temperatura ambiente e

correspondem ao ponto inicial das curvas DSC mostradas nas figuras 25, 26 e 27. Nestes

difratogramas pode-se observar a presenca de raias de difracdo correspondentes as fases

martensitica (B’) e a. Os difratogramas de raios X in situ obtidos para as amostras aquecidas a

400°C (figura 28-b) mostram a presen¢a das fases a, ; devida ao desordenamento da fase

martensitica, ’—f;, no pico P, das curvas DSC mostradas nas figuras 25, 26 e 27. Ainda

neste difratograma pode-se observar as fases y ¢ T3 devidas a decomposi¢do de parte da fase
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B; formada no intervalo de temperatura do pico P,, indicando que nesta temperatura ja
ocorreu parte da decomposicao da fase ;. Os difratogramas da figura 28-b mostram também
uma raia de difra¢do correspondente a fase rica em Ag, para as ligas contendo Ag, indicando a
precipitagdo da fase rica em Ag como discutido nas curvas DSC mostradas nas figuras 25, 26
e 27. Os difratogramas de raios X in situ obtidos na temperatura de 600°C, mostrados na
figura 28-c, mostram a presenca da fase o e da fase B de alta temperatura. Este conjunto de
difratogramas confirma as seqiiéncias de reacdes propostas nas curvas DSC mostradas nas

figuras 25, 26 e 27.

Figura 29 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas submetidas a
témpera a partir de 850°C: (a) Cu-9%Al-4%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn,
(c) Cu-9%Al-4%Ag-4%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-4%Mn.

J8kV 588x 20 _8»m 4689 18-19-2012

Fonte: Elaborado pelo autor

As figuras 29, 30 e 31 mostram as micrografias obtidas por microscopia eletronica de
varredura para as ligas estudadas inicialmente submetidas a témpera a partir de 850°C. As

micrografias mostradas nestas figuras correspondem ao ponto de partida das curvas DSC
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mostradas nas figuras 25, 26 e 27 e dos difratogramas de raios X in situ mostradas na figura
28-a. Nestas micrografias pode-se observar uma microestrutura constituida de placas

aciculares que sdo caracteristicas da fase martensitica.

Figura 30 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas submetidas a
témpera a partir de 850°C: (a) Cu-9%Al-6%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn,
(c) Cu-9%Al1-4%Ag-6%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn.

(©) (d)

Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 31 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas submetidas a
témpera a partir de 850°C: (a) Cu-9%Al1-8%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-8%Mn,
(c) Cu-9%Al1-4%Ag-8%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-8%Mn.

588x 20 .8»m 4709 18-18-2012

Fonte: Elaborado pelo autor

Os resultados obtidos para as transigdes metaestaveis, durante o aquecimento,
mostraram as seguintes reagdes: precipitacio da fase o a partir da fase martensitica
(transformacao bainitica), transi¢do ’—f;(DOs) e parte da decomposicdo da fase 3; nas fases
a, v e Ts, transi¢do B;(DO3;)—P2(B2) e a transicao B2(B2) —P(A2). Para as ligas contendo Ag,
além das reagoes ja citadas pode-se observar a ocorréncia de mais duas reagdes: reacdo de
precipitacdo de Ag e a reag@o de dissolugcdo de Ag. Os resultados obtidos mostraram também
que, com o aumento da razdo de aquecimento para as curvas DSC, algumas reacdes podem

ser suprimidas.
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4.3 Efeito das adi¢cdes de Ag e Mn na variacio da microdureza da liga Cu- 9%Al

A micrografia obtida por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al-
6%Mn inicialmente recozida ¢ mostrada na figura 32. Nesta figura podem-se observar duas
regides distintas como ja discutido para as transicdes estaveis. Estas duas regides foram

caracterizadas como sendo a regiao da fase a ¢ a regido da fase complexa (y + Tj3).

Figura 32 - Micrografia obtida por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-6%Mn
recozida.

Fonte: Elaborado pelo autor

A figura 33 mostra as curvas de variacdo da microdureza em fun¢do da concentragao
de Ag para as ligas estudadas inicialmente recozidas. As medidas de dureza foram realizadas
na regido da fase a (figura 33-a) e na regido da fase complexa (figura 33-b), como mostra a
figura 32.

Na figura 33-a, referente as medidas realizadas na regido da fase o, pode-se observar
que a dureza das ligas aumenta com o teor de Ag ¢ Mn. Estes resultados indicam que o
aumento da dureza deve ser devido a dissolu¢do de Ag e Mn na fase a. O aumento da dureza
deve ser devido a maior precipitacdo de Ag e a maior concentragdo de Mn dissolvida nos
precipitados de Ag.

Na figura 33-b, referente a variagdo da microdureza na regido da fase complexa, obtida
para as ligas inicialmente recozidas, pode-se verificar que para a liga Cu-9%AI-4%Mn ocorre
a diminui¢dao da microdureza com o aumento da concentracdo de Ag. Nestas ligas, as adi¢des
de Ag estdo, em sua maioria, dissolvidas no Mn, sendo assim, para estas ligas verifica-se uma
maior fragdo relativa da fase y, o que deve diminuir a dureza da liga. Para a liga Cu-9%Al-
6%Mn com adi¢des de Ag o valor da microdureza ¢ praticamente constante, indicando que na

concentragdo de 6%Mn deve ocorrer o0 maximo de solubilidade da prata no manganés. Para a
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liga Cu-9%AI-8%Mn verifica-se que a variacdo da microdureza aumenta com a concentragao
de Ag. Como a solubilidade maxima de Ag no Mn foi ultrapassada, este aumento deve ser

devido a méxima precipitagdo de Ag na regido da fase complexa.

Figura 33 - Graficos da variacdo da microdureza em fun¢do da concentragdo de Ag para as ligas
estudadas, considerando as medidas de dureza na regido da fase o (a) € na regiao da fase
complexa.
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Fonte: Elaborado pelo autor

A Figura 34 mostra os graficos de variacdo da microdureza da liga Cu-9%Al com
adi¢des de 4, 6 e 8%Mn e 3, 4 e 5%Ag em fun¢do da temperatura de témpera. As ligas foram
previamente submetidas a témpera a partir de 850°C, foram deixadas em equilibrio durante
uma hora em cada temperatura e em seguida resfriadas em banho de gelo, caracterizando um
processo isocronico. Neste processo, 0os pontos iniciais das curvas de microdureza

correspondem a fase martensitica, o que j& foi observado nas micrografias obtidas por
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microscopia eletronica de varredura mostrada nas figuras 29, 30 e 31 e nos difratogramas de
raios X mostrados na figura 28. Além disso, os graficos da variacdo isocronica da
microdureza podem ser analisados considerando-se os resultados obtidos por DSC para

amostras inicialmente submetidas a t€émpera e mostrados nas figuras 25, 26 e 27.

Figura 34 - Graficos da variacdo isocronica da microdureza em fungdo da temperatura de t€émpera,
obtido para as ligas estudadas inicialmente submetidas a témpera a partir de 850°C.
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Fonte: Elaborado pelo autor

Nos graficos da figura 34 pode-se observar um aumento na microdureza no intervalo
de 250 a 350°C, onde o maximo do valor da dureza ¢é observado. Neste intervalo, o aumento

na dureza que esta associado a precipitagdo da fase a sobre a fase martensitica (precipitacao
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bainitica)’®. Apds o méaximo da microdureza observado nas curvas mostrada na figura 34,
pode-se observar uma diminui¢do dos valores da microdureza até em torno de 550°C. Esta
diminui¢do dos valores da microdureza pode estar associada com a dissolugdo dos
precipitados da fase o, juntamente com o desordenamento da fase martensitica. Ainda nos
graficos de variagcdo da microdureza da figura 34, observa-se um aumento discreto dos valores
de microdureza apds a temperatura de 600°C. Este aumento da microdureza esta associado a
formagdo da fase martensitica resultante do processo de témpera da fase B. Isso pode ser
evidenciado verificando-se que os valores finais da dureza nas duas curvas da figura 34 sdo
bastante proximos dos valores iniciais dessas curvas, que correspondem a dureza da fase
martensitica, ponto de partida destas curvas.

As figuras 35, 36 e 37 mostram os difratogramas de raios X obtidos para as ligas
estudadas inicialmente submetidas a témpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a
témperas sucessivas a partir de 250, 350, 450, 500 e 600°C. Estes difratogramas confirmam a
seqiiéncia de reagdes propostas nas curvas isocronicas de variacdo da microdureza mostradas
na figura 34 e nos DSC das figuras 25, 26 e 27. O ponto inicial das curvas de DSC mostradas
nas figuras 25, 26 e 27, nas curvas de variacdo de microdureza mostrada na figura 34 e nos
difratogramas de raios X mostrados nas figuras 28, 35, 36 e 37 correspondem a fase
martensitica cuja microestrutura ¢ mostrada nas figuras 29, 30 e 31. A fase martensitica foi
obtida a partir da t€émpera na fase 3 de alta temperatura.

Os difratogramas de raios X das figuras 35, 36 e 37 mostram que na maioria das ligas,
os difratogramas obtidos a 600°C ndo apresentam mais a raia de difracdo da fase rica em Ag,
0 que confirma a discussdo das curvas de DSC, mostrados nas figuras 25, 26 e 27, quanto a

dissolucgdo dos precipitados de Ag, em torno de 510°C.



Figura 35 - Difratogramas de raios X obtidos para as ligas estudadas inicialmente submetidas a
témpera a partir de 850°C (ST 850°C) e posteriormente submetidas a témpera nas
temperaturas de 250, 350, 450, 500 e 600°C: a) Cu-9%AI-4%Mn, b) Cu-9%Al-3%Ag-
4%Mn, c) Cu-9%Al-4%Ag-4%Mn e d) Cu-9%Al-5%Ag-4%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 36 - Difratogramas de raios X obtidos para as ligas estudadas inicialmente submetidas a
témpera a partir de 850°C (ST 850°C) e posteriormente submetidas a t€mpera nas
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temperaturas de 250, 350, 450, 500 e 600°C: a) Cu-9%Al-6%Mn, b) Cu-9%Al-3%Ag-

6%Mn, ¢) Cu-9%Al-4%Ag-6%Mn e d) Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn.
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Figura 37 - Difratogramas de raios X obtidos para as ligas estudadas inicialmente submetidas a
témpera a partir de 850°C (ST 850°C) e posteriormente submetidas a témpera nas
temperaturas de 250, 350, 450, 500 e 600°C: a) Cu-9%AI-8%Mn, b) Cu-9%Al-3%Ag-
8%Mn, ¢) Cu-9%Al-4%Ag-8%Mn e d) Cu-9%Al-5%Ag-8%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor

As figuras 38, 39 e 40 mostram as micrografias obtidas por microscopia Optica para as
ligas estudadas, inicialmente submetidas a témpera a partir de 850°C e posteriormente
submetidas a témpera a partir de 250°C. As microestruturas mostradas correspondem ao
inicio da transi¢do bainitica observada nas curvas DSC, mostradas nas figuras 25, 26 e 27, e
ao inicio do aumento da variacdo isocronica da microdureza, mostrado na figura 34. Nestas
micrografias podem-se observar placas entre as agulhas da fase martensitica, estas placas sdao
precipitados da fase a na fase martensitica, que propiciam um aumento na microdureza das

ligas estudas, como verificado nas curvas de variagao isocronica da microdureza.
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Figura 38 - Micrografias obtidas por microscopia Optica para as ligas inicialmente submetidas a
témpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a témpera a partir de 250°C:
(a) Cu-9%Al1-4%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-4%Mn e
(d) Cu-9%Al-5%Ag-4%Mn.

(a) (b)

(c) (d)

Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 39 - Micrografias obtidas por microscopia Optica para as ligas inicialmente submetidas a
témpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a t€émpera a partir de 250°C:
(a) Cu-9%Al1-6%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-6%Mn e
(d) Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn.

(a) (b)

(c) (d)

Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 40 - Micrografias obtidas por microscopia Optica para as ligas inicialmente submetidas a
témpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a t€émpera a partir de 250°C:
(a) Cu-9%Al-8%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-8%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-8%Mn e
(d) Cu-9%AI1-5%Ag-8%Mn.

(b)

(©) (d)

Fonte: Elaborado pelo autor

As figuras 41, 42 e 43 mostram as micrografias obtidas por microscopia eletronica de
varredura para as ligas estudadas inicialmente submetidas a témpera a partir de 850°C e
posteriormente submetidas a témpera a partir de 450°C. Nestas micrografias pode-se observar
a microestrutura da fase martensitica (forma de agulhas) e da fase a precipitada na fase
martensitica. Nestas micrografias pode-se ainda verificar pequenos pontos brancos. A figura
44-a mostra a micrografia por microscopia eletronica de varredura nas mesmas condi¢des
daquelas obtidas para as figuras 41, 42 e 43, para a liga Cu-9%AI1-5%Ag-4%Mn com um
aumento de 10000X. Nesta figura os pequenos pontos brancos ficam melhor definidos e

foram associados com a reacao de precipitagdo de Ag nas amostras, como indica o espectro de
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EDS obtido para a liga Cu-9%Al-5%Ag-4%Mn mostrado na figura 44-b. Estes resultados
confirmam a reagdo de precipitacdo de Ag como discutido nas curvas DSC mostradas nas

figuras 25, 26 e 27.

Figura 41 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas inicialmente
submetidas a t€émpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a témpera a partir de
450°C: (a) Cu-9%Al-4%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn, (c) Cu-9%Al1-4%Ag-4%Mn e
(d) Cu-9%Al-5%Ag-4%Mn.

kx 18 .8rym 4443 18-29-2812

(©) (d)

Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 42 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas inicialmente
submetidas a témpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a témpera a partir de
450°C: (a) Cu-9%Al1-6%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-6%Mn ¢

(d) Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn.

Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 43 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas inicialmente
submetidas a témpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a témpera a partir de
450°C: (a) Cu-9%Al-8%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-8%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-8%Mn e
(d) Cu-9%AI1-5%Ag-8%Mn.

Fonte: Elaborado pelo autor

Figura 44 - (a) Micrografia obtida por microscopia eletronica de varredura com um aumento de
10000X para a liga Cu-9%AI-5%Ag-4%Mn inicialmente submetida a t€émpera a partir de
850°C e posteriormente submetida a témpera a partir de 450°C. (b) EDS na regido
mostrada na micrografia eletronica da figura 44-a.
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Fonte: Elaborado pelo autor
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As figuras 45, 46 ¢ 47 mostram as micrografias obtidas por microscopia eletronica de
varredura para as ligas inicialmente submetidas a t€émpera a partir de 850°C e posteriormente
submetidas a témpera a partir de 600°C. Nestas micrografias pode-se observar a
microestrutura da fase martensitica e da fase a, confirmando assim a discussao proposta das
curvas DSC mostradas nas figuras 25, 26 e 27, nas curvas de variagdo isocronica da
microdureza mostradas na figura 34 e nos difratogramas de raios X mostrados nas figuras 35,

36 ¢e37.

Figura 45 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas inicialmente
submetidas a témpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a témpera a partir de
600°C: (a) Cu-9%Al-4%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-4%Mn e
(d) Cu-9%Al-5%Ag-4%Mn.

; 30kV 58@x 20 .@ym 4451 18-29-2012

(a) (b)

(©) (d)

Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 46 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas inicialmente
submetidas a témpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a témpera a partir de
600°C: (a) Cu-9%Al-6%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-6%Mn e
(d) Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn.

(b)

(© (d)

Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 47 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para as ligas inicialmente
submetidas a témpera a partir de 850°C e posteriormente submetidas a témpera a partir de
600°C: (a) Cu-9%Al-8%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-8%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-8%Mn e
(d) Cu-9%Al-5%Ag-8%Mn.

(c) (d)

Fonte: Elaborado pelo autor

Os resultados da variacdo da microdureza obtidos para as ligas recozidas mostraram
que a dureza do grao da fase o aumenta com as adicdes de Ag e Mn, indicando que este
aumento da dureza corresponde a dissolugdo de Ag e Mn na fase a. O aumento da dureza esta
associado a maior precipitacio de Ag e a maior concentragdo de Mn dissolvida nos
precipitados de Ag. Os resultados da variagdo da microdureza obtidos para as ligas
submetidas a témpera mostraram um aumento dos valores da dureza no intervalo temperatura
de 250 a 350°C, que corresponde a reagdo de precipitacdo da fase o sobre a fase martensitica

(transformacao bainitica).
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4.4 Efeito das adi¢oes de Ag e Mn na variacao da resistividade elétrica da
liga Cu-9%Al

Para os ensaios de resistividade elétrica, as ligas estudadas foram submetidas a
recozimento, € em seguida, as amostras foram inseridas num porta-amostra dentro do forno
que esta acoplado com um nanomultimetro e uma fonte de corrente continua. As amostras
foram aquecidas até a temperatura de 700°C e posteriormente resfriadas a uma razdo média
em torno de 5,0°Cmin™'. Entdo, a diferenca de potencial foi medida durante o resfriamento das
amostras, € a partir das relacdes mostradas nas equacdes (7) e (8)

U=Ri (8)
onde na equacao (7), U ¢ a variacdo da ddp aplicada, R ¢ a resisténcia e i € a corrente elétrica,
p=R{A 9)
onde na equacao (8), p ¢ a resistividade elétrica, R ¢ a resisténcia, ¢ o comprimento ¢ A ¢ a
area da liga. A partir destas duas relacdes foi possivel determinar a variagdo da resistividade
elétrica nas amostras. Os pontos experimentais foram ajustados a uma fungao polinomial, sem
que este ajuste altere os dados experimentais, apenas para melhor visualizacdo da forma da

curva.

As figuras 48 e 49 mostram as curvas de varia¢do da resistividade elétrica obtidas para
as ligas Cu-9%Al1-4%Mn e Cu-9%Al-6%Mn com adi¢cdes de Ag, respectivamente. A leitura
deste grafico deve ser feita de acordo com a diminuicao da temperatura.

Nao foi possivel realizar as medidas de resistividade elétrica para as ligas Cu-9%Al-
8%Mn com adi¢des de Ag, uma vez que, para a confeccdo dos corpos de prova € necessario
uma laminag@o mais intensa (laminagdo de 30 a 50%) e, estas ligas s@o susceptiveis a trincas e
rachaduras durante este processo.

Nos graficos mostrados nas figuras 48 e 49, o ponto de partida ¢ a fase 3 e € possivel
observar um desvio do comportamento linear abaixo de 400 °C. O comportamento linear da
resistividade com a temperatura corresponde ao comportamento de um metal puro, no qual
ndo ocorra nenhuma mudanca estrutural’’. Os desvios observados nas figuras 48 e 49
correspondendo a um decréscimo na resistividade, devem estar associados com uma transi¢ao

para uma fase mais ordenada.
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Figura 48 - Curvas da variac@o da resistividade elétrica obtidas durante o resfriamento das amostras
para as ligas: (a) Cu-9%Al-4%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-
4%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-4%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor

As figuras 50 e 51 mostram os graficos da variacdo da temperatura de transicao e da
medida da resistividade elétrica, respectivamente, observados a partir do desvio da linearidade
das curvas de variagdo da resistividade elétrica com a temperatura, mostradas nas figuras 48 e
49.

Os resultados das medidas de resistividade elétrica com o resfriamento mostrados nas
figuras 48 e 49, obtidos para as ligas estudadas inicialmente recozidas mostraram um desvio
do comportamento linear, abaixo de 400°C. Este desvio estd associado com uma transi¢ao
para uma fase mais ordenada, a transi¢ao B2-DO;(L2))*". Os resultados obtidos a partir da
figura 50 mostrou que as adi¢des de Ag aumentam os valores da temperatura de transi¢do em
relagdo as ligas terndrias e que com o aumento da adi¢do crescente de Ag a temperatura de

transi¢do diminui, onde o maior valor obtido da temperatura de transi¢cdo foi para as ligas com
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adicao de 3%Ag. Os resultados obtidos a partir da figura 51 mostrou que as adicdes de Ag
alteram os valores da resistividade elétrica e que a as ligas que apresentaram 0s menores
valores de resistividade foram para as ligas com adicdo de 3%Ag. Estes resultados indicaram
que as adicoes de 3, 4 e 5%Ag as ligas Cu-9%Al1-4%Mn e Cu-9%Al-6%Mn modificam os
valores da resistividade das ligas e, que a adicdo de 3%Ag ¢ aquela mais eficaz na reducao da
resistividade e no aumento da temperatura de transicdo, o que conduz a um maior grau de
ordem nas ligas Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn e Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn provavelmente devido a

uma maior interacdo de Mn-Ag na matriz.

Figura 49 - Curvas da variagdo da resistividade elétrica obtidas durante o resfriamento das amostras
para as ligas: (a) Cu-9%AI-6%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-
6%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 50 - Graficos da variacdo da temperatura de transicdo em fun¢ao da concentragdo de Ag,
obtidos a partir das curvas de resistividade elétrica mostradas nas figuras 48 e 49 e em
destaque para a liga Cu-9%Al-4%Mn (Fig. 48-a).
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Figura 51 - Graficos da variacdo da resistividade elétrica em fun¢@o da concentragcdo de Ag, obtidos a

partir das curvas de resistividade elétrica mostradas nas figuras 48 e 49 e em destaque para
a liga Cu-9%AI1-4%Mn (Fig. 48-a).
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4.5 Efeito das adicoes de Ag e Mn no envelhecimento isotérmico da liga Cu-9%Al

Para o estudo do envelhecimento da fase martensitica nas ligas do sistema Cu-Al-Ag-
Mn com adigdes de 9%Al (m/m), 3, 4 ¢ 5 %Ag (m/m) e 4, 6 ¢ 8§ %Mn (m/m) foram
escolhidas seis temperaturas no intervalo de 250 a 500°C, a partir das curvas isocronicas da
variacdo da microdureza, mostradas na figura 34. As figuras 52 a 63 mostram as curvas de
variagdo da microdureza em fun¢do do tempo de envelhecimento para as ligas Cu-9%Al-
4%Mn (fig. 52), Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn (fig. 53), Cu-9%Al-4%Ag-4%Mn (fig. 54), Cu-
9%A1-5%Ag-4%Mn (fig. 55), Cu-9%Al-6%Mn (fig. 56), Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn (fig. 57),
Cu-9%Al1-4%Ag-6%Mn (fig. 58), Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn (fig. 59), Cu-9%Al-8%Mn (fig.
60), Cu-9%Al-3%Ag-8%Mn (fig. 61), Cu-9%Al-4%Ag-8%Mn (fig. 62), Cu-9%Al-5%Ag-
8%Mn (fig. 63) nas temperaturas escolhidas. Todas as amostras das ligas foram inicialmente
submetidas a témpera a partir de 850°C e em seguida envelhecidas isotermicamente nas
temperaturas de 250, 300, 350, 400, 450 ¢ 500°C.

Nestas figuras pode-se observar que o aumento de dureza foi sempre precedido de um
periodo de incubacdo, que diminui com o aumento da temperatura de envelhecimento. A
estabilizacdo da dureza, nas curvas de envelhecimento, ¢ atingida mais rapidamente com o
aumento da temperatura. E possivel verificar ainda que os valores de dureza inicial e de
estabilizagdo permanecem praticamente constantes com a variagdo da temperatura de
envelhecimento, e esses valores estdo de acordo com aqueles verificados no ponto inicial e no
maximo das curvas isocronicas mostradas na figura 34.

O valor atingido na estabiliza¢do da dureza observado, nas curvas, parece ser maior para
as ligas com adicoes de Ag do que para as ligas Cu-9%AI-4%Mn, Cu-9%Al-6%Mn e Cu-9%Al-
8%Mn. Este efeito deve estar associado com a precipitagdo de Ag junto com a fase bainitica.

Segundo os dados obtidos por DSC mostrados nas figuras 25, 26 e 27 e pelas curvas de
variagdo da microdureza com a temperatura de témpera mostradas na figura 34, as reagdes que
ocorrem durante o aquecimento das ligas estudadas, inicialmente submetidas a t€émpera, sao as
seguintes: a reagdo de precipitacdo da fase a, decomposicao da fase martensitica e a precipitacao

da fase rica em Ag.
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Figura 52 - Graficos da variacdo de microdureza em fun¢do do tempo de envelhecimento, obtidos para
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Figura 53 - Graficos da variacdo de microdureza em fun¢do do tempo de envelhecimento, obtidos para
a liga Cu-9%Al1-3%Ag-4%Mn envelhecida nas temperaturas: (a) 250°C, (b) 300°C,
(c) 350°C, (d) 400°C, (e) 450°C e (f) 500°C.
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Figura 54 - Graficos da variacdo de microdureza em fun¢ao do tempo de envelhecimento, obtidos para
a liga Cu-9%Al1-4%Ag-4%Mn envelhecida nas temperaturas: (a) 250°C, (b) 300°C,
(c) 350°C, (d) 400°C, (e) 450°C e (f) 500°C.
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Figura 55 - Graficos da variacdo de microdureza em fungao do tempo de envelhecimento, obtidos para
a liga Cu-9%Al1-5%Ag-4%Mn envelhecida nas temperaturas: (a) 250°C, (b) 300°C,
(c) 350°C, (d) 400°C, (e) 450°C e (f) 500°C.
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Figura 56 - Graficos da variacdo de microdureza em fungao do tempo de envelhecimento, obtidos para
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Figura 57 - Graficos da variacdo de microdureza em fun¢ao do tempo de envelhecimento, obtidos para
a liga Cu-9%Al1-3%Ag-6%Mn envelhecida nas temperaturas: (a) 250°C, (b) 300°C,
(c) 350°C, (d) 400°C, (e) 450°C e (f) 500°C.
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Figura 58 - Graficos da variacdo de microdureza em fungdo do tempo de envelhecimento, obtidos para
a liga Cu-9%Al1-4%Ag-6%Mn envelhecida nas temperaturas: (a) 250°C, (b) 300°C,
(c) 350°C, (d) 400°C, (e) 450°C e (f) 500°C.
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Figura 59 - Graficos da variacdo de microdureza em fungao do tempo de envelhecimento, obtidos para
a liga Cu-9%Al1-5%Ag-6%Mn envelhecida nas temperaturas: (a) 250°C, (b) 300°C,
(c) 350°C, (d) 400°C, (e) 450°C e (f) 500°C.
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Figura 60 - Graficos da variacdo de microdureza em fun¢ao do tempo de envelhecimento, obtidos para
a liga Cu-9%Al1-8%Mn envelhecida nas temperaturas: (a) 250°C, (b) 300°C, (c) 350°C,
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Figura 61 - Graficos da variacdo de microdureza em fungao do tempo de envelhecimento, obtidos para
a liga Cu-9%Al1-3%Ag-8%Mn envelhecida nas temperaturas: (a) 250°C, (b) 300°C,
(c) 350°C, (d) 400°C, (e) 450°C e (f) 500°C.

400

350

300

N

a

=]
1

Microdureza (Hv)
N
o
o
1

150

{ 250°C

'*- L T

" T e

100

400

T
1 10 100

Tempo de envelhecimento (min)

(2)

T —r—
1000

10000

350

300 4

Microdureza (Hv)
N
3
1

IN]

o

S
1

150

100

4 350°C

-‘Flll

400

T T
1 10 100 1000
Tempo de envelhecimento (min)

(©)

10000

350

300

Microdureza (Hv)
N
(4]
o
1

IN]

o

S
1

150

100

450°C

T T
1 10 100 1000
Tempo de envelhecimento (min)

(e)

10000

400

350

300

250

2004

Microdureza (Hv)

150

300°C

100

400

T maa
10 100
Tempo de envelhecimento (min)

(b)

T —rT
1000

10000

350

300

250

200

Microdureza (Hv)

150

100

400°C

400

T maa
10 100
Tempo de envelhecimento (min)

(d)

T ——T
1000

10000

350

300

250

200

Microdureza (Hv)

150

500°C

100

T T
10 100 1000
Tempo de envelhecimento (min)

®

Fonte: Elaborado pelo autor

10000



112

Figura 62 - Graficos da variacdo de microdureza em fungao do tempo de envelhecimento, obtidos para
a liga Cu-9%Al1-4%Ag-8%Mn envelhecida nas temperaturas: (a) 250°C, (b) 300°C,
(c) 350°C, (d) 400°C, (e) 450°C e (f) 500°C.
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Figura 63 - Graficos da variacdo de microdureza em fungao do tempo de envelhecimento, obtidos para
a liga Cu-9%Al1-5%Ag-8%Mn envelhecida nas temperaturas: (a) 250°C, (b) 300°C,
(c) 350°C, (d) 400°C, (e) 450°C e (f) 500°C.
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As figuras 64, 65 e 66 mostram os difratogramas de raios X obtidos para as ligas
submetidas a diversos tempos de envelhecimento e nesses difratogramas pode-se observar a
presenca das raias correspondentes as fases ’, a e a fase rica em Ag. No intervalo de tempo e
temperatura estudados no envelhecimento das ligas ndo foram observados, nos difratogramas
de raios X, os produtos da reagdo de decomposi¢do da fase martensitica (B’). A partir desses
dados, pode-se concluir que o aumento nos valores da microdureza, observado para todas as
ligas estudadas durante o envelhecimento, foi atribuido a reagdo de precipitacao da fase o a
partir da fase martensitica (precipitacdo bainitica)’®. Nas ligas contendo Ag essa precipitacao

¢ acompanhada da precipitacdo da fase rica em Ag.

Figura 64 - Difratogramas de raios X obtidos para as ligas estudadas inicialmente submetidas a
témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecidas na temperatura de 250°C nos
tempos de envelhecimento iguais a 5, 90, 300 e 3000 min: a) Cu-9%Al-4%Mn,

b) Cu-9%AI-3%Ag-4%Mn, c) Cu-9%Al1-4%Ag-4%Mn e d) Cu-9%Al1-5%Ag-4%Mn.
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Figura 65 - Difratogramas de raios X obtidos para as ligas estudadas inicialmente submetidas a

counts

Counts

300 min

. ﬁlﬁ' Pl B p a
somn_ L]

B
o
B
i

témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecidas na temperatura de 250°C nos
tempos de envelhecimento iguais a 5, 90, 300 e 3000 min: a) Cu-9%Al-6%Mn,
b) Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn, ¢) Cu-9%Al-4%Ag-6%Mn e d) Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn.

3000 min B

Q
Counts

Bl o
S min B B @ p' p' 5 min ,

T 7T T T T T T T T T 1 T T T T T T T T T T 1
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110
26 26
(a) (b)

p' B! o o
3000 min 3000 min

ﬁ' a qg
2 o Ag |
£ 300 min o
5] '
O p
o
a B
90 min vl a
oo B o
5 min p'
T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T 1
0 10 20 30 40 50 60 70 80 9 100 110
20 26
() (d)

Fonte: Elaborado pelo autor



116

Figura 66 - Difratogramas de raios X obtidos para as ligas estudadas inicialmente submetidas a
témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecidas na temperatura de 250°C nos
tempos de envelhecimento iguais a 5, 90, 300 e 3000 min: a) Cu-9%Al-8%Mn,

b) Cu-9%AI-3%Ag-8%Mn, c) Cu-9%Al-4%Ag-8%Mn e d) Cu-9%Al-5%Ag-8%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor

As figuras 67 a 78, Pagina 123 a 134, mostram as micrografias obtidas por
microscopia eletronica de varredura para as ligas envelhecidas na temperatura de 250°C nos
tempos de envelhecimento iguais a 5, 90, 300 e 3000 minutos. Estas micrografias confirmam

a discussdo proposta nos difratogramas de raios X para as amostras envelhecidas, mostrados

nas figuras 64, 65 e 66.
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Nestas micrografias observa-se apenas a presenca da fase o precipitada sobre a fase
martensitica. Estes resultados indicam que ndo ocorreu a reagdo de decomposicdo da fase

martensitica durante o envelhecimento, no intervalo de tempo e temperatura considerado.

Figura 67 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-4%Mn
inicialmente submetida a t€mpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na
temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(c) 300 min e (d) 3000 min.
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Fonte: Elaborado pelo autor

Nas micrografias mostradas nas figuras 67 a 78, pode-se observar a microestrutura
acicular caracteristica da fase martensitica e na figura 67, correspondente a liga Cu-9%Al-
4%Mn observa-se ainda a presenga de graos da fase a. Nas micrografias das figuras 68 a 70

obtidas para as ligas Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn, Cu-9%Al-4%Ag-4%Mn e Cu-9%Al-5%Ag-
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4%Mn observa-se apenas a presen¢a da fase martensitica. Estes resultados indicam que a

presenga de Ag deve estar perturbando o processo de precipitacdo da fase a.

Figura 68 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-3%Ag-
4%Mn inicialmente submetida a t€émpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na
temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a:(a) 5 min, (b) 90 min,

(¢) 300 min e (d) 3000 min.
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Fonte: Elaborado pelo autor.
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Figura 69 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al-4%Ag-
4%Mn inicialmente submetida a t€émpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na
temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(c) 300 min e (d) 3000 min.
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Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 70 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al-5%Ag-
4%Mn inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na
temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(c) 300 min e (d) 3000 min.
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Figura 71 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-6%Mn

inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na

temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,
(c) 300 min e (d) 3000 min.
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Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 72 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al-3%Ag-
6%Mn inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na
temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(c) 300 min e (d) 3000 min.

(©) (d)

Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 73 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al-4%Ag-
6%Mn inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na
temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(c) 300 min e (d) 3000 min.
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Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 74 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al-5%Ag-
6%Mn inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na
temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(c) 300 min e (d) 3000 min.

Fonte: Elaborado pelo autor
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Figura 75 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-8%Mn
inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na

temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,
(c) 300 min e (d) 3000 min.

Fonte: Elaborado pelo autor.
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Figura 76 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-3%Ag-
8%Mn inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na
temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(c) 300 min e (d) 3000 min.

(©) (d)

Fonte: Elaborado pelo autor.
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Figura 77 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-4%Ag-
8%Mn inicialmente submetida a t€émpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na
temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(c) 300 min e (d) 3000 min.

ceV o Spotl Magn Det WD Exp 1 20m eV o Spol Magn Nt WD Exp

HOEVLO 1000x  B5E 121 1 UF5Car - DEMa - LCE - FEG ZO0kV 30 1000x  B5E 126 1 Ul

(a) (b)

AccV  Spot Nagn  Det WD Exp 20 pm AccV  Spot Nagn Dot WD Exp 20 pm

20KV U0 1000  BSE 1211 UFSCar - DEMa - LCE - FEG 2608V ED 1000 BSE 1241 UFSCar - DEMa - LCE - FEG

(©) (d)

Fonte: Elaborado pelo autor.

Estes resultados indicaram que, no intervalo de tempo e temperatura considerado, a
reacdo dominante ¢ a reacdo de precipitacdao da fase a. Os resultados também mostraram que
ndo ocorreu a decomposicdo da fase martensitica, no intervalo de tempo e temperatura

considerado. Entdo, a fase martensitica ¢ estabilizada durante o envelhecimento das ligas

estudadas.
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Figura 78 - Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-9%Al1-5%Ag-
8%Mn inicialmente submetida a t€émpera a partir de 850°C e posteriormente envelhecida na
temperatura de 250°C nos tempos de envelhecimento iguais a: (a) 5 min, (b) 90 min,

(c) 300 min e (d) 3000 min.
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Fonte: Elaborado pelo autor.

Alguns tratamentos térmicos podem afetar significantemente o processo da
transformagdo martensitica, como a témpera. A témpera pode aumentar a temperatura de
transicao devido ao aumento da concentracdo de vacancias. Estudos em ligas do sistema Cu-
Zn-Al"""* indicaram a ocorréncia de uma modificacio da desordem do equilibrio entre as
fases P e a fase martensitica, que conduz a uma diminui¢ao no calor latente e da temperatura
de transicdo. Contudo, para as ligas do sistema Cu-Al-Be mostraram mudancas na

transformagao reversa induzida pela témpera.
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Uma vez que a movimentagdo dos dtomos nas ligas a base de cobre, com o efeito
memoria de forma, ¢ realizado através de mecanismo de vacancias, o grau da desordem retida
apos a témpera ¢ fortemente dependente da concentragdo de vacancias produzidas durante a
témpera, que por sua vez influencia no comportamento da transformagao martensitica reversa
das ligas. Muitas pesquisas t€ém demonstrado que as mudangas na temperatura da
transformag@o martensitica com a temperatura de t€émpera, geralmente, aparecem devido a um
reordenamento durante a t€émpera, assistido por vacancias. As vacancias formadas durante a
témpera podem ser progressivamente aniquiladas durante o tratamento de envelhecimento’*"".

O ordenamento da estrutura L2; ou DOs ¢ lento e incompleto imediatamente apos a
témpera e o ordenamento prosseguird se a liga for re-aquecida para retornar a fase matriz,
enquanto o desordenamento ocorrera quando a liga for envelhecida numa temperatura
partindo da fase martensitica. No ordenamento de longo alcance na estrutura B2 ou L2, a
difusdo de atomos através da migragdo de vacancias deve ser dirigida para uma rota
energeticamente mais favoravel, a qual, no entanto, pode ser perturbada pela falha da
estrutura martensitica. Por conseguinte, a migragdo das vacéancias perto das interfaces da fase
martensitica ndo prosseguird suficientemente, resultando em pares atomicos desordenados.
Além disso, como principal efeito do envelhecimento, as vacancias formadas durante a
témpera sdo acumuladas em torno das deslocacdes e da interface da fase martensitica, e o
ordenamento da fase martensitica sera parcialmente destruido e, assim, a nucleagdo durante a
transformagao martensitica reversa torna-se dificil, e a martensita ¢ estabilizada, conduzindo a
uma elevacdo da temperatura da transformac¢ao martensitica reversa’ >,

Para a liga Cu-11,9%Al1-2,5%Mn 72, a existéncia de dtomos de Mn pode ser outra
razao para o aumento da temperatura da transformagao martensitica. No estado pos-témpera, a
concentragdo de vacancias ¢ muito maior do que no estado de equilibrio, o qual conduz a uma
diminuigao relativa da concentragdo de Mn. Portanto, a mudanga relativa na concentragao dos

atomos de Mn deve ser proporcional a concentragdo de vacancias na liga.
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4.6 Efeito das adi¢oes de Ag na cinética isotérmica da precipitaciao bainitica em ligas
de Cu-Al-Ag-Mn.

Os dados obtidos neste estudo, a partir da caracterizagao das ligas no envelhecimento,
indicaram que as reagdes que ocorrem durante o processo de envelhecimento sdo: a reagdo de
precipitacdo da fase o (precipitagdo bainitica) e precipitacdo da fase rica em Ag.

Considerando a variagdo da microdureza como uma propriedade fisica associada a
fracdo transformada (y), mostrada na equag¢do (1), foram obtidas curvas da fragdo
transformada (y) em funcdo do tempo de envelhecimento a partir das curvas da variagcdo da

microdureza em fun¢ao do tempo de envelhecimento, mostrados nas figuras 52 a 63.

As figuras 79, 80 e 81 mostram os graficos da variacao da fragdo transformada (y) em
funcao do tempo de envelhecimento, obtida a partir da equagdo (1), pagina 45, nos quais €
possivel observar que os valores da fracdo transformada, para todas as amostras, aumentam
com o tempo de envelhecimento até atingir um maximo e depois permaneceram constantes.
Este valor maximo deve estar relacionado com o término da reagao.

A equacdo (10) ¢ obtida através da integra¢do equag¢dao de JMA mostrada na equacdo
(2);
y =1-exp(-{kt]") (10)

A equacdo (11) mostra a linearizagdo da equacdo de IMA;

In[-In(1—-y)]=nlnk+nint (11)
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Figura 79 - Graficos da fragdo transformada (y) em fungdo do tempo de envelhecimento obtidos a
partir da equacdo (1) e das curvas de envelhecimento das figuras 53 a 56, para as ligas:
(a) Cu-9%Al1-4%Mn, (b) Cu-9%Al1-3%Ag-4%Mn, (c) Cu-9%Al1-4%Ag-4%Mn e

(d) Cu-9%A1-5%Ag-4%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor.
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Figura 80 - Graficos da fragdo transformada (y) em fungdo do tempo de envelhecimento obtidos a
partir da equacdo (1) e das curvas de envelhecimento das figuras 53 a 56, para as ligas:
(a) Cu-9%A1-6%Mn, (b) Cu-9%Al1-3%Ag-6%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-6%Mn e

(d) Cu-9%A1-5%Ag-6%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor.



Figura 81 - Graficos da fragdo transformada (y) em fungdo do tempo de envelhecimento obtidos a

partir da equacg@o (1) e das curvas de envelhecimento das figuras 53 a 56, para as ligas:

(a) Cu-9%Al1-8%Mn, (b) Cu-9%A1-3%Ag-8%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-8%Mn e

(d) Cu-9%A1-5%Ag-8%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor.
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Os dados experimentais obtidos durante o envelhecimento foram ajustados a equagao

linearizada de Jonhson-Mehl-Avrami (JMA) eq. (9), grafico de In[-In(1-y)] vs In t, (tempo em

segundos) mostrados nas figuras 82, 83 e

84. A partir da inclinacdo da reta dos graficos

mostrados nas figuras 82, 83 e 84, pode-se obter o coeficiente angular n e o coeficiente linear

k. Os valores dos parametros cinéticos n e k s3o mostrados na tabela 4.
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Figura 82 - Graficos de In[-In(1-y)] vs In t obtidos para as ligas:(a) Cu-9%Al-4%Mn, (b) Cu-9%Al-

In[-In(1-y)]

In[-In(1-y)]

3%Ag-4%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-4%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-4%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor.
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Figura 83 - Graficos de In[-In(1-y)] vs In t obtidos para as ligas:(a) Cu-9%Al-6%Mn, (b) Cu-9%Al-
3%Ag-6%Mn, (c) Cu-9%Al1-4%Ag-6%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn.
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Figura 84 - Graficos de In[-In(1-y)] vs In t obtidos para as ligas:(a) Cu-9%Al1-8%Mn, (b) Cu-9%Al-
3%Ag-8%Mn, (c) Cu-9%Al1-4%Ag-8%Mn e (d) Cu-9%Al1-5%Ag-8%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor.
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Tabela 4 - Tabela dos valores obtidos a partir do ajuste da equagdo de JMA para o expoente de tempo
(n) e a constante de velocidade (k) para cada temperatura de envelhecimento, obtidos para
as ligas estudadas.

Ligas T (K) n k(s Ligas T (K) n k(s
523 1,5 2,43E-04 523 1,0 9,65E-05
573 1,5 4,89E-04 o 573 2,5 1,74E-04
Cu-9%Al- | 623 7,0 9,30E-04 CL‘;/?, 2’;“ 623 2,0 7,70E-04
4%Mn 673 3,0 1,20E-03 6%Mn 673 3,0 9,43E-04
723 3.0 1,61E-03 723 4,0 1,66E-03
773 3.0 2,43E-03 773 3,0 1,87E-03
523 1,5 3,99E-05 523 2,5 6,52E-05
Cu9%AL 31 1,0 6ASE-05 |\ gory. 573 1,0 2,43E-04
3% As- 623 1,0 6,74E-04 5% A 623 3,5 3,10E-04
1% Mo 673 1,5 4,69E-04 6% M 673 3,5 5,15E-04
723 1,5 8,42E-04 723 5,5 1,10E-03
773 3,0 1,44E-03 773 7.5 1,60E-03
523 1,0 5,03E-05 523 1,0 9,68E-05
Cu9%AL 31 1,0 1,15E-04 573 1,0 1,57E-04
% As- 623 1,5 6,40E-04 | Cu-9%Al- 623 2,5 4,71E-04
4% Mo 673 3.5 1,96E-03 8%Mn 673 2,5 1,49E-03
723 1,5 3,57E-03 723 2,5 1,85E-03
773 1,5 4,98E-03 773 2,5 3,88E-03
523 1,5 4,11E-05 523 1,5 3,15E-05
Cu9%AL 31 1,0 LAIE04 | oo 573 1,5 9,69E-05
5% As- 623 1,0 3,82E-04 3% A"g_ 623 1,5 3,85E-04
4% Mo 673 1,5 7,17E-04 % M 673 1,0 3,81E-04
723 1,5 1,16E-03 723 2,5 7,36E-04
773 2,5 2,40E-03 773 3,0 1,42E-03
523 1,5 5,66E-05 523 2,5 1,42E-05
573 1,0 L22E04 |\ g0 573 2,5 2,37E-05
Cu-9%Al- | 623 1,0 2,34E-04 4% A"g_ 623 5,0 1,88E-04
6%Mn 673 1,5 6,67E-04 2% M 673 12 4,55E-04
723 1,5 1,04E-03 723 4,0 5,52E-04
773 2,5 1,61E-03 773 3,5 8,53E-04
523 1,5 4,03E-05 523 4,0 1,59E-05
573 1,0 1,12E-04 573 3,0 3,58E-05
ng‘zﬁ" 623 15 | 421E-04 ng‘i’g‘f" 623 55 1,66E-04
6% Mn 673 1,0 5,94E-04 8% M 673 3,0 4,76E-04
723 1,5 1,04E-03 723 4,0 5,47E-04
773 2,5 1,38E-03 773 2,5 1,01E-03

Fonte: Elaborado pelo autor.

Os valores da energia de ativacdo para a reacao de precipitagdo da fase a podem ser
obtidos a partir da equagdo de Arrhenius (6), considerando que k ¢ a constante de velocidade
da reagdo e que o processo cinético ¢ termicamente ativado. As figuras 85, 86 e 87 mostram
os graficos de In k em funcdo de 1000/T que indicam a ocorréncia de um Unico processo para

as ligas estudadas.
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Figura 85 - Graficos de In k em fungdo de 1000/T, utilizados para obter as energias de ativagdo (reagio
de precipitacdo da fase a) para as ligas:(a) Cu-9%Al1-4%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn,
(c) Cu-9%Al1-4%Ag-4%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-4%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor.

Os valores obtidos para o pardmetro cinético n, mostrados na tabela 4, indicam que o
processo cinético em estudo corresponde a um crescimento controlado por difusdo. Em todas
as composic¢oes o inicio do processo parece corresponder a todas as formas crescendo a partir
de pequenas dimensdes, com velocidade de nucleacdo nula (n=1,5). Com o aumento da
temperatura a velocidade de nucleacdo passa a ser constante (n=2,5) ou crescente (n>2,5),
com uma etapa intermediaria de espessamento de cilindros ou agulhas (n=1,0) >. A variacio
nas concentracdoes de Mn e Ag parecem intensificar o processo, sem provocar uma mudanca

no mecanismo da reagao.
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O menor valor de energia de ativagdo obtido foi para a liga Cu-9%Al1-4%Mn ( 30,0
+1,6 kJmol™) e o maior valor obtido foi para a liga Cu-9%Al1-4%Ag-8%Mn (60,4 + 7.6

kJmol™). Os dados da energia de ativaco para as ligas estudadas sdo mostradas na tabela 5.

Figura 86 - Graficos de In k em fungdo de 1000/T, utilizados para obter as energias de ativagdo (reagdo
de precipitacdo da fase o) para as ligas:(a) Cu-9%Al1-6%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn,
(c) Cu-9%A1-4%Ag-6%Mn e (d) Cu-9%Al1-5%Ag-6%Mn.
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Figura 87 - Graficos de In k em fungdo de 1000/T, utilizados para obter as energias de ativacdo (reagdo

de precipitacdo da fase o) para as ligas:(a) Cu-9%Al1-8%Mn, (b) Cu-9%Al-3%Ag-8%Mn,
(c) Cu-9%Al1-4%Ag-8%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-8%Mn.
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Tabela 5 - Valores da energia de ativagdo obtida para as ligas estudadas.

Ligas E, (kJmol™) Ligas E, (kJmol™) Ligas E, (kJmol™)
Cu-9%Al1-4%Mn 30,0 £ 1,6 Cu-9%Al1-6%Mn 46,7 £2.5 Cu-9%A1-8%Mn 51,0+42
Cu-9%Al-3%Ag- Cu-9%Al-3%Ag- Cu-9%Al1-3%Ag-

Mn 51,0£6,9 Sv4Mn 472+5,1 SoaMn 51,0+ 5.4
Cu-9%Al-4%Ag- Cu-9%Al-4%Ag- Cu-9%Al-4%Ag-

0 Mn 542420 So0Mn 42,8 +4.9 SouMn 60,4+ 7,6
Cu-9%Al-5%Ag- Cu-9%AI-5%Ag- Cu-9%Al-5%Ag-

4%Mn 56,1 +£3,2 6%Mn 40,7+ 3,5 894Mn 58,5+5,1

Fonte: Elaborado pelo autor.

O valor da energia de ativagao obtido, dentre todas as ligas foi aquele verificado para a

liga Cu-9%Al-4%Mn. Este valor de energia de ativacdo ficou muito proximo daquele

observado para o consumo da fase a, em torno de 30,60 kJmol™! durante o envelhecimento da

liga Cu-10%Al1"". Entdo, para a liga Cu-9%Al-4%Mn a reagdo dominante no intervalo de

tempo e temperatura considerados pode estar associado o consumo da fase a.
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A figura 88 mostra os graficos da fracdo relativa da fase o durante o envelhecimento
das amostras, obtidos a partir dos dados de difratometria de raios X’* mostrados nas figuras
64 a 66 e em destaque nesta figura para o pico de difragdo referente a fase o (dhkl =~ 2,15 A e
20 = 41,65°) para as ligas Cu-9%Al1-4%Mn (fig. 88-a), Cu-9%Al-6%Mn (fig. 88-b) e Cu-
9%A1-8%Mn (fig. 88-c).

O gréfico da figura 88-a, correspondente a liga Cu-9%Al1-4%Mn, mostra que a fracao
relativa da fase o diminui com a evolucao do envelhecimento ¢ este resultado esta de acordo
com a discussao proposta sobre o consumo da fase a.

Para as demais ligas estudadas neste projeto, pode-se observar que os valores obtidos
para a energia de ativacdo ficaram proximos daquele obtido para a liga
Cu71,9A116,6Mn973Ni2B0,238, em torno de 60 kJmol ™. Portanto a energia de ativagdo para estas
ligas est4 associada com o crescimento das placas da bainita, devido a difusdo pela interface
ao longo do contorno de grio entre a fase bainitica e a fase martensitica®.

A partir dos valores da energia de ativacdo mostrados na tabela 5, ¢ possivel observar
que com o aumento da concentracdo de Mn para as ligas ternarias de Cu-Al-Mn, observa-se
um aumento nos valores da energia de ativagdo. Isto indica que a adi¢gdo de manganés
modificar o0 mecanismo de reacdo durante o envelhecimento e para adicoes de 6 e 8%Mn e
perturba (dificulta) a reagdo de precipitacdo da fase o sobre a fase martensitica, aumentando
assim os valores da energia de ativagdo. Isto ¢ comprovado pelos graficos da fragdo relativa
da fase o em fung@o do tempo de envelhecimento mostrados nas figuras 88- b e 88-c. Nestes
graficos pode-se observar que a fracdo relativa da fase o aumenta com a evolugdo do
envelhecimento, para as ligas Cu-9%Al-6%Mn e Cu-9%Al-8%Mn, e este resultado estd de
acordo com a discussdo proposta sobre a reagdo de precipitagdo da fase a sobre a fase
martensitica. Ainda nas figuras 88-b e 88-c, pode-se observar que o aumento da fragdo
relativa da fase o precipitada na liga Cu-9%Al-6%Mn ¢ maior do que a fracao relativa da fase
a precipitada na liga Cu-9%AI-8%Mn, confirmando que a adicdo de Mn perturba a reacdo de
precipitacao da fase a.

Na liga Cu-9%AI-4%Mn, a solubilidade da Ag adicionada aumenta a concentragdo de
manganés disponivel para a reacdo; da mesma forma que nas ligas terndrias, a concentragao
de Mn e perturba a reacao de precipitacdo da fase a sobre a fase martensitica, aumentando a
energia de ativacdo com a adi¢do de Ag. O mesmo efeito foi observado para a liga Cu-9%Al-

8%Mn com adi¢des de Ag.



Figura 88 - Graficos da fracdo relativa da fase o durante o envelhecimento das amostras obtidas a
partir da comparagdo dos dados de difratometria de raios X* mostrados nas figuras 64 a
66 para as ligas: (a) Cu-9%Al-4%Mn, (b) Cu-9%Al-6%Mn e (c) Cu-9%Al-8%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor.
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O méximo de solubilidade da prata no manganés deve ser em torno de 6%Mn e entdo,

nas ligas de Cu-9%AIl-6%Mn a solubilizagdo da prata diminuir a fracdo relativa de Mn

disponivel, diminuindo assim os valores da energia de ativacdo para a reagdo de precipitacao

da fase o sobre a fase martensitica. Para a liga Cu-9%Al-8%Mn o limite maximo de

solubilidade de Ag no Mn foi ultrapassado, o0 Mn remanescente esta perturbando a reagdo de

precipitacao da fase a sobre a fase martensitica.
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4.7 Estudo da cinética ndo-isotérmica de formacao da fase f a partir das amostras
recozidas.

Embora nao constasse do projeto original, foi efetuado um estudo da cinética ndo-
isotérmica de formacgdo da fase B a partir das amostras submetidas a recozimento, uma vez
que no projeto inicial tinha sido proposto o estudo da cinética ndo-isotérmica para a
precipitagdo bainitica, mas em algumas amostras, este evento ndo foi observado isoladamente
nas curvas DSC o que dificultaria sua descri¢do e interpretacdo. Entdo, como os dados de
DSC obtidos para as amostras recozidas apresentaram uma regularidade em todas as amostras,
esta parte foi incluida neste projeto.

O objetivo geral do estudo de reagdes termicamente ativadas ¢ a obtencdo de uma
descri¢ao do progresso da reacdo que seja valida para qualquer tratamento térmico, seja ele
isotérmico ou nao-isotérmico, por aquecimento linear ou qualquer outro tratamento nao-
isotérmico. Uma abordagem geral, encontrada em iniimeros trabalhos, ¢ de que a velocidade
da transformagdo durante a reacdo ¢ o produto de duas fungdes, uma dependente da

temperatura e outra da fragdo transformada (¢)".

ap _
=T (BT (12)

A fungdo dependente da temperatura ¢ geralmente considerada como uma funcio
descrita pela equacdo de Arrhenius (6), pagina 48.

Portanto, para descrever o progresso da reagdo em todas as temperaturas e para todos
os programas de tempo-temperatura, a fun¢do f(f), e as constantes A e¢ E, precisam ser
determinadas.

A energia de ativacdo de uma transformagdo, E,, pode ser obtida por medidas da
temperatura 7,, no ponto de maximo da velocidade de reagdo, enquanto a razdo de
aquecimento 6 permanece constante. Em um ensaio de analise térmica, o maximo da
velocidade de reacdo, na calorimetria exploratoria diferencial (DSC), coincide com o pico da
transformagdo. Medindo-se a temperatura de pico em vdarias razdes de aquecimento e
determinando o coeficiente angular do grafico de ln[B/sz] (método de Kissinger) em funcao
de 1000/T, ¢ possivel calcular a energia de ativagdo para o processo envolvido com o evento

térmico’®.
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As figuras 89, 90 e 91 mostram a por¢ao ampliada das curvas DSC, na regido do pico
P,, mostrada nas figuras 7, 8 e 9, respectivamente. Nestas figuras, pode-se observar que o pico
P, ¢é deslocado para temperaturas mais elevadas com o aumento da razdo de aquecimento. Isto
indica um processo governado pela cinética da reagdo, ocorrendo por um processo difusivo.
Sendo assim, pode utilizar-se da cinética ndo-isotérmica para determinacdo dos parametros

cinéticos, mais especificamente, da energia de ativagdo para o processo em questao.

Figura 89 - Por¢do ampliada das curvas DSC, na regido do pico P,, mostradas na figura 7.

5°Cmin”'
5,0°Cmin” 10°Cmin’
20°Cmin’
2 | 2
= 10°Cmin’ 5§
= )
§° 20°Cmin” = 1
< o 30°Cmin’
S L2
s g
[
S |30°Cmin™ S
g 2
E 2
= =
Cu-9%A1-4%Mn Cu-9%Al1-3%Ag-4%Mn
—T T T~ T T T T T T "~ T T T —T T T T T T T T T T T T T T
450 460 470 480 490 500 510 520 530 540 550 450 460 470 480 490 500 510 520 530 540 550
Temperatura (°C) Temperatura (°C)
(a) (b)
ol
5,0°Cmin 5,0°Cmin'|
o -l
& 1 °
20°Cmin’ = 1
20°Cmin’
0
& |30°Cmin’ C) ,
5 =z |30°Cmin
El =
=}
2 ©
5 <
= 2
=2
[
Cu-9%Al1-4%Ag-4%Mn Cu-9%Al-5%Ag-4%Mn

—— 77— T — 7 —————
450 460 470 480 490 500 510 520 530 540 550 450 460 470 480 490 500 510 520 530 540 550
Temperatura (°C) Temperatura (°C)

(© (d)

Fonte: Elaborado pelo autor.
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Figura 90 - Por¢ao ampliada das curvas DSC, na regido do pico P,, mostradas na figura 8.
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Fonte: Elaborado pelo autor.

As figuras 92, 93 e 94 mostram os graficos de In [B/(T,)’] em fungdo de 1000/T,,
enquanto a figura 95 mostra a variagao da energia de ativagdo em funcao da concentracao de
Ag para a formacdo da fase [, partindo das amostras submetidas a recozimento de 180

minutos a 850°C.
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Figura 91 - Por¢ao ampliada das curvas DSC, na regido do pico P,, mostradas na figura 9.
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Fonte: Elaborado pelo autor.

Para obtencao destas curvas foram utilizadas as curvas DSC das amostras submetidas
a recozimento, mostradas nas figuras 7, 8 ¢ 9 e da porcdo ampliada destas curvas, mostradas
nas figuras 89, 90 e 91, para obter os valores da temperatura do pico relacionado ao pico P,
associado com a transicao f;—f (T7-Cu,MnAl) de parte da martensitica que desordenou em

torno de 300°C e devido também a reacao T3-CusMnyAl—f (T7-Cu,MnAl).
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Figura 92 - Graficos de In [B/(T,)?*] em fungdo de 1000/T (método de Kissinger), utilizados para obter
as energias de ativacdo (formacao da fase B) para as ligas:(a) Cu-9%Al-4%Mn,
(b) Cu-9%Al1-3%Ag-4%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-4%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-4%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor.
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Figura 93 - Graficos de In [p/(T,)*] em fungdo de 1000/T (método de Kissinger), utilizados para obter
as energias de ativacdo (formacao da fase ) para as ligas:(a) Cu-9%Al-6%Mn,
(b) Cu-9%Al1-3%Ag-6%Mn, (c) Cu-9%Al1-4%Ag-6%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor.
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Figura 94 - Graficos de In [B/(T;)*] em funcdo de 1000/T (método de Kissinger), utilizados para obter
as energias de ativacdo (formacao da fase ) para as ligas:(a) Cu-9%Al-6%Mn,
(b) Cu-9%Al1-3%Ag-6%Mn, (c) Cu-9%Al-4%Ag-6%Mn e (d) Cu-9%Al-5%Ag-6%Mn.
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Fonte: Elaborado pelo autor.

Os valores médios da energia de ativacao obtidos para as ligas estudadas inicialmente
recozidas estdo mostradas na tabela 6 e na figura 95 e variam de 1138,7 a 280,9 kJmol™. Foi
observado que os valores da energia de ativagdo para as ligas ternarias de Cu-Al-Mn
diminuem com o aumento da concentracdo de Mn. Para as ligas Cu-9%AI-6%Mn e Cu-9%Al-
8%Mn os valores da energia de ativacdo ficaram bastante proximos. Estes resultados
confirmam o que foi discutido para as ligas recozidas, que o aumento da concentragdo de Mn

amplia a regido de existéncia da fase 3, favorecendo sua formagao.
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Tabela 6 - Valores da energia de ativacdo para a formacao da fase 3 a partir do método de Kissinger.

Concentragao Energia de Ativagdo (kJmol™)
de Ag Cu-9%Al1-4%Mn Cu-9%Al-6%Mn Cu-9%Al1-8%Mn
0 970,1+78,5 769,4+35.8 820,2+51,5
3 388,3+168,2 1138,7+137,8 525,3+140,7
4 825,9+230,6 562,4+139,2 485,1+£145,3
5 907,0+223,8 460,2+102,8 280,9+65,1

Fonte: Elaborado pelo autor.

Figura 95 - Grafico de variagdo da energia de ativacdo em funcdo da concentracdo de Ag, obtida a
partir da cinética ndo isotérmica pelo método de Kissinger, para a formagao da fase f3.
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Fonte: Elaborado pelo autor

Os resultados parecem indicar que existe um maximo de solubilidade da prata no

manganes, que deve ficar em torno de 6% Mn. Quando a concentragdo de Mn € menor do que

6%, como ocorre na liga contendo 4%Mn, a prata adicionada em torno de 3% ¢ solubilizada

principalmente no cobre, aumentando assim a fragdo relativa de Al que pode se combinar com

Cu e Mn para formar a fase . Aumentando a concentracdo de Ag (4 e 5%), parte dessa prata

adicionada passa a ser solubilizada no Mn, diminuindo assim a fracao relativa desse elemento

e aumentando a energia de ativacdo. Para a concentracdo de 6%Mn, que deve ser 0 maximo

de solubilidade da prata no manganés, a maior parte da prata adicionada, principalmente em
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baixas concentragdes, como 3%Ag, sera solubilizada preferencialmente no Mn, diminuindo
assim a fracdo desse elemento disponivel para a reagdo e aumentando a energia de ativagao.
Para maiores teores de Ag (4 e 5%Ag), como o limite de solubilidade foi atingido, a prata
remanescente serd solubilizada principalmente na matriz Cu, aumentando assim a fracao de
Al disponivel para a reacdo e diminuindo a energia de ativagdo. Nas ligas contendo 8%Mn, o
mesmo processo se verifica, mas agora a concentracdo de Mn estd acima do maximo de
solubilizacdo da prata e haverd uma fragdo remanescente de Mn disponivel para reagir. O
restante da prata adicionada passa a ser solubilizado na matriz de Cu o que aumenta a fracao
relativa de Al, junto com a parte remanescente de Mn, diminuem a energia de ativacdo da
reacdo de formacao da fase P. Estes resultados estdo de acordo com os dados obtidos para as

ligas envelhecidas isotermicamente.
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5 CONCLUSOES

Os resultados obtidos para as transi¢des estaveis, durante o aquecimento, mostraram a
seguinte sequencia de reagdes: (ap,—a), B1— P-(T7-CusMnAl) e T;3-(CusMnAl) — B-(T5-
Cu,MnAl). As adigdes de Mn ampliam a regido de existéncia da fase B e os resultados ainda
indicaram que a precipitacao da fase rica em Ag ocorre a partir da matriz rica em cobre e a
presenca de Mn deve alterar a aderéncia destes precipitados na matriz.

Os resultados obtidos para as transicdes metaestaveis, durante o aquecimento,
mostraram as seguintes reagdes: precipitacio da fase o a partir da fase martensitica
(transformacdo bainitica), transicdo ’—f;(DOs) e parte da decomposicdo da fase f3; nas fases
a, v e T3, transicdo PB1(DO3;)—P2(B2) e a transi¢do B2(B2) )—p(A2). Para as ligas contendo
Ag, além das reacdes ja citadas pode-se observar a ocorréncia de mais duas reagdes: reagdo de
precipitacdo e dissolucdo de Ag. Os resultados obtidos mostraram também que com o
aumento da razdo de aquecimento para as curvas DSC algumas reagdes podem ser
suprimidas.

Os resultados da variacdo da microdureza obtidos para as ligas recozidas mostraram
que a dureza do grao da fase o aumenta com as adicdes de Ag e Mn, indicando que este
aumento da dureza estd associado a dissolugdo de Ag e Mn na fase a.

Os resultados da variagdo da microdureza obtidos para as ligas submetidas a témpera
mostraram um aumento dos valores da dureza no intervalo de temperaturas de 250 a 350°C,
que esta associado com a reacdo de precipitacdo da fase o sobre a fase martensitica
(transformacgdo bainitica). Os resultados dos difratogramas de raios X e das micrografias
eletronica de varredura confirmaram a existéncia de uma reagdo de precipitagdo da fase rica
em Ag.

Os resultados das medidas da resistividade elétrica com a temperatura mostraram que
as adi¢cdes de Ag modificam a temperatura de transicdo e o valor da resistividade elétrica.
Esse efeito ¢ mais acentuado nas ligas Cu-9%Al-3%Ag-4%Mn e Cu-9%Al-3%Ag-6%Mn,
provavelmente devido a uma maior interagdo Mn-Ag na matriz

Os resultados obtidos durante o envelhecimento das ligas mostraram que, no intervalo
de tempo e temperatura considerados, a fase martensitica foi estabilizada e a reagdo
dominante para a liga Cu-9%AI-4%Mn ¢ a reacdo de consumo da fase o e para as demais
ligas a reacdo dominante ¢ a precipitacio da fase o (precipitagdo bainitica), com o
crescimento das placas da bainita, devido a difusdo pela interface ao longo do contorno de

grao entre a fase bainitica e a fase martensitica. Para as ligas ternarias o aumento na
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concentragdo de Mn perturba a reagdo de precipitacdo da fase o, aumentando a energia de
ativacdo. Para a liga Cu-9%Al-4%Mn a Ag adicionada ¢ solubilizada na matriz aumenta a
fracdo de Mn disponivel, o que deve perturbar a reagcao de precipitacdo da fase o, aumentando
a energia de ativacdo. Para a liga Cu-9%Al-6%Mn, a maior solubilizacdo de Ag no manganés
deve diminuir a fragdo relativa de Mn disponivel e diminuir os valores da energia de ativacao,
com a adi¢cdo de Ag, para a reagdo de precipitacdo da fase o sobre a fase martensitica. Para a
liga Cu-9%AIl-8%Mn a maior concentragdo de Mn aumenta a fracdo deste elemento
disponivel na matriz e este Mn remanescente esta perturbando a reagdo de precipitacdo da
fase o sobre a fase martensitica, aumentando assim a energia de ativacdo para a reagdo de
precipita¢do da fase a sobre a fase martensitica.

Os resultados obtidos para a cinética nao isotérmica para a formacgdo da fase B
mostraram que existe um maximo de solubilidade da prata no manganés, que deve ficar em
torno de 6% Mn. Quando a concentracdo de Mn é menor do que 6%, como ocorre na liga
contendo 4%Mn, a prata adicionada em torno de 3% ¢ solubilizada principalmente no cobre,
aumentando assim a fragdo relativa de Al que pode ser combinar com Cu e Mn para formar a
fase B. Aumentando a concentragdao de Ag (4 e 5%), parte dessa prata adicionada passa a ser
solubilizada no Mn, diminuindo assim a fragdao relativa desse elemento e aumentando a
energia de ativacdo. Para a concentragdo de 6%Mn, estd ocorrendo o maximo de solubilidade
da prata no manganés, a maior parte da prata adicionada, principalmente em baixas
concentragdes, como 3%Ag, serd solubilizada preferencialmente no Mn, diminuindo assim a
fracdo desse elemento disponivel para a reacdo e aumentando a energia de ativagdo. Para
maiores teores de Ag (4 e 5%Ag), como o limite de solubilidade foi atingido, a prata
remanescente serd solubilizada principalmente na matriz Cu, aumentando assim a fracao de
Al disponivel para a reagdo e diminuindo a energia de ativagdo. Nas ligas contendo 8§%Mn, o
mesmo processo se verifica, mas agora a concentracdo de Mn estd acima do maximo de
solubilizacdo da prata e havera uma fracdo remanescente de Mn disponivel para reagir. O
restante da prata adicionada passa a ser solubilizado na matriz de Cu e o aumento da fracdo
relativa de Al, junto com a parte remanescente de Mn, diminui a energia de ativa¢do da reagao

de formacao da fase .
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