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Resumo

Neste trabalho os efeitos da variacdo da concentracdo de Al sobre as transformacdes
de fase e as propriedades mecanicas das ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag, Cu-10%Al-10%Mn-
3%Ag e Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag foram estudadas utilizando-se metalografia por
microscopias éptica (MO), eletrdnica de varredura (MEV) e eletronica de transmissdo (MET),
calorimetria exploratoria diferencial (DSC), difratometria de raios X (DRX), ensaios de
tensdo-deformacdo, analise por dispersdo de energias de raios X (EDXS), medidas de
variacdo da resistividade elétrica com a temperatura e medidas de variagdo da microdureza
com a temperatura e o tempo de envelhecimento. Os resultados obtidos para as ligas
inicialmente submetidas a tratamento térmico de recozimento e inicialmente submetidas a
tratamento térmico de témpera mostraram que o aumento de 7 para 9%Al ndo modifica o
comportamento térmico e a dureza das ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag e liga Cu-9%Al-
10%Mn-3%Ag, pois as curvas obtidas apresentaram o mesmo perfil, indicando que elas
passam pelas mesmas transi¢fes. Porém, o aumento de 9 para 11%Al provoca uma mudanca
nas transformacdes pelas quais a liga passa, modificando assim o seu comportamento térmico
e os valores da microdureza. Nas ligas inicialmente recozidas foi possivel notar a ocorréncia
da decomposicdo espinodal em decorréncia da retencdo das fases i e Ps durante o
resfriamento lento das amostras. Os resultados obtidos a partir das ligas submetidas a
tratamento térmico de envelhecimento mostraram que aumento da dureza durante este
processo estd principalmente relacionado a precipitacdo bainitica. A partir das curvas de
variacdo da microdureza com o tempo de envelhecimento foi possivel obter os parametros
cinéticos (n, k e E,), utilizando-se as equacbes de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov
(JMAK) e Arrhenius. Os valores de energia de ativacdo obtidos mostraram que 0 aumento na
concentracdo de Al diminui E, para o processo de precipitacdo. A diminuicdo destes valores
deve estar associada principalmente a ocorréncia da reacdo de precipitacdo de uma fase rica
em Ag, que deve ocorrer com razoavel intensidade na liga com 7%Al e vai diminuindo até
ndo mais ser detectada na liga contendo 11%Al. Os resultados obtidos pelos testes de tensao-

deformacéo indicaram que as ligas com maior teor de Al sdo mais frageis.

Palavras-chave: ligas de Cu-Al-Mn-Ag; transices de fase; precipitacdo bainitica; cinética

isotérmica.



Abstract

In this work, the effects of changes in the Al concentration on the phase transformations and
the mechanical properties of the Cu-7%AI-10%Mn-3% Ag, Cu-10%Al-10%Mn-3%Ag and
Cu-11%Al-10%Mn-3% Ag alloys were studied using metallography by optical microscopy
(OM), scanning electron microscopy (SEM) and electronic transmission mycroscopy (TEM),
differential scanning calorimetry (DSC), X-ray diffraction (XRD), stress-strain tests, analysis
by X-ray energy dispersing (EDXS), measurements of the variation of electrical resistivity
with temperature and microhardness changes measurements with temperature and aging time.
The results obtained for alloys initially annealed and initially quenched showed that the
increase from 7 to 9% Al does not modify the thermal behavior and hardness of the Cu-7%Al-
10%Mn-3%Ag and Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag alloys. However, the increase from 9 to 11%Al
causes a change on the transformations of the alloys, thereby modifying their thermal
behavior and values of microhardness. In the annealed alloys it was possible to notice the
occurrence of the spinodal decomposition due to the retention of 3; and B3 phases during the
slow cooling of the samples. The results obtained from aged alloys showed that the hardness
increasing observed during this process is mainly related to bainitic precipitation. The
isothermal ageing kinetics for this precipitation was studied considering four different ageing
temperatures and the kinetic parameters n, k and E, were obtained using the Johnson-Mehl-
Avrami-Kolmogorov (JMAK) and the Arrhenius equations. The results showed that the
increase on the Al concentration decreases the activation energy values for the precipitation
process. This should be mainly associated with the occurrence of the precipitation reaction of
an Ag-rich phase, that should occur with reasonable intensity in the alloy with 7%Al and
decreases until it is no longer detectable in the alloy containing 11%Al. The results obtained
for stress-strain testing indicated that the increase in the Al content increases the fragility of

the alloys.

Keywords: Cu-Al-Mn-Ag alloys; phase transitions; isothermal Kkinetics; bainitic

precipitation.
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1. INTRODUCAO E REVISAO BIBIOGRAFICA

1.1. Ligas metélicas e suas transformacoes de fase

Ligas metalicas consistem em sistemas materiais formados por dois ou mais
componentes, no qual o componente principal, ou seja, em maior quantidade, ¢ um metal.
Este é denominado solvente e os elementos adicionados a ele, que podem ser metais ou nao-
metais, sdo denominados solutos ou elementos de liga. Se, no estado sélido, os atomos do
soluto e do solvente se arranjam no espaco, formando uma rede cristalina, eles constituem
uma solucdo solida, que caracteriza uma fase. Se essa solucdo solida for baseada na rede
cristalina de um dos componentes, estando 0s outros elementos dissolvidos nesta rede, ela é
denominada solucdo solida priméria. Se, no entanto, os &tomos do soluto e do solvente se
arranjarem em uma rede cristalina distinta, a solucdo obtida € denominada solucdo solida
secundaria e constitui uma fase intermediaria [1].

As solugdes solidas priméarias podem ser substitucionais ou intersticiais. No caso dos
atomos dos componentes apresentarem raios atbmicos préximos, os atomos de um tendem a
substituir os atomos do outro, em posi¢fes normais da rede cristalina, constituindo uma
solucdo sdlida substitucional. Se por outro lado, os raios atbmicos dos dois componentes sdo
muito diferentes, os &tomos do componente que apresenta menor raio tendem a se posicionar
nos intersticios da rede cristalina do outro, constituindo uma solucéo sélida intersticial.

Quando a liga é solidificada, os atomos do soluto e do solvente devem arranjar-se na
forma de estruturas cristalinas que levam a um estado termodindmico mais estavel,
apresentando, portanto, menor energia de Gibbs. A estrutura final pode ser constituida por
uma ou mais fases, dependendo das caracteristicas dos atomos que compfem a liga.
Considerando-se, por exemplo, uma liga composta de dois elementos, se 0s atomos do soluto
e do solvente sdo semelhantes do ponto de vista eletrénico, apresentando raios proximos e
mesma estrutura cristalina, a energia interna do sistema material ndo se altera sensivelmente
com a constituicdo da liga, e a estrutura tende a se apresentar como uma solugdo Unica
compostas de dois atomos distribuidos aleatoriamente. Se, no entanto, os atomos de soluto e
solvente apresentarem tendéncia de se atrair mutuamente, a energia interna pode diminuir
com a formacdo de um arranjo espacial particular entre eles podendo haver a formacéo de
compostos intermetalicos, quando os 4&tomos do soluto e solvente interagem formando certa

quantidade de ligagdes com carater mais ionico [1].



20

A formacdo de uma solucdo solida depende da solubilidade dos elementos que
compdem a liga na estrutura cristalina que caracteriza a solugdo. Assim, por exemplo, em uma
liga com dois componentes em que a solubilidade do soluto na rede cristalina do solvente
decresce com a temperatura, pode haver a possibilidade de manutencdo de uma Unica solugédo
a temperaturas mais elevadas e, & medida que a temperatura diminui, pode acontecer, a partir
de um determinado valor de temperatura, que o teor de soluto na liga ultrapasse o limite de
solubilidade do mesmo na rede cristalina do solvente. Isto provoca a precipitacdo de atomos
do soluto e a formacdo de uma nova solucdo solida, que pode ser primaria ou secundaria. A
andlise da formacdo de uma ou mais solugdes sélidas em funcdo da solubilidade dos
elementos que compdem a liga pode ser feita utilizando-se as regras de Hume-Rothery, que se
baseiam na diferenca dos raios atdmicos dos componentes, na diferenca de eletronegatividade
e na valéncia dos mesmos:

a) Raio atbmico: quanto maior a diferenca entre 0s raios atdmicos, menor a
solubilidade, ja que os a&tomos de um componente inseridos na rede cristalina do
outro provocam um afastamento dos atomos vizinhos das suas posicbes de
equilibrio, causando tensdes internas na rede. De um modo geral, pode-se
considerar que se a diferenga entre os raios atbmicos dos componentes for superior
a 14%, a tendéncia de formacdo sélida substitucional é baixa.

b) Eletronegatividade: quanto maior a semelhanca nos valores de eletronegatividade,
maior a solubilidade e, portanto, maior a tendéncia de formacdo de uma solucao
solida. Se, no entanto, a diferenca de eletronegatividade for relativamente elevada,
h& maior tendéncia de formagdo de um composto intermetéalico do que de uma
solucdo sélida.

c) Valéncia: O metal de menor valéncia (soluto) provavelmente se dissolvera no
metal de maior valéncia (solvente). Esta regra € valida principalmente para as ligas
de cobre, prata ou ouro com metais de valéncia superior.

Para analisar os limites de solubilidade entre os elementos e a tendéncia a formacao de

solucdo sélida entre eles, devem-se considerar as trés regras conjuntamente. Assim, quanto
maiores as semelhangas entre os raios atdmicos, eletronegatividade e valéncia, maior a

tendéncia a formacéo de solucdo sélida entre os componentes de uma liga metélica [1].
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O sistema no qual todos os seus componentes sdo sollveis entre si, formando uma
Unica solucéo, é denominado sistema isomarfico. Para sistemas isomorficos ideais, os valores
de entalpia e entropia ndo se alteram com a formacdo da solucdo. Nos casos reais, esses
valores variam afetando o valor de A Gs, que representa a diferenca de energia de Gibbs entre
a solucdo real e a solucdo ideal, e é definido como:

AGs=Gs-Gy +T AS, Q)

que rearranjando, obtém-se:

Gs=Gum +A Gs -T AS, 2

Nestas equacbes, Gs corresponde a energia livre da solucdo, Gy refere-se a energia
livre da mistura, T é a temperatura e ASy, representa a entropia da mistura, que corresponde
ao aumento da entropia devido a formacao da solucao.

O termo A Gs pode ser positivo, caracterizando um desvio positivo da solugdo real em
relacdo a ideal, ou negativo, caracterizando um desvio negativo da solucao real em relacdo a
ideal. SeAGs for negativo, a partir da Eg. (2) pode-se perceber que ele contribui para a
diminuicdo da energia de Gibbs da solucdo em relacdo a energia de Gibbs da mistura
mecanica, sendo portanto, favorecida a manutencdo de uma Unica solucdo. Se, no entanto, o

termo for positivo, enquanto a temperatura for alta o suficiente para manter:

T ASy> AGs 3)

como na Eq. (2) o termo T A Sy, é negativo, a energia de Gibbs da solu¢do Gs continuard menor
que a energia livre da mistura Gy, favorecendo a manutencdo de uma Unica solu¢do, mas se

para temperaturas mais baixas ocorrer que:

a manutencdo de uma solugdo Unica ndo é mais possivel termodinamicamente, ja que
provocaria um aumento da energia de Gibbs do sistema, havendo a separacdo do sistema em
duas solucdes. Na Figura 1 é apresentado um exemplo de um diagrama de fases onde isto é

observado. Em temperaturas elevadas (por exemplo, a temperatura T3 na Fig. 1) hd o
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cruzamento das curvas de energia de Gibbs do sélido e do liquido em um Unico ponto,
caracterizando uma tangente comum que determina, para um dado valor de temperatura, a
faixa de composicdes que apresenta uma mistura de fases solida e liquida. Para temperaturas
menores, abaixo da faixa de temperatura de transformacéo do liquido em soélido para cada
composicao (por exemplo, a temperatura T, no diagrama), enquanto valer a condicdo da Eq.
(3) observa-se a manutencdo de uma solugdo solida tnica (a). Entretanto, quando a
temperatura for baixa o suficiente para que em uma faixa de composi¢cdes passe a valer a
condicdo da Eq. (4) (por exemplo, T, no diagrama), aparece uma regido onde coexistem duas
fases solidas distintas (o € ap). As fragoes de B nas fases oy e o, S840 definidas pela tangente
comum aos dois pontos de minimo da curva de variacdo da energia livre da fase sélida com a
fracdo de B, conforme pode ser visto na Figura 1. A regido em que se nota a coexisténcia de
duas fases caracteriza um gap de solubilidade do sistema. A linha que separa a regido

monofésica da regido de coexisténcia de duas fases sdlidas é denominada linha solvus [1].

Figura 1. Diagrama de fases de um sistema material em que o desvio positivo em relacdo ao

ideal provoca um gap de solubilidade a baixas temperaturas [1].
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Fonte: SANTOS, R. G. dos (2006).
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Um conceito importante relativo aos sistemas, que envolvem um gap de solubilidade,
é o de ponto espinodal. A Figura 2 apresenta as curvas de variacdo da energia livre com a
composicdo para as fases sélida e liquida correspondentes a temperatura T, da Figura 1.
Como pode ser observado, para a fase solida ha uma tangente que toca dois pontos de minimo
da curva, correspondentes as composi¢des x’ e x’’, que caracterizam a faixa de composicao
para a qual se nota a coexisténcia de duas fases solidas (a; e o) nesta temperatura, ou seja o
gap de solubilidade. Como entre estes dois minimos ha um ponto méaximo, fica evidente a
existéncia de dois pontos de inflexdo na curva de energia livre com a composi¢ao (G‘ZG/GXZ),
nos quais a derivada segunda da energia livre com a composigdo € igual a zero. Esses pontos
sdo denominados pontos espinodais. Para cada temperatura especifica, dentro da faixa de
temperaturas em que ocorre o gap de solubilidade, os pontos x;’ e X;’’, vdo corresponder a
diferentes composicdes. Plotando-se estes pontos no diagrama de fases obtém-se a linha

espinodal, apresentada em linha pontilhada na Figura 3.

Figura 2. Curva de variacdo da energia livre (G) com a fracdo do componente B (Xg)

correspondente a temperatura T, na Figura 1.

(6]

:H'—"

Fonte: SANTOS, R. G. dos (2006).
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Figura 3. Diagrama de fases de um sistema material que apresenta uma descontinuidade na
solubilidade, mostrando a linha espinodal [1].

Temperatura

Fragio de B {xg)

Fonte: SANTOS, R. G. dos (2006).

A localizacdo dos pontos espinodais nos diagramas de fases é especialmente
importante na analise de transformacdes fora do equilibrio termodindmico, como por
exemplo, quando uma liga com uma determinada composicao, no estado solido, é resfriada de
uma temperatura em que Se apresenta monofasica para outra em que se apresenta como uma
mistura de duas fases, portanto, dentro do gap de solubilidade. Se for considerada, por
exemplo, a liga com composi¢cdo x; (Fig. 3) na temperatura Ty, ela estara a esquerda da
composicao espinodal (x; ). Se essa liga for resfriada de uma temperatura T, na qual s6 existe
a fase a, até uma temperatura T; haverd uma tendéncia a se formar certa quantidade de ay, que
apresenta maior quantidade de B, para que o equilibrio termodinamico seja restaurado. Para
tanto, os atomos de B, devem precipitar da fase a, formando regides com maior teor de B,
para possibilitar a formacdo da fase a,. A fase o remanescente, com menor teor de B, passa a
ser denominada oy. As fragdes de B nas fases a; e a; em uma determinada temperatura sao
definidas pela tangente comum aos pontos minimos da curva de variacdo da energia livre do
solido com a composicdo (Fig. 2), sendo na temperatura Ty, iguais a x”’ e x’’, respectivamente.
Para que ocorra a formagao da fase a, e a transformagdo de o em oy, a precipitacdo dos
atomos de B da fase a deve enriquecer uma regido de atomos de B até o valor correspondente

a x’’, e a fase o em torno dessa regido, com a perda de atomos de B, deve atingir uma
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concentracdo correspondente a x’. Esse tipo de transformacdo na qual uma fase solida, neste
caso, a fase o se decompde formando duas outras fases solidas o; e ap € denominada

decomposicao espinodal [1].

1.2. Transformacdes difusivas

Além das reacGes de precipitacdo, outro tipo de transformacdo de fase que pode
ocorrer em ligas metalicas é a transformacdo polimérfica. Este tipo de transicdo €
caracterizada por uma mudanca no arranjo espacial dos &tomos ou moléculas que compdem o
material. Isto afeta todos os &tomos da liga e tem uma importancia muito grande para a
microestrutura do material [1]. Em todas as transformac6es polimorficas e na maioria das
reacOes de precipitacdo, dois tipos de migracdo interfacial entre duas fases cristalinas podem
ocorrer. No primeiro destes, o cristal produto da reacéo cresce dentro da fase matriz por um
movimento de cisalhamento coordenado de todos os &tomos da interface. No segundo tipo, 0s
atomos termicamente ativados “saltam” através da interface produzindo um mecanismo
difusivo [2].

A difuséo pode ser considerada um movimento de a&tomos ou moléculas no interior de
um sistema material, induzido pelo movimento de vibragcdo dos mesmos, podendo provocar
um transporte efetivo de massa. Nao séo considerados movimentos por difuséo aqueles dos
atomos ou moléculas que comp&em gases e liquidos, provocados por movimentos dos fluidos.

Nos materiais no estado sélido, as forcas de interacdo entre os atomos sdo de
magnitude suficiente para conferir uma estrutura “rigida” no arranjo espacial dos mesmos. Em
particular, no caso dos materiais metalicos, os arranjos dos &tomos no espago seguem formas
geométricas bem definidas denominadas células unitarias. A repeticdo tridimensional desses
arranjos basicos produz uma ordenacdo de longo alcance no arranjo espacial dos atomos
formando uma rede, e a estrutura resultante é denominada estrutura cristalina. A estrutura
rigida citada anteriormente é, no entanto, relativa, j& que o0s &tomos apresentam um
movimento de vibracdo que aumenta com a temperatura do material. Sdo esses movimentos
de vibragdo dos 4tomos, ativados termicamente, que permitem a difusdo atdmica. E evidente
que o movimento de atomos por difusao no interior dessa rede cristalina “rigida” ¢ muito mais
complexo e dificil que no caso dos gases e dos liquidos. Desta forma, a difusdo no estado
solido é bem mais lenta do que nos estados liquido e gasoso [1].

A facilidade com que os atomos de um determinado elemento se movem na rede

cristalina de outro elemento ¢ indicada por um parametro importante denominado coeficiente
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de difusdo (D). Uma vez que a difusdo depende do movimento de vibragdo dos atomos, cuja
amplitude aumenta com a temperatura, o coeficiente de difusdo é fortemente afetado por esta.
Para se movimentar de uma posicéo a outra, 0 &tomo deve adquirir, através de colisbes com
seus vizinhos, uma quantidade de energia equivalente a Q, chamada de energia de ativacédo
para a difusdo. A capacidade dos atomos se difundirem deriva diretamente do fato de que, em
qualquer temperatura finita eles possuem uma energia cinética térmica, cujo valor médio é ksT
por atomo, onde ks € a constante de Boltzmann. Os resultados da Mecénica Estatistica
mostram que a probabilidade de um atomo adquirir esta energia é proporcional a exp(- Q/ksT),
conhecido como fator de Boltzmann, o que indica de maneira evidente que a velocidade de
difusdo atbmica em qualquer material deve ser fortemente dependente da temperatura. Essas
velocidades sdo expressas em termos do coeficiente de difusdo. Foi constatado
experimentalmente que este varia exponencialmente com a temperatura, esta dependéncia

pode ser representada pela equacéo:

D = Do exp(— Q/kgT) (5)

onde D, e Q sdo constantes especificas para cada sistema considerado e que podem ser

determinadas experimentalmente [3].

1.2.1. Difuséo de longo e curto alcance

Os sistemas heterogéneos consistem de uma mistura de fases e as transformacdes
nesses sistemas ocorrem pelo crescimento de uma ou mais fases a custa das outras. Em geral,
cada fase ndo é observada como uma entidade Unica, mas como uma dispersdo de dominios
menores. A transformacdo envolve a formacdo de novos dominios do produto, o que é
chamado de nucleacéo, e 0 avan¢o dos contornos da fase, chamado de crescimento [4].

Para reacOes de nucleacdo e crescimento, nas quais as fases matriz e produto possuem
diferentes composicgdes, existem dois processos sucessivos de difusdo. No primeiro, ocorre 0
transporte de longo alcance por muitos espagcamentos atbmicos comumente descrito como um
processo difusional. No segundo, o transporte atdmico através da interface, que € um processo
difusional termicamente ativado e de curto-alcance conhecido como processo interfacial.

A difusdo de longo alcance envolve apenas uma fracdo do namero total de atomos
disponiveis para a nova fase, somente aqueles necessarios para mudar a composi¢édo da fase

matriz em relacdo a nova fase. Uma vez que as duas reagles, difusdo de longo alcance e a
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etapa interfacial de curto alcance, sdo reag¢fes sucessivas, 0 mais lento dos dois processos ira
controlar a velocidade da reacdo. Isto é o contrario da situacdo onde ha possibilidade de
ocorréncia de duas reacdes alternativas, por exemplo, a formacéo da fase estavel com energia
livre mais baixa ou uma fase metaestavel com uma energia livre mais elevada que a anterior.
Quando existem duas ou mais reacOes alternativas, a reagdo mais rdpida determinard a
velocidade da transformacgdo e a microestrutura resultante. Esta situacdo acontece, por
exemplo, em reacfes de endurecimento por precipitacdo em temperaturas baixas e forca
motriz elevada, onde os precipitados metaestaveis com barreiras baixas para a nucleacdo
formam-se em preferéncia aos precipitados estaveis, quando estes sdo mais dificeis para
nuclearem. A reacdo metastavel inicial remove muito da forga motriz para a formacéo da fase
estavel, desta forma o produto metaestavel pode permanecer por um tempo consideravel na

amostra [2].
1.2.2. Cinética isotérmica de transformacdes difusivas

No estudo cinético de transformacdes de fase no estado sélido ndo € possivel
determinar diretamente a quantidade de fase produto formada. Assim, a alternativa encontrada
é utilizar métodos indiretos. Este estudo pode ser realizado considerando-se a existéncia de
uma relac@o linear entre o valor de uma propriedade fisica observada, por exemplo: dureza,
entalpia ou resistividade elétrica, e a fracdo transformada de um dos componentes. A fracdo

transformada (y) pode ser definida como:

P(t)-P
= ©

Onde Py e P, representam, respectivamente, ao valor da propriedade no inicio e no final da
transformacdo e P(t) corresponde ao valor da propriedade em um instante t. Em geral, 0s
estados de referéncia Py e P, sdo dependentes da temperatura. A diferenca [P..- Po] pode ser
tomada como aproximadamente constante no intervalo de temperaturas considerado
experimentalmente [5, 6].

A velocidade de uma transformacgéo que ocorre por nucleacdo e crescimento depende

da velocidade de nucleacdo, da velocidade de crescimento dos dominios individuais e do
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efeito da interferéncia entre dominios vizinhos por contato direto e também por competi¢éo de
longo alcance pelos atomos do soluto [4].
Em um processo isotérmico, a velocidade de transformacédo dy/dt, de modo geral, pode

ser representada por:

dy
E—kﬁ)f(y) )

A constante de velocidade ¢ definida pela equacéo de Arrhenius:

K(T) =Aexp(— F'ij ®

onde E, € a energia de ativacdo para 0 processo e R € a constante dos gases. Assim, a equacao

(7) pode ser reescrita como:

d E
—y=Aexp(— R—;jf(y) ©)

Dentre as equacdes mais utilizadas para descrever processos isotérmicos, encontram-
se as equacgOes de Jonhson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) e de Austin-Rickett (AR),

mostradas abaixo:

dy

(IMAK) 4 - k- y)(kt)"™ (10)
(AR) j—{ —kn(— y)? (kt)"* 1)

onde k ¢é a constante de velocidade dependente da temperatura, t € o tempo e n é um pardmetro
que depende do mecanismo de nucleacdo e do processo de crescimento [7]. O termo
relacionado com a parte ndo-transformada, (1 - y) ou (1 - y)? inclui um fator de interacéo

matua igual a 1 ou 2, que é comumente usado para corrigir alguns efeitos como a diminuigdo
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da quantidade de soluto na matriz ndo-transformada, devida ao crescimento competitivo dos
produtos da reacdo, a colisdo direta de dois produtos da reagdo ou a exaustdo dos sitios de

nucleacdo [8].

1.3. Medidas de dureza como ferramenta no estudo da cinética de transformacodesde fase

As medidas de dureza constituem um método ndo-destrutivo bastante Gtil para se testar
a resisténcia de um material a deformacdo e também a eficacia de diversos tratamentos
metaldrgicos, como: tratamentos térmicos, endurecimento por precipitagdo e outros [9]. A
dureza pode ser definida como a resisténcia de uma superficie a entalhes localizados, feitos
por um entalhador-padrdo sob condi¢des padronizadas. Quanto menor for o entalhe feito sob
essas condicdes, maior sera a dureza do material. Existem varios testes de medida de dureza,
com condi¢Oes 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. Existe grande interesse na medida da dureza de componentes bastante pequenos
ou mesmo de fases individuais em uma microestrutura. Esta medida é chamada de
microdureza e o tipo de teste de microdureza mais utilizado é o da piramide de Vickers, que
utiliza como entalhador uma pirdmide de diamante de base quadrada, com angulo entre as
faces igual a © = 136'. A medida da diagonal D da base da piramide, entalhada no material,
junto com o valor da carga aplicada F e do seno da metade do angulo entre as faces,
substituidos na relacdo abaixo, fornecem um nimero que corresponde a dureza Vickers (HV)
[9-11].

2Fsen
HV = 2Fsendy (12)
D2

A cinética isotérmica de uma grande variedade de reacbes no estado solido pode ser
descrita por uma funcéo da forma geral dada pela equacdo dy/ dt = k" t"* (1 - y), onde y(t) é a
fracdo transformada, k e n sdo parametros cineticos. A velocidade da reacdo é pequena no
inicio, aumenta até 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 compensacao
ao retardo na velocidade de reagdo, causado por essa influéncia direta. Admitindo-se k e n

como constantes independentes de y e t, a integracdo da equacéo geral fornece In 1/ 1-y =
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(kt)". Esta equacdo fornece uma curva sigmoidal e uma forma equivalente desta equacéo é y =
1 - exp (- kt)", que é conhecida como equacio de Jonhson-Mehl-Avrami-Kolmogorov [4].
Considerando a microdureza HV como a propriedade fisica que varia com o tempo,

podemos escrever a fracdo transformada (y), como:

[HV (t) - HV,]

Y= Thv, —hv,] (13)
e a equacdo de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov pode ser escrita na forma:
HV(t) - HV, 0
[ o] 1-exp[-(kt)"] (14)

[HV, —HV, ]
onde HV, representa a dureza na parte inicial da curva, periodo em que a dureza permanece
constante e que é chamado de periodo de indugdo ou de incubagdo, HV ) representa a dureza

em um instante (t), e HV., representa a dureza no equilibrio, ap6s o término da reacao.

1.4. Transformacdes de fase nos sistemas Cu-Al, Cu-Al-Mn e Cu-Al-Ag

As ligas com memdria de forma sdo materiais de estimulo-resposta, ou seja, sdo
caracterizados pela capacidade de recuperar a sua forma original apds significativa
deformacéo plastica. Este grupo de ligas metalicas apresenta um notavel potencial de alterar
sua estrutura cristalografica, como um resultado de uma mudanca na temperatura e/ou na
tensdo aplicadas [12, 13]. Estas mudancas cristalograficas estdo associadas com a transicdo da
fase martensitica para a austenitica, e vice-versa. Atualmente sabe-se que as propriedades de
memoria de forma sdo fungBGes da microestrutura, incluindo o tamanho do grdo, textura e
precipitacdo [14]. As ligas que apresentam efeito memdria de forma podem ser utilizadas em
diferentes setores, como por exemplo, na engenharia aeroespacial e na producdo de
dispositivos medicos, por possibilitarem a miniaturizacdo de equipamentos e dispositivos,
aliados a reducdo de custos [15-20]. Entre as ligas que podem apresentar este efeito
encontram-se as ligas a base de cobre. Estas possuem maior condutividade térmica e elétrica,
boa ductilidade e menor custo do que as ligas de NiTi, as mais amplamente utilizadas. Estas

vantagens tém motivado inUmeras pesquisas sobre essas ligas a base de Cu [12].
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O sistema binario de Cu-Al é um dos mais importantes das ligas a base de Cu. Isso se
deve principalmente ao seu baixo custo, quando comparado com os demais sistemas a base de
cobre [21]. O equilibrio de fases do sistema binario Cu-Al tem sido bastante estudado por ser
este um dos sistemas basicos para ligas ternadrias e quaternarias a base de cobre que
apresentam o efeito memoria de forma [22-32]. No sistema Cu-Al, a fase B desordenada, com
estrutura do tipo A2, é estavel no intervalo de composi¢des entre 9 e 14(m/m)%Al ou (20 e
30at.%Al), em temperaturas acima de 560 °C (Fig. 4). Durante o resfriamento rapido,
processo denominado témpera, esta fase passa por uma transi¢cdo ordem-desordem em dois
estagios: B (A2 Cu-desordenada bee)—f, (B2-CuAl)—p1 (DO3-CusAl) [24, 33]. Em meio a
este processo, a fase P de alta temperatura se ordena e, para certas composi¢des, em
temperaturas mais baixas, passa por uma transformacdo martensitica. Como ja citado, esta
fase martensitica tem recebido uma atencdo especial por ser responsavel pelas propriedades
do efeito memdria de forma, o que confere uma considerdvel importancia tecnoldgica a este
sistema [22]. Este efeito baseia-se no fato de que a fase P estavel de altas temperaturas
transforma-se em fase martensitica, apds resfriamento rapido. Esta fase, apds sofrer um
processo de deformacdo, assume uma nova forma geométrica e quando submetida ao
aquecimento transforma-se novamente em fase 3, com a recuperagdo da forma original do
sistema [22].

Figura 4. Diagrama de fases do sistema Cu-Al mostrando as temperaturas das transicdes
ordem-desordem A2-B2-DO;[21].
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Assim como as ligas do sistema binario Cu-Al, as ligas de Cu-Al-Mn também s&o
comercialmente atrativas. A adicdo de Mn as ligas binérias promove uma melhora da
ductilidade, aumenta a estabilidade da fase B em relagdo a decomposicao difusional e retarda
esta transig¢do, tornando a fase B metaestavel em baixas temperaturas [22-24]. Por causa disto,
propriedades de memaria de forma mais interessantes podem ser obtidas, e as ligas de Cu-Al-
Mn ou aquelas a base de Cu-Al-Mn tém sido preferidas em algumas aplicacbes tecnologicas.
No sistema Cu-Al-Mn, a fase B desordenada ¢ a fase de equilibrio em temperaturas elevadas.
Em temperaturas abaixo de 400 °C, dependendo da concentracdo de Mn e Al, a fase P se
decompde durante o resfriamento lento. As fases estaveis correspondentes a esta regido sao:
a-Cu, T3-CuszMn,Al, y,-CugAl, e B-Mn (Fig. 5).

No sistema Cu-Al-Mn, quando a fase B(A2) de alta temperatura ¢ retida durante o
resfriamento rapido, ela também passa por uma transi¢do ordem-desordem em dois estagios: B
(A2)—PB2(B2)—B1(D0O3) ou B3(L21), em que B; e B3, correspondem, respectivamente, as fases
(Cu,Mn)3Al e CuaMnAl (Fig. 6). Um estudo a respeito destes dois tipos de estruturas de fase
ordenada, a partir de microscopia eletrénica de transmissdo e dados de difracdo de elétrons,
mostrou que o ordenamento DOj existe para baixas concentragcbes de Mn enquanto que o
ordenamento L2; existe para elevados teores de Mn, como mostrado na Figura 7 [21]. Quando
as ligas de Cu-Al-Mn sdo lentamente resfriadas, uma decomposicdo espinodal pode ocorrer
abaixo de 350 °C, formando a fase CusAl paramagnética e a fase Cu,MnAl que se ordena
ferromagneticamente. O ferromagnetismo da fase PB3(L2;), bem como, 0 seu momento
magnético de saturacdo resultam do ordenamento atdmico dos &tomos de Mn [21, 25].

Medidas de variacdo da resistividade elétrica com a temperatura tém sido utilizadas
para estudar a separacdo das fases p1(DOs) e B3(L21) em ligas de Cu-Al-Mn. Nos intervalos de
temperatura em que a amostra ndo passa por nenhuma mudanca estrutural, a resistividade
elétrica exibe o comportamento conhecido de variacdo linear com a temperatura. Entretanto,
guando ocorre uma transicdo de fase, como uma separacdo de fases (precipitacdo de fases em
equilibrio ou decomposicéao espinodal) ou ainda uma transi¢do ordem-desordem, a resisténcia
desvia de seu comportamento linear. A determinacdo da temperatura na qual ocorre esse
desvio fornece uma estimativa confidvel da temperatura de transicdo, ou da temperatura do
inicio da decomposi¢do. No sistema Cu-Al-Mn, a separacdo entre a fase B;(DOs), pobre em
Mn, e a fase B3(L2;), rica em Mn, produz um decréscimo no valor da resistividade elétrica, e
essa diminuicdo aumenta com o0 aumento do grau de decomposicdo. A origem deste
decréscimo esta no fato da fase B3(L2;) ser magneticamente ordenada e, portanto, apresenta

uma resistividade mais baixa que a fase homogénea inicial. Além disso, a distribui¢do ao
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acaso dos atomos de Mn na fase P1(DO3) pode agir como impurezas de espalhamento e
consequentemente uma reducdo no teor de Mn desta fase também contribui para a diminuigdo

da resistividade elétrica da amostra, devido a separacéo das fases [34].

Figura 5. Diagrama de equilibrio para o sistema Cu-Al-Mn: ao longo da linha de composi¢édo
CuzAl—Mn (a) e ao longo da linha de composigdo CuzAl—CuzMn; (b) [25].
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Figura 6. Representacdo esquematica mostrando a sequéncia de ordenamentos para 0s
sistemas: Cu-Al (a) e Cu-Al-Mn (b) [21].
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Figura 7. Diagrama de fases mostrando os ordenamentos da fase f no sistema Cu-Al-Mn
[21].
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As ligas com memoria de forma do sistema Cu-Al-Mn com baixa concentracdo de Al
sdo bastante ducteis e apresentam boa resisténcia mecanica. O aumento na ductilidade em
ligas de Cu-Al-Mn, com efeito memdria de forma, é atribuido a um decréscimo no grau de
ordenamento da fase matriz L2;. Para composi¢Oes acima de 16at.%Al a fase L2; transforma-
se martensiticamente para a estrutura 6M, enquanto que para composi¢cdes abaixo de
16at.%Al o ordenamento da estrutura A2 para L2; é suprimido por témpera e a transformacéo
martensitica da estrutura A2 para 2M (Al fcc, desordenada) ocorre a baixas temperaturas.
Outra caracteristica interessante das ligas de Cu-Al-Mn é a possibilidade de se obter
endurecimento por envelhecimento da fase B. Os resultados obtidos para uma liga
Cur1,9Al166Mng 3Ni2Bg > (at.%) mostraram que quando esta liga é submetida ao processo de
envelhecimento ocorre um aumento na dureza da liga. O aumento na dureza foi devido a
formacdo de finas placas de fase bainitica (o). A cinética da transformacdo bainitica foi
descrita pela equacdo de Austin-Rickett, com energia de ativacdo em torno de 60 kJmol™,
aproximadamente igual a obtida para a liga Cu-Zn-Al com elevado grau de ordenamento na
fase B [7].
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O sistema Cu-Al-Mn, assim como a base binaria Cu-Al, é muito sensivel as variagdes
na composicao e tratamento térmico. A adi¢do de um quarto elemento a esse sistema de ligas
pode alterar as propriedades importantes desse sistema. Considerando-se que as ligas de Cu-
Al-Mn apresentam um bom grau de recuperacdo de forma, tamanho de gréos elevado [35] e
que a presenca de Mn diminui a resisténcia a corrosdo do material, a presenca de atomos de
Ag em ligas desse sistema ternario pode alterar as propriedades das ligas de Cu-Al-Mn [36].

Existem poucos estudos na literatura consultada sobre o efeito das adi¢bes de Ag nas
propriedades térmicas, mecanicas e magnéticas de ligas do sistema Cu-Al-Mn [37-47]. Sabe-
se que a Ag é pouco soltvel no Cu, enquanto Al e Mn tém solubilidade mais elevada. A
solubilidade da prata no cobre aumenta com a temperatura e a presenca de aluminio,
formando o sistema ternario Cu-Al-Ag. Nesse caso a solubilidade da Ag no cobre pode atingir
valores até em torno de 6%Ag (m/m) em temperaturas elevadas (aproximadamente 800°C),
dependendo da concentracdo de Al [48]. Como os aomos de Ag ndo formam compostos
intermetalicos no sistema Cu-Al-Ag, eles interferem apenas no intervalo de estabilidade das
fases formadas no sistema Cu-Al [49], na cinética de envelhecimento da fase martensitica
[50], na formacdo das fases B e P; de alta temperatura [51], refinam os grédo da fase o
melhorando as propriedades mecéanicas do sistema [52], melhoram a resisténcia a corrosao
[36] e podem ainda contribuir significativamente para a diminui¢do do tempo de meia-vida de
bactérias nocivas ao homem depositadas na superficie desses materiais, pois a Ag tem
propriedade antimicrobiana muito marcante [53]. Em ligas do sistema Cu-Al-Ag, inicialmente
submetidas a témpera a partir de 850 °C, também foi verificado que no intervalo de
temperaturas entre 200 e 450 °C ocorre a formacdo de precipitados ricos em prata com
pequenas fracdes de Al e Cu dissolvidas neles, quando a fase martensitica é lentamente
aquecida [51].

Considerando que os atomos de Mn sdo relativamente soltveis no Cu, no Al e na Ag,
a formacdo de precipitados ricos em Ag com fracdes de Cu, Al e Mn dissolvidas neles pode
ocorrer em ligas quaternarias de Cu-Al-Mn-Ag, tornando possivel a existéncia de propriedade
magnética associada com a formagdo dos precipitados de prata. E também interessante
salientar que a interagdo dos precipitados ricos em Ag e os precipitados da fase ordenada
Cu,MnAl podem produzir alteragGes nas propriedades magnéticas do sistema. Os intervalos
de estabilidade das transformacdes de fase previstas para o sistema quaternario Cu-Al-Mn-Ag
devem ser diferentes daqueles observados para os sistemas ternarios Cu-Al-Ag e Cu-Al-Mn e,
portanto, mudancas nas temperaturas das transformacGes martensitica direta e reversa séo

esperadas. As propriedades mecéanicas do sistema quaternario Cu-Al-Mn-Ag podem ser
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melhoradas em relacdo aquelas observadas para a liga Cu-Al-Mn, ja que a prata pode atuar
também como um elemento refinador de gréos [52].

Dessa forma, para este trabalho foram selecionadas como base as ligas de Cu-Al-Mn
com concentracdo de Al entre 7 (~15%at.) e 11%(~21%at.) e teor de Mn entre 10% e 11%,
pois estas composicOes apresentam o melhor compromisso entre propriedades mecéanicas e
composicdo, como pode-se observar na Figura 8, além disso, em concentragdes em torno de
10%Mn a fase ferromagnética Cu,AlMn pode ser formada. A concentracdo de 3%Ag foi
definida em funcgéo de outros trabalhos realizados com ligas de Cu-Al-Ag [54] que mostraram
uma boa resposta em termos das transicbes de fase, fazendo com que a transformacéo
martensitica destas ligas fosse elevada a valores consideraveis. Além disso, esta concentracao

de prata pode ser totalmente dissolvida na matriz metélica em temperaturas elevadas.

Figura 8. Grafico que mostra a relacdo entre a composicdo e as propriedades mecanicas das
ligas de Cu-Al-Mn [55].
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2. OBJETIVOS

2.1. Obijetivo Principal

Estudar os efeitos da variacdo da concentracdo de Al sobre as transformacdes de fase e
as propriedades mecénicas das ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag, Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag e
Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag.

2.2. Obijetivos especificos

a) Estudar as transicfes de fase estaveis e metaestaveis que ocorrem nas ligas Cu-7%Al-
10%Mn-3%Ag, Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag e Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag, caracterizar as fases
presentes e determinar seus intervalos de estabilidade.

b) Estudar as propriedades térmicas e mecéanicas das ligas quaternarias em funcdo da
concentracédo de Al.

c) Estudar a existéncia da falha de miscibilidade e a ocorréncia da decomposicéao espinodal no
intervalo de concentragdes considerado.

d) Estudar a cinética de reacdo de precipitacdo bainitica utilizando modelo cinético

isotérmico.
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3. MATERIAIS E METODOS

As ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag, Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag e Cu-11%Al-10%Mn-
3%Ag foram preparadas em um forno a arco com atmosfera inerte de argénio. As ligas foram
fundidas utilizando-se um cadinho de cobre refrigerado internamente com &gua corrente. Para
a fusdo foram utilizados metais com pureza néo inferior a 99,95% que foram distribuidos em
camadas ao longo do cadinho de fusdo. Estas camadas foram dispostas em ordem crescente
das densidades dos metais puros. A etapa inicial da fusdo consistiu na preparacdo do ambiente
interno do forno. Nesta etapa foi realizado vacuo primario dentro do ambiente onde ocorreu
fusdo da liga. Apo6s a realizacdo de vacuo primério, o ambiente foi enriquecido com Argonio
até pressao parcial de 0,50 atm e um novo procedimento para realizacdo de vacuo primario foi
executado. Essa sequéncia foi repetida por trés vezes para diminuir a fracdo residual de ar
atmosférico no ambiente da fusdo. Apos as trés “lavagens” com Argénio, o ambiente foi
novamente enriquecido de Argdnio e a pressao parcial residual de ar atmosférico ficou em
torno de 10™ atm. Este quadro corresponde & situagdo em que a fusdo foi realizada. Os tarugos
produzidos apresentaram aproximadamente 30 g, 40 mm de comprimento e didmetro em
torno de 10 mm. Para realizacdo dessa etapa foi utilizado o equipamento instalado no
Laboratdrio de Materiais Metalicos - ICAQF, Diadema - SP.

A partir dos tarugos obtidos foram cortados discos com cerca de 2,0 mm de espessura
que foram laminados a frio para a obtencdo de pequenas placas quadradas, com cerca de 15
mm de lado e 1,0 mm de espessura. Essas amostras foram inicialmente submetidas a um
recozimento por 120 horas a 850 °C para homogeneizacdo e, em seguida, foram utilizadas
para a obtencdo de curvas de variagdes da microdureza com temperatura de témpera e 0
tempo de envelhecimento. Para a obtencdo das curvas de calorimetria exploratéria diferencial
(DSC) foram utilizadas amostras cilindricas com 3,0 mm de didametro. As amostras foram
novamente recozidas, nas mesmas condicdes citadas anteriormente, e submetidas a témpera a
partir de 850 °C em agua a 0 °C. Os tratamentos térmicos foram realizados em um forno EDG
3P com controle de temperatura.

O comportamento térmico das ligas foi estudado utilizando-se um equipamento DSC
Q-20 da TA Instruments. A calibracdo dos pontos de temperatura e da entalpia foi efetuada
com padréo de metal indio. Panelas padronizadas de platina foram utilizadas para todas as
amostras e a célula do DSC foi purgada com gas argbnio a uma vazdo constante de 50
mLmin™. A resisténcia térmica e a capacidade calorifica foram calibradas em razdes de

aquecimento entre 5,0 e 30 °Cmin™ no intervalo de temperaturas entre 30 e 600 °C. A
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aquisicdo dos dados foi realizada utilizando-se um microcomputador acoplado ao DSC e o
tratamento dos dados foi feito utilizando o programa Universal Analysis da TA Instruments.
As curvas foram normalizadas e a massa média das amostras foi de 100 mg.

As fases presentes nas ligas foram identificadas e caracterizadas por difratometria de
raios X utilizando-se um difratbmetro Siemens D500, por microscopia éptica utilizando-se
um microscopio metalogréfico Opton com estacdo de captura e analise de imagem e por
microscopia eletronica de varredura utilizando um microscopio eletrénico LVV5900 e um FEG
Inspect 50F de alta resolu¢do com microanalisador acoplado para aquisi¢do de EDXS, ambos
instalados no LNnano / LNLS. Para a revelacdo e observagédo das fases presentes nas amostras
por microscopia Optica e microscopia eletrénica de varredura, os corpos de prova foram
atacados quimicamente com um reagente a base de cloreto férrico composto por: 25 mL de
HCI 37% (m/m) em 100 mL de &gua destilada e 10g de FeCl3.6H,0.

Para as andlises de microscopia eletrbnica de transmissdo, as amostras foram
inicialmente cortadas em discos de 3 mm de didmetro e 1 mm de espessura. Em seguida, as
amostras foram polidas em uma politriz da marca South Bay Technology (SBT), modelo 920,
até atingirem 100 um de espessura. Posteriormente, as amostras foram desbastadas até uma
espessura de 10 um utilizando um “dimple”” da marca South Bay Technology (SBT), modelo
515, usando carbeto de silicio como abrasivo. Finalmente utilizou-se pasta de diamante
nanocristalino 0,25 um para polir as amostras. O furo no disco foi feito através do polidor
eletrolitico Single Vertical-Jet, modelo 550D, da marca South Bay Technology (SBT). A
tensdo foi variada entre 6 a 8 V e a solucéo eletrolitica utilizada foi de 30% (v/v) de acido
nitrico em metanol. As imagens foram obtidas em um microscopio eletrdnico de transmisséo
da marca Philips, modelo CM200, operado a 200 kV.

Para obtencdo das medidas de variacdo isocrénica da microdureza com a temperatura
de témpera, algumas amostras foram inicialmente submetidas a recozimento prolongado e
outras amostras foram inicialmente submetidas a témpera a partir de 850 °C em agua gelada.
Estes tratamentos térmicos consistiram em:

[a] recozimento: realizar um aquecimento controlado até 850 °C, com permanéncia nessa
temperatura durante 120 horas e resfriamento controlado a uma razdo em torno de 1 °Cmin™.
Este tratamento foi utilizado para permitir que todos os processos difusivos das ligas ocorram
nos intervalos de tempo e de temperatura considerados, e as fases mais estaveis na
temperatura ambiente sejam obtidas sem nenhuma frag&o relativa da fase de alta temperatura,

além de aliviar as tensdes da rede;
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[b] témpera: deixar as amostras na temperatura de 850 °C durante 1 hora e em seguida resfria-
las rapidamente em agua a 0 °C. De acordo com o diagrama de equilibrio do sistema Cu-Al
[56] na temperatura de 850 °C, as ligas encontram-se no campo de existéncia da fase . Em
seguida as amostras foram mantidas no forno durante 1 hora nas temperaturas entre 100 e 850
°C, caracterizando assim um processo isocrdnico (tempo constante). As medidas de
microdureza foram efetuadas em intervalos de temperatura de 50 °C e os valores da dureza
correspondem a media de dez indentagbGes. Foi utilizado um microdurdmetro Buehler
Micromet 2003.

Para o estudo da cinética isotérmica foi utilizado o tratamento térmico de
envelhecimento, que consiste na passagem de um estado metaestdvel para um estado mais
estavel, variando o tempo e fixando a temperatura. Para tanto, as amostras foram inicialmente
submetidas a témpera a partir de 850 °C agua a 0 °C e em seguida foram realizadas medidas
de microdureza com o tempo de envelhecimento em quatro temperaturas diferentes, as quais
foram selecionadas a partir do méaximo obtido nas curvas isocrdnicas para as amostras
inicialmente submetidas a témpera. A partir das curvas de variacdo da microdureza com o
tempo de envelhecimento foi possivel obter os parametros cinéticos (n, k e E,), utilizando-se
as equagoes de Johnson-Mehl-Avrami-Komogorov (JMAK) e Arrhenius [7].

Os ensaios de tragdo foram realizados em amostras das ligas Cu-7%AlI-10%Mn-
3%Ag, Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag e Cu-11%AI-10%Mn-3%Ag com as dimensdes mostradas
na Figura 9. Os corpos de prova foram inicialmente preparados e submetidos a um tratamento
térmico que consistiu em deixa-los a 850 ° C por 3 horas e depois resfria-los a 1 °Cmin™, para
aliviar as tensdes produzidas durante a usinagem das pec¢as. Apds 0 recozimento, 0s corpos de
prova foram deixados a 850 °C por 1 h e resfriados em agua a 0 °C, para produzir as fases
ordenadas a partir da § (A2) de alta temperatura. Os ensaios foram realizados na temperatura
ambiente, sem extensometro e com velocidade de avango igual a 0,50 mm/min. Para 0s
ensaios de tracdo foi utilizada uma maquina de ensaio universal controlada eletronicamente
por um microcomputador. A norma utilizada nos ensaios de tragédo foi a ASTM A370.

As medidas de variacdo da resistividade elétrica com a temperatura foram realizadas
utilizando-se o método dos quatro pontos e utilizando-se a norma . Além dos terminais da
medida de RE, um termopar foi fundido no corpo de prova para que o controle de temperatura
fosse realizado de forma mais precisa durante todo o experimento. Antes da preparacdo dos
corpos de prova, as amostras foram inicialmente polidas para revelar a microestrutura dos
gréos e depois homogeneizadas durante 5 horas a 900 °C e resfriadas em agua a 27 °C. Corpos

de prova retangulares com aproximadamente 25,0 mm de comprimento, 1,0 mm de espessura
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e 2,0 mm de largura foram preparados para a execugdo dos ensaios. Apds a preparacdo dos
corpos de prova, os mesmos foram homogeneizados por 1 hora e, na sequéncia, resfriados em
agua na temperatura ambiente. A norma utilizada nas medidas de resistividade foi a ASTM:
A34/A34M. As medidas foram realizadas pelo Grupo de Propiedades Mecéanicas y
Transformaciones de fase, do Instituto de Fisica de Materiales - Tandil, Argentina.

Figura 9. Dimensfes (em mm) dos corpos de prova utilizados nos ensaios de tracdo (a) e

imagem de um corpo de prova produzido (b).

(a)
9\11‘50
25,00 10,00
58,00 4,00
[ I I ]
(b)

Fonte: Elaborado pela Autora.
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4.1. Estudo do comportamento térmico das ligas inicialmente submetidas a recozimento

prolongado

A Figura 10 mostra as curvas DSC obtidas com razdo de aquecimento de 5 °Cmin™
para as ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag, Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag e Cu-11%Al-10%Mn-

3%Ag, em amostras inicialmente submetidas a recozimento prolongado. Nestas curvas é

possivel observar a presenca de dois eventos endotérmicos e uma posterior mudanca na linha

de base. A identificacdo das transformacdes correspondentes a estes eventos térmicos foi feita

analisando-se os difratogramas de raios X das Figuras 11-13, as micrografias das Figuras 14-
19 e consultando dados da literatura [25, 57].

Figura 10. Curvas DSC obtidas para amostras das ligas inicialmente recozidas obtidas com

razdo de aquecimento igual a 5 °Cmin™.
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Fonte: Elaborado pela Autora.

Analisando os difratogramas de raios X das Figuras 11-13 é possivel notar que as trés
ligas inicialmente recozidas apresentam as fases estaveis esperadas a partir de dados da
literatura [16], como também, as fases metaestaveis retidas durante o resfriamento lento das
amostras (B1 e Ps). Para as ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag e Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag
inicialmente recozidas, como previsto pelo diagrama de fases da Figura 5, além da fase a rica
em cobre e da fase T3-CusMn,Al, também era esperada a presenga da fase Bmn. Embora ndo
tenha sido detectada no difratograma de raios X obtido para as ligas inicialmente recozidas
(Figs. 11 e 12), esta fase deve estar presente, mas em quantidade muito pequena quando
comparada com a fracdo relativa da fase o, ndo permitindo assim identifica-la por
difratometria de raios X. Nas ligas contendo 7 e 9%Al ndo foi possivel observar a presenca de
fase y2 (CugAly). Na liga contento 11%Al a fase y, foi devidamente identificada por
difratometria de raios X, como também, por microscopia eletronica de transmissao (Fig. 14-
a). A Fig. 14-b mostra a imagem de microscopia eletronica de transmissdo e a difragdo de
elétrons obtida para a fase T3.CuzMn,Al na liga Cu-11%AI-10%Mn-3%Ag.

As Figuras 15-18 mostram as micrografias Oticas e eletrénicas de varredura obtidas
para as ligas submetidas a recozimento prolongado. Nestas imagens pode-se observar a
presenca de duas regides distintas, a regido granular e a regido nos contornos dos gréos. Os
grdos devem corresponder a fase a-Cu e 0s contornos de grdo as fases intermetalicas. Para
todas as ligas é possivel verificar a presenca de precipitados que se localizam
preferencialmente nos contornos de grdo. A Figura 16-a mostra a micrografia obtida por
microscopia eletronica de varredura para a liga Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag inicialmente
recozida, a Figura 16-b mostra a imagem obtida para a amostra posteriormente submetida a
témpera a partir de 150 °C e a Figura 16-c mostra o mapeamento obtido por EDXS sobre a
linha indicada na micrografia na regido dos contornos de grao, passando por um precipitado.
No EDXS pode-se observar que a fracdo relativa de Ag € muito maior na regido relacionada
com o precipitado do que na regido do contorno de grdo e que a concentracdo de cobre é
muito maior nos contornos de grao do que na regido do precipitado. A Figura 18-d mostra um
EDXS obtido para os precipitados observados na Figura 18-a, mostrando que estes
precipitados consistem em uma fase contendo principalmente cobre e prata. Desta forma, o
evento térmico E; ocorre a dissolugédo de precipitados ricos em Ag (Tabela 1).

Analisando-se o diagrama de equilibrio do sistema Cu-Al-Mn [25, 57], observa-se que
ndo sdo esperadas transformacdes de fase no intervalo de temperatura entre 200 - 350 °C para

as ligas com as concentragdes de Al e Mn estudadas.
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Analisando os difratogramas de raios X (Figs. 11-13) e as imagens de difracdo de
elétrons (Figs. 14 e 19) é possivel notar que as ligas inicialmente recozidas apresentam as
fases estaveis esperadas [25, 57], como também, as fases metaestaveis retidas durante o
resfriamento lento das amostras (B1 e B3). Segundo o diagrama de equilibrio do sistema Cu-
Mn-Al [25, 57], a fase B é estivel em temperaturas acima de 500 °C. Desta forma, as ligas
estudadas ndo deveriam apresentar esta fase quando submetidas a recozimento prolongado. A
presenca das fases B; ¢ B3 indica que a transicdo correspondente ao evento térmico E;, deve
estar associada a uma transformacéo sofrida por essas fases metaestaveis. A literatura mostra
que abaixo de 350 °C, a fase p de ligas de Cu-Al-Mn pode sofrer uma decomposicéo
espinodal levando a formagdo de B; e B3 [21]. Isto indica que a transigdo correspondente ao
evento endotérmico Ej, em torno de 250 °C, deve estar associada a decomposicéo espinodal
reversa: 3;(DO3) + B3(L21)s — B1(DO3) para as ligas com 7 e 9%Al, e B1(DO03) + B3(L21)s —
B3(L21), para a liga com 11%Al (Tabela 1).

Analisando-se os difratogramas de raios X obtidos e os dados da literatura é possivel
notar que o evento endotérmico E,, em torno de 470 °C, também deve estar associado com as
transicdes f;(DO3) — B2(B2) [25] € o + Bmn + Tz — P2(B2) + T3 + a para as ligas Cu-7%Al-
10%Mn-3%Ag e Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag. Ja para a liga Cu-11%AIl-10%Mn-3%Ag a
transicdo correspondente € o+ vy, + T3 — B2(B2) + o + v2 € B3(L21), — B2(B2) (Tabela 1)
[25]. A posterior mudanca na linha de base, em torno de 580 °C, esta deve estar associada a
formacéo da fase B(A2) [25].

Tabela 1. Transi¢Bes associadas aos eventos térmicos E; e E; [25].

Ligas E, (<250 °C) E, (~470 °C)

(2) B1(DO3) — B2(B2)

CU-T9AI-1006MN-3%Ag (1) B1(DOs) + Py(L2)— pi(DOy) D¢+ Punt Ta= BB+ Ta+

(4) Dissolucgéo de precipitados ricos em Ag

(2) B1(DO3) — Ba(B2)

CU-096AI-1006MN-3%Ag (1) By(DOs) + Ps(L2)— pi(D0y) ¢ T P+ Ta—> P(B2) + Tar

(4) Dissolugéo de precipitados ricos em Ag

(2) Bs(L21)r — B2(B2)

3ot v+ T3 —BL(B2) + vy, +
CU-L1%AI-10%MN-3%Ag (1) B1(DOs) + Bs(L2— a2y DTV TaP(B2 + et

(4) Dissolucgéo de precipitados ricos em Ag

Fonte: Elaborado pela Autora.
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Figura 11. Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag

inicialmente recozida (a) e posteriormente submetida a témperas a partir de 350 °C (b) e 550

°C ().
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Fonte: Elaborado pela Autora.
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Figura 12. Difratogramas de raios X obtidos a partir de amostras da liga Cu-9%Al-10%Mn-

3%Ag inicialmente recozidas (a) e depois submetidas a témperas sucessivas a partir de 350 °C

(b) e 525 °C (c).
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Figura 13. Difratogramas de raios X obtidos a partir de amostras da liga Cu-11%AI-10%Mn-

3%Ayg inicialmente recozidas e depois submetidas a témperas sucessivas a partir de 350 °C (a)

e 700 °C (b).
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Figura 14. Imagens de microscopia eletrdnica de transmissdo (campo claro) e padrfes de
difracdo de elétrons caracteristicos da fase y, (a) e da fase T3-CusMn,Al (b) obtidas para a liga
Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag inicialmente recozida. Os halos de difragdo observados sao
caracteristicos de precipitados de Ag.

Fonte: Elaborado pela Autora.

Figura 15. Micrografias Opticas obtidas para a liga Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag inicialmente
submetida a recozimento prolongado (a) e posteriormente a témperas sucessivas a partir de
350 (b) °C e 550 °C (c).

(a)
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Fonte: Elaborado pela Autora.
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Figura 16. Micrografias eletronicas de varredura obtidas para a liga Cu-%Al-10%Mn-3%Ag:
inicialmente recozida (a), detalne do precipitado na liga Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag

inicialmente recozida e posteriormente submetida a témpera a partir de 150 °C (b) e EDXS
obtido sobre a linha indicada na Figura 16-b (c).
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Figura 17. Micrografias eletronicas de varredura obtidas para a liga Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag
inicialmente recozida (a) e depois submetida a témpera a partir de 350° C (b) e a partir de 550
°C (c).

Fonte: Elaborado pela Autora.
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Figura 18. Micrografias eletrdnicas de varredura obtidas para a liga Cu-11%Al-10%Mn-
3%Ag inicialmente recozida (a) e depois submetida a témpera a partir de 350 °C (b) e a partir
de 550 °C (c). EDXS obtido a partir do precipitado branco da Figura 18-a (d).
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Fonte: Elaborado pela Autora.
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Figura 19. Imagens de microscopia eletronica de transmissédo (campo claro) e padrdes de
difragdo de elétrons caracteristicos da fase P3-Cu,AlIMn (L2;): Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag (a),
Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag (b) e Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag (c). O halo de difracdo observado é

caracteristico de nano precipitados de Ag.

Fonte: Elaborado pela Autora.

4.2. Estudo da reacdo de decomposicao espinodal nas ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Adg, Cu-
9%AI-10%Mn-3%Ag e Cu-11%AI-10%Mn-3%Ag

Em ligas de Cu-Al-Mn pode acontecer a chamada decomposicdo espinodal. Dados da
literatura [22] mostram que esta transicdo de fase ocorre principalmente a partir da troca dos
atomos de Cu pelos de Mn, considerando-se o intervalo de composicdes entre as fases CusAl
(Cu-12,4%Al) e a Cu,AlMn (Cu-12,90%Al-26,28%Mn), como pode ser visto na Figura 20.
Portanto, as ligas formadas estdo na regido hipereutética do diagrama de equilibrio do sistema
Cu-Al [56]. Esta comparacdo se faz necessaria porque o CusAl € uma fase que aparece no

sistema Cu-Al no intervalo de composicGes entre ~8,5 %Al e ~14%Al (em massa) e acima de
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576 °C. Além disso, o CusAl passa por uma reagdo eutetdide em torno de 12,4%Al a 576 °C
[57]. Desta forma, as ligas preparadas a partir da adigdo do Mn e da retirada do Cu ficam cada
vez mais deslocadas para a porcao hipereutética, quando comparadas com a fase CuzAl do
sistema Cu-Al.

Na literatura consultada ndo foram encontradas informagOes sobre a ocorréncia da
decomposigéo espinodal em ligas com concentracdes de Al e Mn menores que aquelas
indicadas na Figura 20, ou seja, na regido hipoeutética do sistema Cu-Al, nem sobre o efeito

da adicdo de Ag ou outro elemento de liga sobre a reacdo de decomposicao espinodal.

Figura 20. Diagrama mostrando a temperatura critica das reagdes de ordenamento (em
temperaturas elevadas) e o campo da falha de miscibilidade produzido pela decomposicédo

espinodal em baixas temperaturas [22].
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Durante o resfriamento lento de ligas do sistema Cu-Al-Mn, no intervalo de
composigdes entre 0 CusAl e o Cu,AlMn, a fase com estrutura DO;3; (para baixas
concentracdes de Mn) ou a fase com estrutura L2; (para concentracdes de Mn mais elevadas)
se decompde formando a estrutura L2; ferromagnética e a fase com estrutura DOz [22].
Segundo o diagrama da Figura 20, as ligas que se encontram no lado de fora da falha de

miscibilidade devem apresentar, em baixas temperaturas, as fases DOz (no canto pobre em
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Mn da Fig. 20) e L2; paramagnética (no canto rico em Mn da Fig. 20), ap6s o resfriamento
lento das amostras. Estudos mais recentes sobre a decomposigéo espinodal [21] confirmaram
os resultados obtidos por Bouchard et al. [22] e também indicaram um deslocamento das
temperaturas de transicdo para valores mais baixos [22], veja Figura 21.

As transictes de fases detectadas em torno de 300 °C (evento térmico Ej, na Fig. 10),
durante o aquecimento de amostras inicialmente recozidas, levantaram a possibilidade da
existéncia da reacdo de decomposicdo espinodal nas ligas estudadas. Para confirmar esta
hipdtese foram realizadas medidas de variacdo da resistividade elétrica com a temperatura,
considerando-se que o sinal registrado durante este tipo de transformacéo de fase fica melhor
definido [34] e que esta técnica ndo ¢ sensivel as reacdes que envolvem a fase o [58].
Portanto, além da decomposicdo espinodal as medidas de variacdo da resistividade elétrica
com a temperatura seriam adequadas também para a determinacdo das temperaturas das
transicOes de ordenamento.

Para facilitar a comparacdo com os resultados da literatura, a Tabela 2 mostra as ligas
Cu-7%AlI-10%Mn-3%Ag, Cu-9%AlI-10%Mn-3%Ag e Cu-11%AIl-10%Mn-3%Ag com as

composicdes representadas como aquelas dos trabalhos de referéncia [13, 14].

Tabela 2. Composi¢oes das ligas estudadas.

% em massa % atdmica n®mols / n%mols Al

Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag Cu-15,01at.%Al-10,53at.%Mn-1,61at.%Ag CuygsAIMNg 70Ad0.11

Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag Cu-18,84at.9%Al-10,28at.%Mn-1,57at.%Ag Cuz esAIMNg 55Ad0 08

Cu-119%Al-109%Mn-3%Ag  Cu-22,49at.%Al-10,01at.%Mn-1,53at.%Ag CUy,93AIMNg 45Ad0 07

Fonte: Elaborado pela Autora.
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Figura 21. Diagramas mostrando as temperaturas da reacdo de decomposic¢do espinodal no
intervalo de composicdes entre as fases CuzAl e Cu,AlMn (a) e das transigdes magnéticas e
de ordenamento observadas nos intervalos de composicGes entre as fases Pi-CusAl e Bs-

Cu,AlMn (b) [21]. Obs: A referéncia dentro da Fig. 21-a esta associada com o artigo citado
em [21].
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Fonte: KAINUMA, K. et al.(1998).

Nas curvas de variacBes da resistividade elétrica com a temperatura, mostradas neste

trabalho, o parametro R,om € a resisténcia normalizada em relacdo ao valor encontrado na
temperatura mais elevada:

R(T)

R(T=800 °C) (15)

Rnorm =

Inicialmente a amostra foi aquecida a 10 °Cmin™ até 800 °C e em seguida o forno foi

desligado e a amostra resfriada até a temperatura ambiente. O resfriamento foi efetuado

dentro do forno no qual as medidas estavam sendo realizadas e as variagOes da resistividade

elétrica das amostras foram devidamente registradas. Os resultados foram repetidos para a
confirmacéo da reprodutibilidade dos resultados.

A Figura 22 mostra os resultados das varia¢Ges da resistividade elétrica obtidos para as

ligas estudadas. Nestas curvas da Figura 22 pode-se observar que a resistividade elétrica e a

temperatura apresentam uma relagdo aproximadamente linear, dentro do intervalo de
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temperaturas estudado. Estas curvas mostram uma mudanca brusca da linha de base entre 80
°C e 280 °C. Como ja citado, isso indica a ocorréncia da reacdo inversa da decomposicéo
espinodal, que é representada por um evento térmico no mesmo intervalo de temperaturas nas
curvas DSC (Fig. 10), confirmando assim, a ideia inicial da existéncia da decomposi¢édo
espinodal em ligas de Cu-Al-Mn-Ag com baixas concentracdes de Mn e Al. A Figura 22
mostra que o sinal devido a decomposi¢do espinodal é diminuido com a diminui¢do da
concentracdo de Al . Também ¢é possivel observar pequenas mudancas na linha de base
observadas ao redor de 500 °C e 570 °C que correspondem as transicdes de ordenamento
B1(DO3) ou P3(L21)—P2(B2) e B2(B2)—P(A2) [25], respectivamente. Considerando-se as
condigGes experimentais descritas, ndo foram detectados outros tipos de transi¢des de fases.

Figura 22. Curvas de variacOes da resistividade elétrica com a temperatura obtidas para
amostras das ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag, Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag e Cu-11%Al-10%Mn-
3%Ag.
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Fonte: Resultado fornecido pelo Grupo de Propiedades Mecéanicas y Transformaciones de

fase, do Instituto de Fisica de Materiales - Tandil, Argentina.

Utilizando-se as curvas de variacOes da resistividade elétrica com a temperatura pode-
se determinar a temperatura limite da falha de miscibilidade (Tgp), abaixo da qual a
resistividade elétrica perde a sua linearidade. Esta temperatura foi determinada considerando-
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se que a variacdo relativa da resistividade linear com a temperatura deve exceder 1% para que
esta mudanca seja devida a uma transi¢ao de fase. As temperaturas estdo mostradas na Tabela
3. Os resultados encontrados sdo similares a aqueles encontrados na literatura [21],
considerando-se que estes valores previstos estdo associados as ligas com concentracdes de Al
e Mn elevadas (intervalo entre o CusAl e o Cu,AlMn). Os valores indicados na Tabela 3
mostram que a Tgyp aumenta com a diminuicdo da concentracdo de Al, no intervalo de
composicdes estudado.

As curvas de dRE,m/dT, obtidas a partir da derivada do sinal da resistividade elétrica
com a temperatura, sdo normalmente utilizadas para se determinar as temperaturas das
reac0es de ordenamento e desordenamento. A Figura 23 mostra as curvas de dREn,m/dT
obtidas a partir das curvas da Figura 22 no intervalo de temperaturas entre 280 °C e 780 °C.
Para facilitar a analise, as temperaturas das transicdes foram extraidas a partir da curva
submetida a um processo matematico de diminui¢do de “ruidos”, como mostrada na cor

vermelha na Figura 23.

Figura 23. Curva das varia¢bes de dREn.m/dT com a temperatura (na cor preta) e as curvas

submetidas a um processo matematico de diminuigdo de “ruidos” (na cor vermelha).
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fase, do Instituto de Fisica de Materiales - Tandil, Argentina.
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Analisando-se a Figura 23 pode-se notar que picos de temperatura indicados sdo deslocados
para temperaturas mais elevadas com a diminuicdo da concentracdo de Al. Portanto, pode-se
afirmar que a diminuicdo na concentracdo de Al diminui o grau de ordenamento das ligas

estudadas.

Tabela 3. Temperaturas criticas da reacdo de decomposicdo espinodal obtidas a partir das

ligas estudadas.

Ligas Tgap/ °C
Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag 309,2
Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag 303,1

Cu-11%AI-10%Mn-3%Ag 259,6

Fonte: Elaborado pela Autora.

Para evitar erros em decorréncia da decomposicao da fase B, os valores das temperaturas
de ordenamento foram determinados a partir das curvas de resfriamento. Os valores obtidos

estdo listados na Tabela 4.

Tabela 4. Valores das temperaturas de ordenamento para todas as ligas estudadas.
L2,0u (DO3) - B2 B2 — A2

Cu-7%AIl-10%Mn-3%Ag 481°C 516 °C
Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag 462 °C 541°C
Cu-11%AI-10%Mn-3%Ag 480 °C 567 °C

Fonte: Elaborado pela Autora.

A Figura 24 mostra o diagrama preparado com os valores das temperaturas criticas
mostradas nas Tabelas 3 e 4. No diagrama da Figura 24 pode-se observar que o perfil das
curvas é similar aqueles observados nas Figuras 20 e 21, mas os resultados das temperaturas
limite estdo mais proximos aos encontrados por Kainuma et al. [21]. Embora esta compara¢éo
tenha sido feita durante todo o trabalho, é importante frisar que os dados apresentados nas
Figuras 20 e 21 estédo associados com o intervalo de composicdes entre o CusAl e o Cu,AlMn.
Os resultados obtidos neste trabalho estdo no lado oposto (hipoeutetdide) dos diagramas das
Figuras 20 e 21 e ainda ndo foram citados na literatura consultada.
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Figura 24. Diagrama mostrando as variagcdes das temperaturas da reacdo de decomposicéo
espinodal e das transi¢fes de ordenamento nas ligas estudadas. As curvas foram construidas a
partir dos valores de temperaturas mostrados nas Tabelas 3 e 4.
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Fonte: Diagrama fornecido pelo Grupo de Propiedades Mecéanicas y Transformaciones de
fase, do Instituto de Fisica de Materiales - Tandil, Argentina.

4.3. Estudo da variacdo isocronica da microdureza com a temperatura de témpera para as

ligas inicialmente submetidas a tratamento térmico de recozimento

A influéncia da variacdo da concentracdo de Al nas ligas de Cu-Al-Mn-Ag (m/m)
também foi estudada a partir de medidas da variacdo da microdureza com a temperatura de
témpera. A Figura 25 mostra os graficos de variacbes da microdureza em funcdo da
temperatura de témpera obtidos a partir de amostras das ligas Cu-7%AlI-10%Mn-3%Ag, Cu-
9%Al-10%Mn-3%Ag e Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag inicialmente recozidas. As amostras foram
mantidas por 120 h a 850 °C e depois resfriadas a uma razdo igual a 1,0 °Cmin™. Apds este
tratamento térmico de recozimento, a microdureza das ligas foi medida e na sequéncia as
amostras foram submetidas a témperas sucessivas a cada 50 °C até 850 °C. Para cada valor de
temperatura de témpera, a microdureza da liga foi determinada a partir da média de 10
indentagcOes. As medidas de microdureza Vickers foram realizadas no centro e nos contornos
dos gréos da fase a para as ligas Cu-7%AI-10%Mn-3%Ag e Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag. Como
se percebe na Figura 18-a, a liga Cu-11%AI-10%Mn-3%Ag ndo apresenta a regido de graos
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da fase a. Desta forma, as medidas foram realizadas de forma aleatéria em toda a superficie
da amostra.

Os graficos obtidos para as ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag e Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag
mostram que os valores encontrados no centro dos graos sdo, em média, inferiores aos dos
contornos de gréos no intervalo de temperaturas analisado. Considerando-se as curvas obtidas
a partir das medidas realizadas no centro dos gréos (curvas apresentadas na cor vermelha),
pode-se observar que os valores da microdureza permanecem praticamente constantes (~100
HV), até em torno de 600 °C para a liga Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag. Ja para a liga Cu-9%Al-
10%Mn-3%Ag pode-se observar que o perfil da curva obtida na regido dos gréos segue o
mesmo perfil da curva obtida a partir da regido dos contornos de gréo. Isto sugere mudancas
nas rotas difusionais dos &tomos de Ag e Mn, em funcdo do aumento na concentracéo de Al.
Os gréos destas ligas séo ricos em Cu e apresentam pequenas fragdes dos demais elementos
de liga em sua composigdo. Estes graos sdo chamados de fase a. Considerando-se que o valor
da microdureza do Cu é aproximadamente 65 HV e que os &tomos Mn e Al ndo provocam
endurecimento por precipitagdo, o aumento nos valores de microdureza da fase o, quando
comparado com o cobre puro (elemento majoritario), deve estar associado com a presenca dos
elementos de liga (Al e Mn) nesta fase e uma pequena fracdo de Ag. Este Gltimo produz
preferencialmente precipitados nos contornos de grao da fase o, durante o resfriamento lento
das amostras. Isso foi confirmado pelas imagens de microscopia eletronica de varredura
mostradas nas Figuras 16-18, que revelam precipitados de Ag no inicio das medidas e
contornos de grdos livres destes em torno 550 °C. Dessa forma, os atomos de prata
proveniente destes precipitados sdo dissolvidos até em torno de 550 °C e com o aumento da
temperatura de témpera estes &tomos de Ag sdo homogeneizados por toda a matriz metalica.
Para temperaturas acima de 600 °C, os valores de microdureza da liga aumentam devido a
dissolugdo dos graos da fase a rica em cobre ¢ a formagdo de fragoes relativas mais elevadas
da fase .

Nas curvas obtidas na regido do contorno de grdo pode-se verificar um comportamento
similar nas variacdes dos valores de microdureza das ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag e Cu-
9%Al-10%Mn-3%Ag. Considerando-se os graficos obtidos para estas ligas € possivel
observar inicialmente uma diminuicdo dos valores de microdureza a partir de 150 °C, que
deve estar relacionada a dissolucéo parcial da fase B3(L2;)s na fase B1(DOs3) [25]. Em seguida,
nota-se um aumento da microdureza que deve estar relacionado a dissolucdo dos nano
precipitados ricos em Ag. A partir de 500 °C os valores de microdureza diminuem novamente,

e esta variagdo deve estar associada a transi¢do o + Pun + T3 — P2(B2) + T3 + a [25]. O
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posterior aumento na microdureza das ligas a partir de 600 °C deve estar associado a transicdo
B2(B2) — P(A2). Ja para a liga Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag é possivel observar um
comportamento diferente na variacdo da microdureza, quando comparado com as demais
ligas. Nesta liga, os valores de dureza decrescem até em torno de 300 °C e em seguida
aumentam até 850 °C. A diminuicdo da microdureza deve estar associada a dissolucéo da fase
B1(DOs) na fase B3(L21)p. O posterior aumento da microdureza deve estar relacionado as
transigoes o + vy2 + Tz — P2(B2) + v2 + a e B2(B2) — B(A2) [25].

A coincidéncia no comportamento das medidas de microdureza realizadas nos
contornos de grdo, com as curvas DSC obtidas para as amostras inicialmente submetidas a
recozimento indica que as modificacdes mais relevantes durante as transicdes de fase dessas
ligas ocorrem preferencialmente nos contornos de grdo, confirmando que estas

transformacdes de fases séo heterogéneas.

Figura 25. Gréficos de variacdo da microdureza, com a temperatura de témpera, obtidos para

amostras inicialmente submetidas a recozimento.
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4.4. Estudo do comportamento térmico das ligas inicialmente submetidas a témpera a partir
de 850 °C em &gua a 0°C

A Figura 26 mostra a curva DSC obtida para uma amostra da liga Cu-7%AlI-10%Mn-
3%Ag inicialmente submetida a témpera a partir de 850 °C em é&gua a 0 °C. Neste ensaio as
medidas foram realizadas em temperaturas abaixo de 0 °C com a utilizagdo de um sistema de
refrigeracdo do tipo RCS da TA Instruments que opera até -90 °C. Este experimento foi
conduzido para se determinar as temperaturas de ocorréncia da transformacdo martensitica.
As temperaturas determinadas indicam um M; (temperatura inicial da transformacéo
martensitica) e M; (temperatura final da transformagéo martensitica) iguais a -50 °C e -69 °C,
respectivamente. As temperaturas As (temperatura inicial da transformacdo martensitica
reversa) e As (temperatura final da transformagdo martensitica reversa) foram -43 °C e -24 °C,
respectivamente. 1sso indica que, com o tratamento térmico realizado (témpera a partir de 850
°C em agua a 0 °C), a fase martensitica ndo pode ser produzida. O mesmo procedimento foi
realizado para as demais ligas, entretanto, ndo foi possivel observar nenhum evento térmico
no intervalo de temperatura estudado, indicando que a transformacdo martensitica deve

acontecer em um intervalo de temperaturas menor que o atingido pelo equipamento.

Figura 26. Curvas DSC obtidas com razdo de aquecimento igual a 3 °Cmin™ para uma
amostra da liga Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag inicialmente submetida a témpera a partir de 850 °C

em agua a0 °C.
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A Figura 27 mostra as curvas DSC obtidas em diferentes razdes de aquecimento (5,
10, 20 e 30 °Cmin™) para as ligas inicialmente submetidas a témpera a partir de 850 °C em
agua a 0 °C. A identificacdo das transformacOes correspondentes aos eventos térmicos
observados foi feita analisando-se os difratogramas de raios X (Figs. 28-30), as imagens
obtidas por microscopia eletrénica de transmissdo (Figs. 31 e 32), microscopia Optica (Fig.
33), microscopia eletronica de varredura (Figs. 34 e 35) e consultando dados da literatura [21,
25, 57]. Analisando os difratogramas de raios X (Figs. 28-30) e as micrografias das Figuras
31 e 32 obtidas para as ligas submetidas a témpera a partir de 850 °C em agua a 0 °C é
possivel notar que as ligas Cu-7%AIl-10%Mn-3%Ag e Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag apresentam
as fases a, T3, B3(L21) e B1(DO3) e a liga Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag apresenta as fases a,

Bs(L21) e B1(DOs).

Figura 27. Curvas DSC obtidas para as ligas inicialmente submetidas a témpera a partir de
850 °C em agua a 0 °C.
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Analisando-se as curvas DSC da Figura 27 foi possivel notar a presenca de seis
eventos térmicos para as ligas Cu-7%AIl-10%Mn-3%Ag e Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag e de
quatro eventos téermicos para a liga Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag.

O evento endotérmico E;, em torno de 100 °C, observado para as ligas Cu-7%Al-
10%Mn-3%Ag e Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag deve corresponder a decomposicdo das fases
B3(L21) e B1(DO3), formando as fases a, T3-CusAl,Mn e Bun [37].

O evento exotérmico E; corresponde a precipitagdo da fase bainitica (o)), como pode
ser evidenciado através dos difratogramas de raios X (Figs. 28-30) e das micrografias
mostradas nas Figuras 33-35. Nas curvas DSC obtidas para a liga contendo 11%Al pode-se
observar uma diminuigdo acentuada na intensidade do evento E,. Além disso, o pico também
foi deslocado para temperaturas menores quando a concentracdo de Al passa de 9 para 11%,
indicando uma mudanca na reacdo de precipitagdo. O aumento da concentracdo de Al deve
promover a solubilizacdo de Ag e de Cu, diminuindo a fragdo de cobre disponivel para
precipitacdo. Para baixas concentracdes de Al, a influéncia da presenca de Ag deve ser
consideravel, enquanto o aumento na concentracdo de Al para 11% faz com que essa
influéncia seja reduzida.

O evento exotérmico E; € devido a precipitacdo da fase rica em Ag, como mostrado
nos difratogramas de raios X das Figuras 28-30. No caso da liga contendo 11%Al a
precipitacdo da fase rica em Ag ocorre antes da precipitacdo bainitica [41]. Esses processos
devem estar relacionados com a variacdo da solubilidade da prata na matriz. Quando a
concentracdo de Al é baixa, a fracdo de Ag solubilizada na matriz deve ser proporcionalmente
maior do que para uma concentracdo menor de Al, considerando-se que a presenca do
aluminio deve aumentar a solubilidade da prata e diminuir a fracdo relativa de atomos de Cu
disponiveis para a formacdo da fase bainitica. Em concentracGes mais elevadas de Al a fracdo
de atomos de Ag que substituirdo os atomos de Cu deve ser menor, pois uma parte
consideravel deles devera se dissolver no Al, aumentando assim a possibilidade da formacao
de uma solugdo saturada em Ag e ndo em Cu. Desta forma, deve ocorrer primeiro a
precipitacdo da fase rica em prata.

O evento E4, em torno de 480 °C, deve estar associado a dissolugdo da fase rica em
Ag. O evento Es, em torno de 500 °C, deve corresponder a formagao da fase B.(B2) e o evento
Es deve estar relacionado a transicéo p2(B2) — B(A2) [21, 25].

Comparando-se as curvas DSC obtidas para as diferentes composic¢des, nota-se que a
variacdo da concentracdo de Al interfere no comportamento térmico das ligas do sistema Cu-
Al-Mn-Ag. E possivel notar que as ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag e Cu-9%Al-10%Mn-
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3%Ag apresentam um evento térmico em torno de 100 °C, que corresponde a decomposicéo
parcial das fases B3(L21) ¢ f1(DO3), 0 que ndo ocorre para a liga com 11% de Al.

Os resultados obtidos indicam também que deve ocorrer um aumento na solubilidade
da prata com o aumento na concentragdo de Al, considerando-se que a presenca dos
precipitados ricos em Ag é mais facilmente detectada nas ligas contendo 7 e 9%Al. Além

disso, a presenca da prata deve perturbar a precipitacdo da fase bainitica.

Figura 28. Difratogramas de raios X obtidos a partir de amostra da liga Cu-7%Al-10%Mn-
3%Ayg inicialmente submetida a tempera a partir de 850 °C (a) e posteriormente submetida a
témpera a partir de 350 °C (b), 470 °C (c) e 600 °C (d).

(@) 5 850°C (b) 3 350°C
- o
< rs
S 8
@
=5 = T v
O 1
g =
—
" T n,mj\wmw'/\-«

0 10 20 30 40 50 60 70 8 90 100 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

20 20
3 0
(c) . 470°C (d) 3 600°C
9 ™
I~ —1
N
3
o _D 1
= ° 5 = 10 5 3
(@] [Te) A !
< | ® .7 - =
Lo . —
) <4 .
[9\}
0 1IO 2I0 SIO 4IO 5I0 GIO 7I0 8I0 QIO 100 0 1I0 ZIO 3I0 4IO 5I0 BIO 7I0 8I0 9I0 100
20 20

Fonte: Elaborado pela Autora.
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Figura 29. Difratogramas de raios X obtidos a partir de amostras da liga Cu-9%Al-10%Mn-
3%Ag inicialmente submetidas a témpera a partir de 850 °C (a) e depois submetidas a

témperas sucessivas a partir de 400 °C (b) e 480 °C (c).
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Figura 30. Difratogramas de raios X obtidos a partir de amostras da liga Cu-11%Al-10%Mn-
3%Ag inicialmente submetidas a témpera a partir de 850 °C (a) e depois submetidas a

témperas sucessivas a partir de 400 °C (b) e 500 °C (c).
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Figura 31. Imagem de microscopia eletronica de transmissdo em alta resolucdo (HRTEM)
obtida para a liga Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag, inicialmente submetida a témpera a partir de 850
°C em agua a 0 °C, mostrando uma distancia interplanar de 0,243 nm que corresponde ao

plano (220) da fase T3-CuzMn,Al.

BT

Figura 32. Imagem de microscopia eletronica de transmissdo (campo claro) e padrdo de
difracdo de elétrons caracteristico da fase B3-Cu,AlMn (L2;) para a liga Cu-9%Al-10%Mn-
3%Ag inicialmente submetida a témpera a partir de 850 °C em agua a 0 °C. O halo de difracéo

observado € caracteristico de nano precipitados de Ag.

= BATESy
Fonte: Elaborado pela Autora.
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Figura 33. Micrografias Opticas obtidas para a liga Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag inicialmente
submetida a témpera a partir de 850 °C (a) e posteriormente submetida a témpera a partir de
250 °C (b).

Fonte: Elaborado pela Autora.

Figura 34. Micrografias eletrénicas de varredura obtidas para a liga Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag
inicialmente submetida a témpera (a) e depois submetida a témperas sucessivas a partir de 250
°C (b) e a partir de 450 °C (c).

Fonte: Elaborado pela Autora.
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Figura 35. Micrografias eletrdnicas de varredura obtidas para a liga Cu-11%AlI-10%Mn-
3%Ag inicialmente submetida a témpera (a) e depois submetida a témperas sucessivas a partir

de 300 °C (b) e a partir de 500 °C (c).

Fonte: Elaborado pela Autora.
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4.5, Estudo da variacdo isocrdnica da microdureza com a temperatura de témpera para as

ligas inicialmente submetidas a témpera a partir de 850 °C em 4gua a 0 °C

A influéncia da variacdo da concentracdo de Al nas ligas inicialmente submetidas a
témpera a partir de 850 °C em agua a 0 °C também foi estudada a partir de medidas da
variacdo da microdureza com a temperatura de témpera. A Figura 36 mostra as curvas obtidas
para amostras das ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag, Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag e Cu-11%Al-
10%Mn-3%Ag.

As curvas para as ligas contendo 7 e 9%Al apresentam o mesmo perfil, confirmando
que a sequéncia das transicdes de fase é a mesma nestas ligas. Nas curvas obtidas para estas
ligas € possivel observar um decréscimo nos valores de microdureza, na faixa de temperaturas
entre 100 e 150 °C, que esta associado a decomposicao das fases f1(DOs3) e B3(L2;) formando
as fases a, T3-CuzAl,Mn e Bun. Em torno de 250 °C nota-se um aumento brusco nos valores
de microdureza, que deve estar relacionado com a precipitacdo da fase bainitica (o) e da fase
rica em Ag, que aumentam a dureza da liga [7, 41]. Em seguida, observa-se uma diminuicao
da microdureza que deve estar associada a dissolugdo das fases precipitadas e a reacdo de
formacéo da fase B2(B2), seguida de seu desordenamento formando a fase B(A2). A partir de
aproximadamente 500 °C os valores de microdureza voltam a aumentar, provavelmente
devido ao ordenamento da fase B(A2), formando as fases f1(DO3) ¢ P3(L21) quando as ligas
sdo novamente submetidas a témpera em agua a 0 °C. O grafico relacionado a liga Cu-7%Al-
10%Mn-3%Ag apresenta um valor maximo de dureza em torno de 330 HV (fase a bainitica),
enguanto que o valor obtido para a liga com Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag estd em torno de 380
HV. Para a liga com Cu-11%AI-10%Mn-3%Ag o valor maximo da microdureza estd em
torno de 360 HV. Isso sugere que existem diferencas microestruturais e nos mecanismos de
formacéo da fase a bainitica produzida nas ligas com diferentes concentracgdes de Al.

Ainda analisando-se as curvas da Figura 36 é possivel notar que o valor de dureza
inicial das ligas diminui com a diminuicdo da concentracdo de Al. Isto deve estar associado a
um maior grau de ordenamento nas ligas contendo maior teor de Al, como ja foi observado
nos resultados obtidos por medidas de resistividade elétrica. Isto esta associado ao fato de que
quanto menos aluminio, mais cobre possui a liga, e assim maior a quantidade de fase a.
Também se observou que a liga com maior concentracdo de Al (11%Al), possui uma variagdo
menor nos valores de microdureza no intervalo de temperaturas entre 200 e 300 °C que as
demais ligas, e isto deve estar relacionado a precipitacdo de uma menor fracdo de fase

bainitica nesta liga.
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Figura 36. Gréaficos de variacdo da microdureza, com a temperatura de témpera, obtidos para

amostras inicialmente submetidas a témpera a partir de 850 °C em agua a 0 °C.
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4.6. Identificacdo e caracterizacdo das fases das ligas submetidas ao tratamento térmico de

envelhecimento e estudo cinético isotérmico do processo predominante

Analisando-se as curvas isocronicas da Figura 36 nota-se que o intervalo de
temperaturas de 200 a 450 °C corresponde ao qual a maioria das transi¢cdes de fase ocorre e
que a precipitacéo bainitica é a principal responsavel pelo aumento de dureza nestas ligas [7,
41]. Portanto, a microdureza das ligas pode ser monitorada durante o processo de
envelhecimento em temperaturas constantes e o resultado pode ser utilizado para a
determinacdo da energia de ativacao para reacdo de precipitacdo bainitica das ligas estudadas.

Para a realizacgdo do estudo da cinética isotérmica do processo associado ao
envelhecimento das ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag, Cu-9%AIl-10%Mn-3%Ag e Cu-11%Al-
10%Mn-3%Ag foram selecionadas quatro temperaturas de envelhecimento em torno do
maximo observado nas curvas isocronicas obtidas para as ligas inicialmente submetidas a

témpera (Fig. 36). As temperaturas escolhidas estdo mostradas na Tabela 5.

Tabela 5. Temperaturas selecionadas para realizacao do estudo isotérmico.

Ligas Temperaturas de envelhecimento / °C
Cu-7%AlI-10%Mn-3%Ag 250 300 350 400
Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag 200 300 350 450
Cu-119%AI-10%Mn-3%Ag 200 250 350 400

Fonte: Elaborado pela Autora.

Nas curvas de variagdo da microdureza com o tempo de envelhecimento (Figs. 37-39)
pode-se observar que os valores de dureza sdo praticamente constantes no inicio do processo,
intervalo denominado de periodo de incubacdo, e em seguida aumentam até atingir um
méaximo. Com o aumento da temperatura de envelhecimento o periodo de incuba¢do diminui e
a estabilizacdo da microdureza € mais rapidamente atingida, sugerindo que 0 processo
estudado é termicamente ativado e controlado por difuséo.

As Figuras 40-42 mostram os difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-7%Al-
10%Mn-3%Ag envelhecida a 400 °C e para as ligas Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag e Cu-11%Al-
10%Mn-3%Ag envelhecidas a 200 °C em diferentes tempos de envelhecimento,
correspondentes ao periodo de incubacdo e ao periodo de estabilizacdo. Comparando 0s
difratogramas de raios X obtidos em diferentes tempos de envelhecimento pode-se notar que,
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para as ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag e Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag, durante este processo
ocorre a precipitacdo da fase bainitica, a precipitacdo de uma fase contendo Ag e a
decomposi¢do das fases B1(DOs) e B3(L2;) formando as fases T3-CusAlMny, o e PBun. A
presenca da fase Bmn pode ser evidenciada atraves uma imagem de microscopia eletrnica de
transmissdo em alta resolugdo (HRTEM), obtida para a liga Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag
envelhecida a 400 °C apds 1000 min. Esta imagem mostra uma distancia interplanar de 0,446
nm que corresponde ao plano (110) da fase Pun (Fig. 43). Para a liga Cu-11%Al-10%Mn-
3%Aqg ocorre a precipitacao da fase bainitica e a decomposicdo das fases p1(DO3) e B3(L21).

A Figura 44 mostra as micrografias dpticas (MO) obtidas a partir de amostras da liga
Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag envelhecidas a 250 °C em diferentes tempos. Nestas imagens pode-
se notar que com o aumento do tempo de envelhecimento uma nova fase é formada nos
contornos dos graos (Fig. 44-b). Esta microestrutura corresponde a fase bainitica, que segundo
dados da literatura [7, 35] promove um aumento na microdureza de ligas do sistema Cu-Al-
Mn. As Figuras 45-47 mostram as imagens obtidas por microscopia eletronica de varredura
(MEV) para as ligas Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag e Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag envelhecidas a
400 °C. Nestas micrografias pode-se notar a presenca de uma microestrutura lamelar que
corresponde a fase bainitica [7]. Na Fig. 45-d, obtida para a liga Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag,
pode-se notar um aumento da regido dos contornos das lamelas da fase bainitica em tempos
de envelhecimento mais elevados. Isso indica a formacdo de compostos intermetalicos
provenientes da decomposicdo das fases B1(DOs3) e Bs(L2;), produzidos durante a témpera a
partir de 850 °C em agua a 0 °C. Para todas as ligas pode-se notar que as lamelas da fase
bainitica tornam-se mais espessas com o0 aumento do tempo de envelhecimento, sugerindo que
esta fase é formada durante um processo termicamente ativado e controlado por difusdo. Estas
micrografias indicam que o aumento da dureza durante o processo de envelhecimento se deve
principalmente a precipitacdo bainitica [7].

Na imagem da Figura 45-d pode-se observar o aparecimento de precipitados para a
liga Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag ao longo do processo de envelhecimento. Estes estéo
mostrados mais detalhadamente na Figura 46-a. A Figura 46-b mostra 0s espectros de
dispersdo de energias de raios X (EDXS) obtidos nas regides indicadas pelos nimeros 1, 2 e 3
na imagem da Figura 46-a. Os espectros de EDXS mostram claramente que os precipitados
observados s&o ricos em cobre, mas possuem uma fragéo relativa de Ag mais elevada que nas

demais regibes ao redor do precipitado.
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Figura 37. Curvas de variagdo da microdureza em funcdo do tempo obtidas para a liga Cu-

7%Al-10%Mn-3%Ag envelhecida no intervalo de temperaturas considerado.
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Figura 38. Curvas de variagdo da microdureza em funcdo do tempo obtidas para a liga Cu-

9%AI-10%Mn-3%Ag envelhecida no intervalo de temperaturas considerado.
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Figura 39. Curvas de variagdo da microdureza em funcéo do tempo obtidas para a liga Cu-

11%AI-10%Mn-3%Ag envelhecida no intervalo de temperaturas considerado.
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Figura 40. Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag

envelhecida a 400 °C em diferentes tempos de envelhecimento.
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Fonte: Elaborado pela Autora.

Figura 41. Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag

envelhecida a 200 °C em diferentes tempos de envelhecimento.
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Figura 42. Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag

envelhecida a 200 °C em diferentes tempos de envelhecimento.
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Fonte: Elaborado pela Autora.

Figura 43. Imagem de microscopia eletronica de transmissdo em alta resolugdo (HRTEM),

obtida para a liga Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag envelhecida a 400 °C ap6s 1000 min, mostrando

446 nm que corresponde ao plano (110) da fase Bun.

uma distancia interplanar de 0,

Fonte: Elaborado pela Autora.
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Figura 44. Micrografias épticas obtidas a partir de amostras da liga Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag
envelhecidas a 250 °C por 1 min (a) e 63 min (b).

Figura 45. Micrografias eletronicas de varredura obtidas a partir de amostras da liga Cu-
9%Al-10%Mn-3%Ag envelhecidas a 400 °C por 10 min (a), 60 min (b), 90 min (c), 500 min
(d) e 1000 min (e).
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Fonte: Elaborado pela Autora.

Figura 46. Precipitados formados durante envelhecimento da liga Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag a
400 °C por 500 min (a) e EDXS obtidos nas regides indicadas como 1, 2 e 3 (b).
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Fonte: Elaborado pela Autora.
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Figura 47. Micrografias eletronicas de varredura obtidas para a liga Cu-11%AI-10%Mn-
3%Ag envelhecida a 400 °C durante 3 min (a) e 20 min (b)-(c)-(d).

Fonte: Elaborado pela Autora.

Para estudar a cinética da precipitacdo bainitica foram construidos graficos da fracéo
transformada em fungdo do tempo de envelhecimento. As Figuras 48-a, 49-a e 50-a mostram
esses graficos e o perfil das curvas obtidas sugere que esta precipitacdo deve estar associada
com um processo de nucleacao e crescimento, que pode ser descrito pela equacao de Johnson-
Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) [7, 59].

y=1-exp[-(k)" (MAK) (16)

gue pode ser reescrita na forma

In[-In(2-y)]=nInt +nink (IMAK) a7
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As Figuras 48-b, 49-b e 50-b mostram os gréaficos de In [-In (1 - y)] vs. In t e as
Tabelas 7-9 mostram os valores de n e k obtidos a partir destes gréaficos. Os valores de n
obtidos a partir do ajuste linear da equacdo de JMAK indicam que todos 0s processos
reacionais associados com o envelhecimento das ligas correspondem a crescimento
controlado por difusdo [59]. Para a liga Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag, o valor de n encontrado
para o envelhecimento a 250 °C corresponde a taxa de nucleagéo crescente (n > 2,5). A partir
de 300 °C a taxa de nucleacdo torna-se decrescente (1,5 < n < 2,5). Para a liga Cu-9%Al-
10%Mn-3%Ag o valor de n encontrado para o envelhecimento a 200 °C corresponde a taxa de
nucleacdo igual a zero (n = 1,5). Em 300 °C a taxa de nucleagéo torna-se crescente (n > 2,5), a
350 °C a taxa de nucleacdo torna-se constante (n = 2,5) e a 450 °C a taxa de nucleagdo é
decrescente (1,5 < n < 2,5). Todos os valores de n obtidos sdo devidos a crescimentos em
todas as formas a partir de pequenas dimensdes. Ja os valores de n obtidos para a liga Cu-
11%Al-10%Mn-3%Ag indicam um crescimento controlado por difusdo com todas as formas
crescendo a partir de pequenas dimensdes, com taxa de nucleagédo zero (n = 1,5) em 200 e 250
°C e taxa de nucleacdo crescente entre (n > 2,5) 350 e 400 °C. Essa variagdo nos valores de n
indica que a temperatura interfere no mecanismo da reacdo de precipitacdo da fase bainitica
das ligas estudadas, diferente do que ja existe relatado na literatura [59].

Os parametros n obtidos indicam que a taxa de nucleacdo da fase bainitica atinge um
maximo em torno de 300 °C. A partir de 350 °C a taxa de nucleacdo permanece constante,
para que os nucleos formados possam crescer e as lamelas ja formadas possam se tornar mais
espessas, 0 que contribui para a diminuicdo da microdureza. A 400 °C a taxa de nucleagdo
cresce novamente para a liga com 11%Al, sugerindo a presenca de outro processo controlado
por difusdo que atinge o seu valor méaximo em torno desta temperatura. Dados da literatura
indicam que a formac&o da fase rica em Ag atinge a sua velocidade méxima em torno desta
temperatura para ligas de Cu-Al-Ag [60]. Isso esta de acordo com os dados experimentais
obtidos que indicam um aumento na fracdo relativa de Ag nos nano precipitados de cobre (Fig
46). A 450 °C a taxa de nucleacdo na liga com 11%Al se torna decrescente. Isso sugere que
nos intervalos de temperatura e tempo de envelhecimento estudados para a liga Cu-11%Al-
10%Mn-3%Ag a formacdo da fase rica em Ag torna-se menos efetiva e apenas o
enriquecimento de precipitados de cobre por atomos de prata deve ocorrer. Este processo de
difusdo dos atomos de Ag para os nano precipitados de cobre interfere no mecanismo da
reacdo de formacdo da fase bainitica e, consequentemente, deve alterar o valor da energia de

ativacdo para a formacao desta fase.
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A constante k, nas Eg. (16) e (17) pode ser descrita pela equacdo de Arrhenius,
mostrada da Eq. (8): k = keexp(-Ea/RT), onde k, € o fator pré-exponencial, E, é a energia de
ativacdo do processo e R é a constante dos gases. As Figs. 48-c, 49-c e 50-c mostram 0s
gréficos de In k com o inverso da temperatura absoluta. Os valores da energia de ativacdo
obtidos foram: E, = (43,1 + 5,0) k] mol ™ para a liga Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag, E, = (33,9 +
3,5) kJ mol ™ para a liga Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag e E, = (28,3 + 0,4) ki mol* para a liga Cu-
11%AI-10%Mn-3%Ag.

Os resultados obtidos no estudo cinético isotérmico indicam que o aumento na
concentracdo de Al diminui a energia de ativacdo para o processo de precipitacdo. Esse
processo em estudo é bastante complexo, compreendendo basicamente a ocorréncia de quatro
reacOes, conforme observado anteriormente: para as ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag e Cu-
9%AI-10%Mn-3%Ag, ocorre a precipitacdo da fase bainitica (o), a precipitagdo de uma fase
contendo Ag e a decomposigao das fases B1(DO3) e B3(L21), formando as fases T3-CuzAlMny,
a e Bun. Para a liga Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag ocorre a precipitacdo da fase bainitica (o) e a
decomposi¢do das fases B1(DO3) e P3(L2;). Dentre essas reacdes, como também ja foi
observado, a reacdo dominante deve ser a precipitacdo da fase bainitica. A diminuicdo nos
valores da energia de ativacdo deve estar associada principalmente a ocorréncia da reacéo de
precipitacdo de uma fase rica em Ag, que deve ocorrer com razoavel intensidade na liga com
7%Al e vai diminuindo até ndo mais ser detectada na liga contendo 11%Al. Isso parece ser
confirmado pelos resultados mostrados nas curvas DSC da Figura 27, onde é possivel
observar que o pico E,, correspondente a precipitacdo bainitica, diminui sua intensidade com
0 aumento na concentracao de Al, enquanto o pico Es, que corresponde a precipitacdo da fase
rica em Ag, aumenta sua intensidade e finalmente passa a ocorrer antes da precipitacao
bainitica, na liga contendo 11%Al. Assim, uma energia de ativacdo mais elevada seria
necessaria para a ocorréncia simultanea das duas reacGes de precipitacdo e, conforme a
segunda reacdo vai perdendo intensidade a energia de ativagdo diminui. Na verdade, a reacao
de precipitacdo de Ag ndo exatamente perde intensidade, mas passa a ocorrer de forma
separada, como observado na curva DSC obtida para a liga contendo 11%Al. As variacdes na

taxa de nucleacdo também devem estar associadas a essas mudancgas no processo.
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Figura 48. Graficos de y vs. t (2); In[-In(1-y)] vs. In t (b) e In k vs. 1000/T (c) para a liga Cu-

7%Al-10%Mn-3%Ag.
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Figura 49. Gréficos de y vs. t (2); In[-In(1-y)] vs. In t (b) e In k vs. 1000/T (c) para a liga Cu-
9%AI-10%Mn-3%Ag.
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Figura 50. Graficos de y vs. t (2); In[-In(1-y)] vs. In t (b) e In k vs. 1000/T (c) para a liga Cu-
11%Al-10%Mn-3%Ag.
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Tabela 7. Valores dos parametros cineticos obtidos para a liga Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag
usando a equacdo de IMAK.

Temperatura / °C E./(kJmol™)

250°C 300°C 350°C 400°C

Parametros n  ki(s) n kK(sH n  K(sH) n  K(sH (43,1+5,0)

Valores 28 6,69x10° 1,7 1,18x10* 2,3 247x10* 1,9 6,11x10*

Fonte: Elaborado pela Autora.

Tabela 8. Valores dos pardmetros cinéticos obtidos para a liga Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag
usando a equacdo de IMAK.

Temperatura / °C Ed/(kJmol™)

200°C 300°C 350°C 450°C

Parametros n k/(s™) n k/(s™h) n k/(sY) N K(sYH (33,9+£3)5)

Valores 1,5 2,47x10° 2,9 1,60x10* 25 2,12x10* 2,1 5,0x10™

Fonte: Elaborado pela Autora.

Tabela 9. Valores dos pardmetros cinéticos obtidos para a liga Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag
usando a equacdo de IMAK.

Temperatura / °C 200°C 250°C 350°C 400°C E./(kJmol™)

Parametros n k/(sYH n K(sH n Ki(s) n Ki(5Y) (28,3+0,4)

Valores 1,5 1,13x10* 1,5 2,16x10* 50 6,37x10* 4,8 9.42x10*

Fonte: Elaborado pela Autora.
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4.7. Estudo da variacdo da concentracdo de Al na ductilidade das ligas Cu-7%Al-10%Mn-
3%Aq, Cu-9%AIl-10%Mn-3%Aqg e Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag

Muitos materiais, quando em servico, estdo sujeitos a forcas ou cargas e, em tais
situacdes, torna-se necessario conhecer as caracteristicas do material e projetar o material a
partir do qual ele é feito, de tal maneira que qualquer deformacdo resultante ndo seja
excessiva e ndo ocorra fratura. O comportamento mecanico de um material reflete a relacao
entre a sua resposta ou deformacéo a uma carga ou forga que esteja sendo aplicada. Dentre as
propriedades mecénicas importantes esté a ductilidade [61].

Engenheiros de materiais e metallrgicos estdo preocupados com a producdo e
fabricacdo de materiais para atender as exigéncias de servicos conforme previsto por analises
de tensdo. Isto envolve necessariamente uma compreensdo das relagcdes entre microestrutura
dos materiais e suas propriedades mecéanicas. Um dos ensaios mecanicos de tenséo-
deformacdo mais comuns sdo os executados sob tracdo. Neste tipo de ensaio, uma carga é
deformada, geralmente até a sua fratura, mediante uma carga de tracdo gradativamente
crescente que é aplicada uniaxialmente ao longo do eixo mais longo de um corpo de prova. O
resultado de um ensaio de tracdo é geralmente registrado em um computador, em um gréfico
de carga ou forca em funcdo do alongamento. As caracteristicas de carga-deformacdo séo
dependentes do tamanho da amostra [61].

Para minimizar os efeitos geométricos, a carga e alongamento sdo normalizados de
acordo com seus respectivos parametros de tensdo de engenharia e deformacédo de

engenharia. A tensdo de engenharia é definida pela equacdo:

o= (18)

F
onde F é a carga instantanea aplicada em uma direcéo perpendicular a secéo reta da amostra e
Ao representa a area da secdo reta original antes de qualquer carga. A unidades de tensdo de

engenharia no SI é MPa (1 MPa = 10° N/m?). A deformacgdo de engenharia ¢ ¢ definida

como:

&= = (29)
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sendo lp 0 comprimento original antes de ser aplicada carga e |; 0 comprimento instantaneo
antes de ser aplicada carga. Algumas vezes a grandeza (li - lp) é substituida por A/, e
representa o alongamento da deformacdo ou variacdo no comprimento a um dado instante,
conforme referéncia ao comprimento original.

A grande maioria dos materiais metélicos submetidos a uma tensdo de tracdo
relativamente baixa apresenta uma proporcionalidade entre a tenséo aplicada e a deformacéo
observada, conforme a relagcdo: ¢ = E - ¢. Esta relagdo € conhecida por lei de Hooke e a
constante de proporcionalidade E, denominada médulo de elasticidade, fornece uma indicacéo
da rigidez do material (resisténcia do material a deformacdo elastica) e depende
fundamentalmente das forcas de ligacdo atdmica. O processo de deformacéo no qual a tensédo
e a deformac&o sdo proporcionais entre si é chamada de deformacao elastica. A medida que o
material é deformado além desse ponto, a tensdo ndao é mais proporcional a deformacéo,
ocorrendo entdo uma deformacdo permanente ndo recuperavel, ou, deformacédo plastica. Para
a maioria dos materiais metalicos, a transicdo do comportamento elastico para o plastico €
gradual, ocorrendo uma curvatura no ponto de surgimento da deformacéo pléstica, a qual
aumenta mais rapidamente com a elevagéo de tenséo [61].

A ductilidade de um material representa uma medida do grau de deformacéo plastica
que foi suportado por este quando da fratura. Um material que experimenta uma deformacao
plastica muito pequena ou mesmo nenhuma deformagdo plastica quando da sua fratura é
chamado de fragil. A ductilidade pode ser expressa como reducdo da area percentual (RA %),

esta é definida como:
-A
RAY% = [%} x100% (20)

onde Ao € a area original da secdo reta e As é a area da secdo reta no ponto de fratura.

Um conhecimento da ductilidade dos materiais é importante, pois da uma indicacéo do
grau segundo o qual uma estrutura ira se deformar plasticamente antes de fraturar, bem como
especifica o grau de deformacdo permissivel durante operacGes de fabricacdo [61]. Desta
forma, foram realizados ensaios de tensdo-deformacédo nas ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag,
Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag e Cu-11%AI-10%Mn-3%Ag inicialmente submetidas a témpera a
partir de 850 °C em &gua a 0 °C. Para tanto, os corpos de prova foram deixados a 850 ° C por

1 h e resfriados em agua a 0 ° C para produzir as fases ordenadas a partir da p (A2) de alta
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temperatura. Cabe ressaltar que em nenhuma das amostras a fase martensitica pode ser
produzida ap0s este tratamento térmico.
Os ensaios foram realizados na temperatura ambiente, sem extensémetro e com

velocidade de avanco igual a 0,50 mm/min. Os resultados obtidos sdo mostrados na Figura 51

e alguns parametros obtidos a partir destas curvas seguem na Tabela 10.

Figura 51. Curvas das variacOes da tensdo axial em funcdo do percentual de deformacao.
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Fonte: Elaborado pela Autora.

Tabela 10. Pardmetros mecanicos das ligas estudadas.

Ligas Gruptura  Omaxima  Diminuicéo de Deformacao

area/ % maxima / %
Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag 480 508 24,6 17,0
Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag 409 411 0,0 0,5
Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag 484 488 0,0 3,0

Fonte: Elaborado pela Autora.
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De acordo com a literatura, os materiais que possuem deformacao de fratura inferior a
aproximadamente igual a 5% sdo considerados frageis [61]. Desta forma as ligas Cu-9%Al-
10%Mn-3%Ag e Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag, por apresentarem deformacéo de fratura de
0,5% e 3,0 %, respectivamente, sdo consideradas frageis e a liga Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag
apresenta uma maior ductilidade, quando comparada com as ligas que possuem teor mais
elevado de aluminio. Isso est4 de acordo com os dados da literatura [61] que mostram um
menor grau de ordenamento para as ligas com menor quantidade de aluminio.

As Figuras 52-54 mostram imagens obtidas por microscopia eletrénica de varredura
(MEV) a partir das secgOes transversais da regido de rompimento das amostras. Na Figura 52,
obtida a partir de amostras da liga Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag, pode-se observar a presenca de
microcavidades que sdo caracteristicas de uma fratura em amostras ducteis. Ja as imagens da
liga Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag (Fig. 53) mostram caracteristicas de amostra com rompimento
ductil-fragil. As imagens produzidas a partir da liga Cu-11%AI-10%Mn-3%Ag (Fig. 54)
mostram caracteristicas de amostra fragil com rompimento intergranular [61]. Dessa forma, os
resultados obtidos confirmam que a diminuicao do teor de Al e, consequentemente do grau de

ordenamento, contribuem para tornar as ligas Cu-x%Al-10%Mn-3%Ag mais ducteis.

Figura 52. Micrografias eletronicas de varredura da seccdo transversal da amostra da liga Cu-
7%Al-10%Mn-3%Ag apds a ruptura, aumento x40 (a), x1000 (b) e x5000(c).
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Fonte: Elaborado pela Autora.
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Figura 53. Micrografias eletronicas de varredura da sec¢éo transversal da amostra da liga Cu-
9%AI-10%Mn-3%Ag apds a ruptura, aumento x200 (a), x1000 (b) e x2500(c).
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Figura 54. Micrografias eletronicas de varredura da sec¢éo transversal da amostra da liga Cu-
9%AI-10%Mn-3%Ag apo6s a ruptura. Imagem da superficie da liga imediatamente antes da
fratura (a); imagem da seccédo transversal da fratura (b) e imagem da superficie do grdo no

interior da fratura (c).
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5. CONCLUSOES

Para as ligas inicialmente submetidas ao tratamento térmico de recozimento, foi
possivel verificar que estas apresentaram as fases estaveis esperadas a partir de dados da
literatura, como também, as fases metaestaveis B; e B3, dando indicio da ocorréncia da
decomposicéo espinodal nas ligas inicialmente recozidas. A ocorréncia desta transi¢cdo de
fase, em torno de 250 °C, foi confirmada a partir de medidas da resistividade elétrica com a
temperatura. Ainda a partir das curvas DSC foi possivel notar a presenca de um evento
térmico, em torno de 470 °C, associado a dissolucdo de precipitados ricos em Ag e as
transicdes B1(DO3) — Pa(B2), o + Bumn + T3 — P2(B2) + T3 + «, para as ligas Cu-7%Al-
10%Mn-3%Ag e liga Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag, e as transi¢oes B3(L21)p — B2(B2) e a+ v+
T3 — B2(B2) + v, + a, para a liga Cu-11%AI-10%Mn-3%Ag. Também foi possivel verificar
um comportamento similar nas varia¢fes dos valores de microdureza para as ligas Cu-7%Al-
10%Mn-3%Ag e Cu-9%AI-10%Mn-3%Ag. Ja& para a liga Cu-11%AIl-10%Mn-3%Ag notou-
se um comportamento diferente na variacdo da microdureza, quando comparado com as
demais ligas. Essa mudanca deve estar relacionada as diferentes transformacdes observadas
em decorréncia das diferentes fases presentes na liga inicialmente recozida.

Para as ligas inicialmente submetidas a tempera a partir de 850 °C em agua a 0 °C foi
possivel notar, analisando-se as curvas DSC, a presenca de seis eventos térmicos para as ligas
Cu-7%AlI-10%Mn-3%Ag e Cu-9%Al-10%Mn-3%Ag e de quatro eventos térmicos para a liga
Cu-11%Al-10%Mn-3%Ag. O evento endotérmico E;, em torno de 100 °C, observado para as
ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag e Cu-9%AIl-10%Mn-3%Ag deve corresponder a
decomposigdo das fases B3(L21) e B1(DO3), formando as fases a, T3-CusAl,Mn e Byn. O
evento exotérmico E;, que ocorre nas trés ligas estudadas, corresponde a precipitacdo da fase
bainitica (). O evento endotérmico E3, observado nas trés ligas, é devido a precipitacdo da
fase rica em Ag. No caso da liga contendo 11%Al a precipitacdo da fase rica em Ag ocorre
antes da precipitagdo bainitica. Esses processos devem estar relacionados com a variacdo da
solubilidade da prata na matriz. O evento E,4, em torno de 480 °C, que ocorre para as ligas
com 7 e 9%Al deve estar associado a dissolucdo da fase rica em Ag. O evento Es, em torno de
500 °C, deve corresponder a formagdo da fase Bo(B2) e 0 evento Eg deve estar relacionado a
transicdo P2(B2) — P(A2). Comparando-se as curvas DSC obtidas para as diferentes
composicdes, nota-se que a variagdo da concentracdo de Al interfere no comportamento

térmico das ligas do sistema Cu-Al-Mn-Ag. A partir das medidas isocrénicas da microdureza
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foi possivel notar que o valor de dureza inicial das ligas diminui com a diminui¢do da
concentracédo de Al, devido a um maior grau de ordenamento nas ligas contendo um teor mais
elevado de Al. Isto estd associado ao fato de que quanto menos aluminio, mais cobre possui a
liga, e assim maior a quantidade de fase a. Também se observou que a liga com maior
concentracdo de Al (11%Al), possui uma variagdo menor nos valores de microdureza no
intervalo de temperaturas entre 200 e 300 °C que as demais ligas, e isto deve estar relacionado
a precipitacdo de uma menor fracao de fase bainitica nesta liga.

Desta forma, os resultados mostraram que o0 aumento de 7 para 9%Al ndo modifica o
comportamento térmico e a dureza das ligas Cu-7%Al-10%Mn-3%Ag e liga Cu-9%Al-
10%Mn-3%Ag, pois as curvas obtidas apresentaram o mesmo perfil, indicando que elas
passam pelas mesmas transi¢cdes. Porém o aumento de 9 para 11%Al provoca uma mudanca
nas transformacdes pelas quais a liga passa, modificando assim o seu comportamento térmico
e os valores da microdureza.

Os resultados obtidos no estudo cinético isotérmico indicam que o aumento na
concentracdo de Al diminui a energia de ativacdo para o processo de precipitacdo. Esse
processo em estudo é bastante complexo, compreendendo basicamente a ocorréncia de varias
reacOes, sendo que a reacdo dominante deve ser a precipitacdo da fase bainitica. A diminuicdo
nos valores da energia de ativacdo deve estar associada principalmente a ocorréncia da reacdo
de precipitacdo de uma fase rica em Ag, que deve ocorrer com razoavel intensidade na liga
com 7%Al e vai diminuindo até ndo mais ser detectada na liga contendo 11%Al. Isso parece
ser confirmado pelos resultados de DSC onde € possivel observar que o pico correspondente a
precipitacdo bainitica diminui sua intensidade com o aumento na concentracdo de Al,
enquanto o pico correspondente a precipitacdo da fase rica em Ag aumenta sua intensidade e
finalmente passa a ocorrer antes da precipitacdo bainitica, na liga contendo 11%Al. Assim,
uma energia de ativacdo mais elevada seria necessaria para a ocorréncia simultanea das duas
reacOes de precipitacdo e, conforme a segunda reagédo vai perdendo intensidade a energia de
ativacdo diminui. As variages na taxa de nucleacdo também devem estar associadas a essas
mudancas no processo.

Os resultados correspondentes aos testes de tensdo-deformacdo indicaram que as ligas
com maior teor de Al sdo mais frageis, confirmando o que se encontra na literatura e
indicando que a presenca da fase ordenada Cu,MnAl(L2;) deve interferir no comportamento
mecanico das ligas estudadas. As ligas com maior teor de Al devem apresentar uma
guantidade maior desta fase ordenada, o que deve contribuir para o aumento na fragilidade

das ligas estudadas. Assim, pode-se considerar que as ligas com menor concentracdo de Al
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apresentam um grau de ordenamento menor e, portanto, uma maior ductilidade. Os resultados
indicam também que a liga contendo 11%Al tem um comportamento um pouco melhor do
que a liga contendo 9%All. Isto pode estar associado com a presenca da prata que, devido a
sua baixa solubilidade na matriz Cu-Al-Mn, aumenta o teor relativo de Al na liga. Com o
aumento na concentracdo de Al, a solubilidade da prata aumenta e sua influéncia no teor

relativo de Al diminui.
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