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Resumo

RESUMO

Neste trabalho, foi feito um estudo da cinética de
precipitacdo da fase rica em prata, na liga Cu-7%Al-4%Ag, em peso, utilizando-se o
modelo cinético isotérmico de Johnson-Mehl-Avrami e os modelos cinéticos néo-
isotérmicos de Kissinger e Ozawa. A reacdo de precipitacdo da fase rica em prata foi
acompanhada por medidas de variacdo da microdureza da liga com a temperatura de
témpera e o tempo de envelhecimento, e também por medidas de dilatometria. As fases
presentes nas diversas temperaturas e tempos considerados, foram identificadas e
caracterizadas por microscopia optica e eletrdnica de varredura, analise por dispersao de
energias de raios X e por difratometria de raios X. Os resultados obtidos indicaram que
a formacéo dos precipitados ricos em prata corresponde a um processo controlado por
difusdo da prata nos contornos de grdo da matriz, no intervalo de temperaturas de 400 a
600 °C. O calculo da energia de ativagdo para a formagao dos precipitados, utilizando-se
a equacdo de Johnson-Mehl-Avrami, forneceu um valor bastante proximo daquele
encontrado na literatura, confirmando que o processo € controlado pela difusdo da prata.
O valor da energia de ativacdo para o crescimento dos precipitados ricos em Ag,
calculado a partir de um método que considera o inverso do tempo necessario para o
precipitado atingir seu tamanho mé&ximo como proporcional a taxa de crescimento, ficou
préximo daquele obtido utilizando-se a equacdo de Johnson-Mehl-Avrami, indicando
que esse método pode ser utilizado para o calculo da energia de ativacdo do processo
cinético. Os valores da energia de ativacdo associados ao processo de precipitacdo de
Ag, obtidos por métodos ndo isotérmicos, ficaram razoavelmente proximos daqueles
encontrados na literatura e os valores assim obtidos associados a solubilizacdo de Ag
foram maiores do que aqueles encontrados na literatura. Essa discrepancia deve estar
associada a presenca de Al, cuja interacdo com a prata deve perturbar o0 processo

difusivo.

Palavras-chave: cinética; precipitacdo; dissolucdo; ligas de Cu-Al-Ag; método
isotérmico; método nao-isotérmico.



Abstract

ABSTRACT

In this work, the Ag-rich phase precipitation kinetics in the
Cu-7wt.%Al-4wt.%Ag alloy, was studied using the Johnson-Mehl-Avrami isothermal
kinetic model and the Kissinger and Ozawa non-isothermal kinetic models. The Ag-rich
phase precipitation reaction was followed by microhardness changes measurements with
quenching temperature and with aging time, and also by dilatometric measurements. The
identification and characterization of the phases present at the considered temperatures and
times were made by optical and scanning electronic microscopy, energy dispersive X-ray
analysis and X-ray diffractometry. The results showed that the Ag-rich precipitates
formation corresponds to a diffusion controlled process at the matrix grain boundaries, in
the temperatures range from 400 to 600 °C. The activation energy value for the precipitates
formation, calculated using the Johnson-Mehl-Avrami equation, is close to that found in the
literature, thus confirming that the process is diffusion controlled. The activation energy
value for the growing of Ag-rich precipitates, obtained considering that the inverse of the
time to reach the precipitates maximum size is proportional to the growing rate, is close to
that found using the Johnson-Mehl-Avrami equation, indicating that this method is useful
to evaluate the activation energy for the kinetic process. The activation energy values
obtained by non-isothermal methods and associated to the precipitation process were very
close to those found in the literature, and the values associated to Ag dissolution were
greater than those reported in the literature. This discrepancy may be associated to the

presence of Al, and the Al-Ag interaction may be disturbing the diffusion process.

Keywords: kinetics; precipitation; dissolution; Cu-Al-Ag alloys; isothermal
method; non-isothermal method.
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1. Introducéo e Revisdo Bibliogréafica

O cobre e as ligas a base de cobre sdo bastante usados para
numerosas aplicacdes que exigem boas propriedades mecanicas, resisténcia a corrosao,
condutividade elétrica, coloracdo e facilidade de manuseio. As ligas de Cu-Be sdo as mais
usadas entre aquelas que apresentam uma boa combinacéo de elevada resisténcia mecéanica e
boa condutividade térmica e elétrica e sdo passiveis de endurecimento por envelhecimento,
sendo o seu uso limitado por sua toxicidade e elevado custo de produgéo. As ligas de Cu-Ti
tém sua resisténcia mecanica aumentada por envelhecimento através de um mecanismo de
decomposicdo espinodal, enquanto as ligas de Cu-Cr s@o muito utilizadas na industria de
componentes elétricos, devido a sua elevada resisténcia a deformacao, alta condutividade
elétrica e baixo custo[1].

As ligas de Cu-Al contendo até 8,5%Al em peso apresentam
propriedades mecanicas e de processamento bastante interessantes. Elas cristalizam em um
intervalo de temperaturas bastante pequeno e possuem elevada fluidez. Estas ligas séo
utilizadas na confeccdo de juntas, guias, suportes, bordas, engrenagens e diversas outras
pecas[2].

O desenvolvimento de ligas ternarias com elevada resisténcia a
deformacdo mecanica tem sido objeto de estudo por vérias décadas. A maioria dessas ligas
deve sua elevada resisténcia mecéanica a formacdo de precipitados binarios ou ternarios
extremamente finos e resistentes ao cisalhamento por deslocagdes, que dédo ao material uma
elevada tensdao de escoamento[3]. A adicdo de Ag as ligas de Cu-Al com até 8,5%Al leva a
formacédo de precipitados ricos em prata, que aumentam a dureza dessas ligas, sua resisténcia
a corrosdo sob tensdo e modificam a concentracdo de equilibrio[4]. A presenca da prata
introduz ainda algumas modificacdes na microestrutura[5] e na resistividade elétrica dessas
ligas[6].

As ligas do sistema Cu-Al-Ag, em funcéo de suas propriedades, sdo
utilizadas na industria eletroeletrdnica, no tratamento de dgua como eletrodos que fornecem
ions prata, na confec¢cdo de objetos ornamentais e de eletrodos para solda, além de existirem
potencialmente outras aplicacdes. As ligas desse sistema apresentam, em um amplo intervalo
de composicdes, as mesmas fases existentes nas ligas binarias do sistema Cu-Al, ndo tendo
sido observado nelas fases ternarias. Entretanto, as fases da liga ternaria mostram algumas

caracteristicas e intervalos de estabilidade diferentes daqueles observados nas fases
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binarias[7,8]. O diagrama de equilibrio da figura 1 mostra as fases presentes no sistema
binario Cu-Al, na regido rica em cobre[9].

Weight Percent Copper

85 90 95
1100 L ' S - ——t

9004

800+

700

600

Temperature °C

587+2°C

500
i

400

~383°C

3004l A

65 70 75 80 85 90
Atomic Percent Copper

Figura 1 - Diagrama de equilibrio do sistema Cu-Al, na regido rica em cobre[9].

As ligas do sistema Cu-Al contendo até 8,5%Al, em peso,
apresentam a fase o, uma solucao sélida. As linhas liquidus e solidus s&o tdo proximas que
existe pouca diferenca de composicao entre as partes que solidificam antes ou depois, fazendo
com que o equilibrio seja atingido rapidamente e que a solugdo a seja, em geral, praticamente
homogénea nas condicOes de arrefecimento na fusdo. Com pouco mais de 8,5%Al aparece a
fase (o + 1), em ligas que tenham sido resfriadas a uma taxa moderada[10].

De acordo com o diagrama de equilibrio Cu-Al, a solubilidade do
aluminio no (Cu) esta em torno de 19,7at.%Al na temperatura eutética e decresce abaixo da
temperatura peritetide. A fase ordenada o, com uma estrutura ordenada cfc, existe em
equilibrio com (Cu) e y1(Al4Cug) abaixo da reacdo peritetdide (Cu) + y1<>aip, € pode ser obtida
de diferentes formas: por aplicacdo de deformacdo e tratamento de témpera, por
transformacOes isotérmicas a partir da fase  abaixo da temperatura eutetdide, por longo

tempo de recozimento das fases (a + y1) e por precipitagéo da fase o, a partir de uma solugéo
solida supersaturada[11].
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Gaudig e Warlimont [12] estudaram a estrutura de ordenamento de
curto alcance de ligas a,-Cu—Al e estabeleceram que para concentragdes excedendo o limite
de solubilidade de o-Cu-Al duas fases diferentes foram observadas, a fase conhecida o, a 340
° C e uma nova fase, designada oz a 250° C.

Popplewell e Crane [13] investigaram 0 mecanismo de refor¢o do
ordenamento em ligas de Cu-Al com concentracdo de 1,8 a 9%Al e estabeleceram que o
decréscimo da resisténcia pode estar associado com o desenvolvimento de ordenamento nas
ligas.

Trieb e Veith [14] estudaram a cinética de ordenamento de curto
alcance em ligas a-Cu-Al por medidas de resistividade elétrica e observaram a presenca de
dois processos cinéticos no ajustamento de um novo equilibrio. Este foi interpretado por um
modelo heterogéneo de ordem de curto alcance, em vez do modelo estatistico homogéneo de
ordem de curto alcance freqlientemente usado.

Varschavsky [15] investigou a cinética de ordenamento de curto
alcance em ligas a,-Cu—-Al e estabeleceu que o processo de ordenamento pode ser melhor
explicado em termos de um modelo de ordenamento de curto alcance homogéneo, em vez de
um modelo de ordenamento disperso heterogéneo.

Adorno [16] estudou as transformac6es de fases no sistema Cu-Al-
Ag, na regido rica em cobre em 19 ligas com composic¢des variando entre 4,8 e 18,8%Al e de
1,8 a 49,1%Ag, utilizando as técnicas de difracdo de raios X (DRX), analise térmica
diferencial (ATD), metalografia, microssonda eletronica e dilatometria. Apos analisar as
secOes isotérmicas para amostras no estado recozido e submetidas a témpera a partir de varias
temperaturas entre 250 e 850°C, observou uma alteracdo na extensao dos campos de fase com
0 aumento da temperatura e uma ligeira ampliagdo no intervalo de estabilidade da fase 3, em
comparagdo com o observado para a liga binéria Cu-Al, provavelmente devido a presenca de
precipitados de prata.

Varschavski et al. [17] propuseram um modelo que descreve a
cinética de segregacdo de soluto para as deslocacdes parciais em solucdo sélida de ligas
laminadas a frio. O modelo forneceu informacdes do comportamento cinético, observado em
uma liga de Cu-19at.%Al deformada, onde dois processos desconhecidos puderam ser
avaliados utilizando experiéncias de calorimetria isotérmicas.

Varschavski et al. [18] estudaram a cinética de ordenamento de

curto alcance influenciada pelo complexo vacéncia-soluto, na liga Cu-5%2Zn laminada a frio,
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utilizando calorimetria isotérmica. As curvas isotérmicas foram utilizadas para determinar a
energia de ativacdo, w = 2.90 kJ mol™, para o processo de ordenamento nessa liga.

Varschavsky et al. [19] estudaram a cinética de segregacdo de
soluto para deslocagOes parciais na liga de Cu-3,34%at.Sn usando uma aproximacgao
fenomenolodgica com calorimetria exploratoria diferencial e calorimetria isotérmica. O
material deformado apresentou um excesso dissociado de deslocacdes nas extremidades, que
chegou aproximadamente a 9,8x10™ m™ e foi calculado usando modelos propostos por outros
autores, junto com analises das curvas de recristalizacdo calorimétrica.

Lerner et al. [20] estudaram a adi¢do de 2%Sn na liga Cu-4,5%Al e
observaram um aumento na susceptibilidade a ruptura por mercurio liquido. A liga de Cu-Al-
Sn € mais susceptivel na condicdo de resfriamento lento do que na condi¢do solubilizada e
submetida a témpera. 1sso é consistente com a idéia de que o estanho tende a segregar para 0s
contornos do gréo e a intensificar a descoeséo entre eles.

Varschavsky et al. [21] propuseram um modelo descrevendo o
papel de vacéancias ligadas e ndo-ligadas, para predizer o decréscimo de defeitos e a cinética
de ordem de curto-alcance de ligas binarias submetidas a témpera durante experiéncias de
aquecimentos lineares. Este modelo foi aplicado para as curvas de calorimetria exploratéria
diferencial (DSC) para a liga Cu-5at.% Zn submetida a témpera em diferentes temperaturas. O
valor de 89,12 + 0,32 kdmol™ foi obtido para a liga estudada. A contribuicdo relativa de
vacancias ligadas e ndo-ligadas por particdo de energia de ativacdo efetiva corresponde ao
processo de ordenamento.

Varschavsky et al. [22] estudaram a influéncia de vacancias ligadas
na cinética de ordenamento de curto alcance na liga Cu-10at.%Al utilizando medidas de
calorimetria exploratéria diferencial e obtiveram um valor de 85,6 kimol™ para a energia de
ativacdo para a migracdo do complexo vacancia-soluto. Uma contribuicdo significativa de
vacancias ligadas e ndo-ligadas ao processo de ordenamento também foi determinada.

Donoso et al. [23] estudaram a cinética de ordem de curto alcance
na liga Cu-10at.%Al por calorimetria isotérmica diferencial e obtiveram um valor de w = -
3,66 kimol™ para a energia de ativacdo da reacdo de ordenamento e 87,6 kJmol™ para a
energia de ativagdo de migracdo do complexo vacancia-soluto.

Divinski et al [24] estudaram a difusdo de Ag nos contornos de
gréo do cobre policristalino e encontraram um valor de Q = 108,6 kJmol™ para a energia de

ativacdo para difusao.
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Gupta [25] estudou a cinética da precipitacdo descontinua e da
dissolucdo dos precipitados celulares em ligas de Cu-3 at.%Ag e Cu-4 at.%Ag. As
velocidades de crescimento das células foram medidas por microscopia Optica e 0s
espacamentos interlamelares foram medidos por microscopia eletronica de varredura. O autor
observou que as ligas de Cu-Ag decompdem em uma estrutura lamelar consistindo de lamelas
alternadas das fases ricas em cobre e em prata, quando uma solucdo sélida da liga foi
envelhecida abaixo da temperatura solvus.

Adorno et al. [26] estudaram a cinética da formac&o de precipitados
ricos em prata em ligas de Cu-Al-Ag contendo 2%Al em peso e 2, 4, 6, 8, 10 e 12%Ag, em
peso. Os resultados indicaram que a energia de ativacao para formacao dos precipitados ricos
em Ag diminui com 0 aumento na concentracdo de Ag e que foi possivel calcular os valores
das energias de ativacdo para difusdo de Ag e nucleacgéo dos precipitados ricos em Ag.

Adorno et al. [6] estudaram a distribuicdo de precipitados de prata e
a influéncia da composicdo na resistividade elétrica em ligas com composicdes de Cu-
5,2%Al, Cu-5%Ag, Cu-4,3%Al-4,7Ag e Cu-8,4%AI-53%Ag, através de medida de
resistividade elétrica e microscopia eletronica de varredura. Os resultados indicaram que o
cobre puro e as ligas Cu-Al e Cu-Al-Ag com até 5% Ag, quando submetidas a témperas a
partir de 750°C, apresentaram inflexes que foram atribuidas a transformacgdes na solucéo
solida de prata, o que foi confirmado por microscopia eletrdnica de varredura. Essas
transformacdes sdo devidas a redistribuicdo da prata com o tratamento térmico, que deve estar
associada a dissolugdo da prata na matriz e a coalescéncia de precipitados.

Adorno et al. [27] estudaram a influéncia de adicdo de prata no
comportamento de envelhecimento da liga Cu-10,4at.%Al utilizando medidas de
microdureza, microscopia eletrénica de varredura (MEV) e analise por energia dispersiva de
raios X (EDX). Os resultados indicaram que com adicdo de prata € possivel obter uma
resposta ao endurecimento por envelhecimento e que, para tempos maiores de
envelhecimento, ha um decréscimo na dureza da liga, em um processo que conduz a
segregacéo de Al e Ag.

Adorno et al. [28] estudaram a influéncia da adicdo de 2%, 4%,
6%, 8% e 10% de prata em massa, na cinética de formacéo de precipitados ricos em prata, na
liga de Cu-5%Al, através de medidas de variacdo de microdureza com a temperatura e 0
tempo. Os resultados obtidos indicaram que a presenga de prata aumenta consideravelmente a
dureza da liga e também interfere na cinética de precipitagdo, com uma mudanga mecanistica

No processo que esta relacionado com o teor de prata nas ligas.
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Adorno et al. [29] estudaram a influéncia de 2, 4, 6, 8, 10 e 12%Ag
na cinética de envelhecimento isotérmico da liga Cu-8%Al. Os resultados indicaram que a
presenca de prata € responsavel por uma mudanca na concentracdo de equilibrio para
concentracfes mais elevadas de Al, permitindo a formacéo da fase y; (Al4Cug) nesta liga. Para
adicdes de prata inferiores a 6% 0 processo cinético dominante é a precipitacdo da prata e
para adi¢des de 8 a 12 %Ag predomina a nucleacgdo da fase perlitica.

Adorno et al. [30] estudaram a influéncia da adicéo de 2, 4, 6, 8, 10
e 12%Ag no comportamento térmico da liga Cu-8%Al em peso, utilizando calorimetria
exploratéria diferencial (DSC), microscopia eletrénica de varredura (MEV), analise por
energia dispersiva de raios X (EDX). Os resultados indicaram que a presenca da prata
introduz novos eventos téermicos, devido a formacdo da fase rica em prata e, para adi¢fes de
10 e 12%Ag em peso, é possivel verificar a formacdo da fase y; (CugAls) e as transicoes
metaestaveis que sdo observadas apenas em ligas com no minimo 9%Al em peso.

Adorno et al. [31] estudaram a influéncia de adi¢des de 2, 4, 6 e 8%
de Ag, em peso, na cinética de recristalizacdo da liga Cu-5%Al com taxas de deformacédo de
40, 70 e 90% utilizando metalografia por microscopia Optica e medida de variacdo de
tamanho de grdo com a temperatura e o tempo de envelhecimento. Os resultados obtidos
indicaram uma diminuicdo da velocidade de crescimento dos grdos e na energia de ativacdo
correspondente, com 0 aumento da concentragao de prata.

Adorno et al. [32] estudaram as energias de ativacdo para
nucleacdo de precipitados ricos em prata na liga Cu-2%Al contendo 2, 4, 6, 8, 10 e 12%Ag
em peso utilizando medidas de variacdo de microdureza com a temperatura e o tempo de
envelhecimento. Os resultados indicaram que, com o método utilizado, é possivel obter os
valores para as energias de ativacao para nucleacéo da fase rica em prata e da difuséo da prata
no cobre, bastante préximos daqueles citados na literatura.

Adorno et al. [33] estudaram as propriedades mecanicas e a energia
de precipitacdo na liga Cu-5,4%AlI-5,2%Ag através de medidas de microdureza e analisaram a
nucleacdo e a energia de precipitacdo da fase rica em prata. Concluiram que os resultados
estdo de acordo com aqueles obtidos por Panseri e Leoni[34]. Além disso dados de difracédo
de raios X indicaram que a precipitacdo da fase rica em prata é responsavel pelo aumento na
dureza da liga.

Cilense et al. [35] estudaram a cinética de precipitacdo na liga Cu-

5%Al por medidas resistividade elétrica e concluiram que a energia de ativacdo permanece



21

constante para as ligas com 4 a 6 %Ag e diminui com o acréscimo de Ag, confirmando que a
nucleacdo é mais facil para ligas com concentracdes de Ag acima de 6%.

Malek [36] estudou a correlacdo entre os parametros cinéticos e 0s
modelos cinéticos, a partir de dados ndo-isotérmicos e propds um método para caracterizar o
modelo cinético e para calcular os pardmetros cinéticos.

Morales et al. [37] discutiram a teoria cinética da sobreposi¢éo de
transformacoes de fase utilizando dilatometria e propuseram uma andlise para caracterizar 0s
mecanismos de nucleacdo e crescimento dos processos individuais.

Myhr e Grong [38] propuseram uma forma de modelagem para
transformacfes ndo-isotérmicas em ligas diluidas, considerando os efeitos acoplados de
nucleacdo, crescimento e espessamento das particulas e observaram que o processo global de
transformacéo é influenciado pelas etapas iniciais do processo cinético.

Baram e Erukhimovitch [39] discutiram a aplicacdo de métodos de
analise térmica a cinética de nucleacdo e crescimento e estabeleceram que somente as
transformacg6es com saturacdo de sitios, ou seja, aquelas em que a taxa de nucleacdo é zero,
podem ser analisadas de forma adequada pela equacdo geral ndo-isotérmica para a fracdo

transformada.

3. Fundamentos de Difusao

A rigidez de um solido cristalino implica que os &omos tenham
posicdes bem estabelecidas uns em relacdo aos outros. Entretanto, sabe-se que 0s atomos
oscilam em torno de suas posic¢des de equilibrio com uma amplitude média que aumenta com
a temperatura da rede cristalina. Em ocasides bastante raras, as oscilagdes relativas de um
grupo local de atomos serdo tais que um desses atomos ira saltar de sua posicao original e
passar a ocupar uma nova posicdo adjacente. A fracdo das oscilacdes de atomos, que leva a
um salto como esse, é extremamente pequena mesmo a temperaturas proximas do ponto de
fusdo. Apesar disso, esses movimentos sdo essenciais nas transformacgdes que ocorrem nos
materiais solidos. Um exemplo disso surge quando se considera um precipitado rico em
atomos de B que se forma no resfriamento de uma liga metalica A-B. O precipitado, por
definicdo, possui mais atomos de B do que um volume equivalente da solucao sélida original
A-B. Portanto, o crescimento do precipitado depende dos atomos de B que estdo se
difundindo da liga para o precipitado em crescimento. Se a mesma liga for aquecida depois

que a precipitagdo tenha ocorrido, a situacdo de equilibrio correspondera a uma liga
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homogénea monofasica. Entretanto, a nova dissolugédo dos precipitados requer agora a difusao
do soluto do precipitado para a matriz.

Como a difusdo ocorre por saltos atbmicos que sdo dados ao acaso
através do cristal, o problema é relacionar este fato a parametros macroscépicos mensuraveis,
tais como fluxo ou concentragdo. Considerando-se 0s saltos atémicos ocorrendo com
frequéncia v e que saltos em todas as direcdes sejam igualmente provaveis, e considerando-se
ainda dois planos atdmicos paralelos, perpendiculares ao eixo X, denominados 1 e 2 e
separados por uma distancia d e chamando de n; e n,, respectivamente, o nimero de
impurezas por cm? em cada um desses planos, em uma rede cibica simples existirdo seis
direcOes de salto possiveis para qualquer &tomo considerado. Dessa forma, apenas um sexto
dos atomos no plano 1, que saltam em algum incremento de tempo 4t, irdo pular para o plano
2.

ft—— - A

1 2

Figura 2 - Modelo representando dois planos atdbmicos separados pela distancia
interatbmica d [40].

O numero de atomos saltando entdo do plano 1 para o plano 2 no
intervalo 6t sera ny(v/6)5t. Supondo que a frequéncia seja a mesma em ambos 0s planos, 0
namero de atomos saltando de 2 para 1 sera n,(v/6)d t e, portanto, o fluxo resultante sera dado

por:

1/6 v8t(ni-ny) = J&t=atomos/cm? (1)

onde J é o fluxo resultante de 4tomos e tem unidades de 4tomos cm?s™ ou g cm?s™. A
equacdo (1) € uma equacao de fluxo e informa que, quando n; = ny, teremos J = 0, ou seja,
ndo existe fluxo resultante em um sistema homogéneo. Um parametro relacionado a n; que é
mais comumente medido é C;, a concentracdo de impurezas nas vizinhancas do plano 1; a

concentracdo tem unidades de 4&tomos por cm?®. Se a distancia d estiver associada a cada plano
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de atomos, entdo C; = n;/d. Na verdade nunca se mede C para um dado plano, mas ela pode
ser medida periodicamente através de uma amostra do material, e admitindo-se entdo que C
varia continuamente com a distancia x, a concentracdo pode ser determinada para qualquer

valor de x. Usando C = n/d,
J=1/6 vd (C;-C)) (2)

Da continuidade da funcdo C(x), pode-se entdo escrever:

oc
C,=C, + d[&l 3)

onde a derivada parcial é usada para enfatizar que o gradiente (2—] pode e devera variar
X t

com o tempo. Combinando essas duas equacdes, teremos:

1 ,(éC
1=t [&j (4)

O fluxo J fica agora relacionado com um pardmetro

experimentalmente mensuravel, o gradiente de concentracdo, para 0 caso em que C varia

somente ao longo do eixo x. A razdo entre J e (ﬁj é definida como o coeficiente de difusdo

OX
D,
Y 5)
“ec /)
OX/t
A partir do modelo usado para obter a equacgdo (4), pode-se
concluir que:

D=1/6vd® (6)
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Esta equacéo ¢ valida para qualquer particula difundindo ao acaso
em qualquer rede onde v for independente da direcdo de salto ou, efetivamente, para qualquer
cristal com simetria cubica.

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 KT por 4&tomo, onde K é a constante de Boltzmann. Para se movimentar de uma
posicdo a outra, 0 &tomo tem que vencer uma barreira de energia equivalente a Q, chamada de
energia de ativacdo para a difusdo, que surge principalmente porque o a&tomo tem que abrir 0
seu caminho entre os atomos de sua vizinhanca. Nos solidos, o valor de Q é quase sempre
muito maior que KT e, para que possa se movimentar, o &tomo deve adquirir a energia Q
através de colisdes com seus vizinhos. Resultados da Mecanica Estatistica mostram que a
probabilidade de um atomo adquirir esta energia é proporcional a exp ( - Q/KT), conhecido
como fator de Boltzmann, o que indica de maneira evidente que a velocidade de difusédo
atbmica em qualquer material deve ser fortemente dependente da temperatura. Essas
velocidades s@o expressas em termos do coeficiente de difusdo D. Empiricamente se sabe que
D varia exponencialmente com a temperatura, sendo essa dependéncia freqiientemente

representada pela equagéo

D = D, exp (- Q/KT) (7)

onde D, e Q sdo constantes especificas para cada sistema considerado. Na equacao (6), d é
basicamente o pardmetro de rede e varia muito pouco com a temperatura e a composic¢ao. A
freqliéncia de saltos v fornece o aumento exponencial com a temperatura e pode também

variar bastante com a concentracdo[40].

4. Endurecimento por Precipitacdo

A producdo de um material que possua resisténcia mecanica
consideravel tanto na temperatura ambiente como em temperaturas elevadas é de grande
importancia pratica. Uma das formas mais comuns de se obter o endurecimento € através da
precipitacdo a partir de uma solucdo solida supersaturada. A exigéncia basica para que um
sistema de ligas apresente endurecimento por envelhecimento é que o limite da solubilidade

solida deve decrescer com o decréscimo da temperatura, como mostrado na figura 3. Neste
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caso, uma liga C existe como uma solucdo sélida homogénea o a temperaturas elevadas, mas
no resfriamento ela torna-se supersaturada em relacdo a uma segunda fase, B. Nas
temperaturas mais baixas esta fase [ se separa da rede e ocorre entdo o endurecimento.
Durante o tratamento térmico para obtencdo do endurecimento por precipitacdo, a liga €
inicialmente solubilizada a uma temperatura elevada e entdo rapidamente resfriada por
témpera em agua ou em algum outro meio resfriante. O resfriamento rapido suprime a
separacao da fase 3, fazendo com que a liga exista, na temperatura mais baixa, em um estado
supersaturado instavel. Entretanto, se apds a témpera a liga for submetida a um tratamento de
envelhecimento por um tempo suficiente, ocorre a precipitacdo da segunda fase. Esta
precipitacdo ira ocorrer por um processo de nucleacdo e crescimento, com as flutuacbes na
concentracdo do soluto permitindo a formacgdo de pequenos aglomerados de atomos na rede,
0s quais atuam como nucleos para o precipitado. A velocidade com que esses nucleos crescem
é controlada pela velocidade da migracdo atémica, o que faz com que o processo de
precipitacdo seja intensificado com o aumento na temperatura de envelhecimento. Porém, o
precipitado torna-se mais fino conforme baixa a temperatura na qual ocorre a precipitacao e o
endurecimento da liga fica associado a dispersao critica do precipitado. Se, em uma dada
temperatura, ocorrer um envelhecimento prolongado, isso levard a um coalescimento ou um
espessamento das particulas, ou seja, aquelas particulas pequenas tendem a re-dissolver e as
grandes a aumentar o seu tamanho e o grande nimero de pequenas particulas, finamente
dispersas, é gradualmente substituido por um nimero menor de particulas mais espessas e
bastante espalhadas. Nesta situacdo, a liga torna-se mais mole e diz-se entdo que ela esta na

condicgéo de superenvelhecimento.
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Figura 3 - Sistema no qual é possivel ocorrer endurecimento por precipitacao[41].

Na pratica, os tratamentos de témpera provocam pequenas
mudancas em varias propriedades mecanicas e fisicas das ligas do sistema estudado, porque a
concentracdo de equilibrio dos atomos de soluto e também dos defeitos pontuais em excesso
sdo retidas durante o processo, e ainda porque a propria témpera produz deformacdes na rede.
Provavelmente a propriedade mais afetada seja a resisténcia elétrica e ela, em geral, aumenta
consideravelmente. Por outro lado, as propriedades mecanicas sdo relativamente pouco
afetadas. No envelhecimento, as variacdes nas propriedades de um material previamente
submetido a tmpera sdo mais marcantes e, em particular, as propriedades mecanicas passam
por modificagdes considerdveis. As propriedades mais diretamente relacionadas com a
estrutura, como dureza e tensdo de escoamento, sdo, obviamente, bastante dependentes da
distribuicdo estrutural das fases e, conseqlientemente, as ligas assim consideradas irdo, em
geral, apresentar um amolecimento a medida que os precipitados finamente dispersos vao
espessando.

Uma teoria simplificada da precipitacdo, envolvendo a nucleacao e
0 crescimento de particulas da nova fase que deve se formar no equilibrio permite prever que
a liga deve exibir um pico isolado de endurecimento, um decréscimo na resistividade elétrica

e um aumento no parametro de rede (admitindo-se que o atomo do soluto seja menor que 0
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atomo do solvente), conforme o atomo de soluto va sendo removido da solu¢do. Mudancgas
como essas sdo observadas na pratica, mas apenas em baixa supersaturacdo a temperaturas
elevadas de envelhecimento. Quando a supersaturacdo € grande a temperaturas de
envelhecimento baixas, as diversas variagcdes nas propriedades ndo sao consistentes com um
modelo tdo simplificado de precipitacdo. A liga pode apresentar dois ou mais picos de
endurecimento por envelhecimento e a resisténcia elétrica e o parametro de rede podem néo
apresentar a variacao esperada. Um processo de endurecimento que ocorre em dois estagios é
observado em ligas de Al-Cu, onde o endurecimento inicial ocorre sem qualquer precipitacdo
detectavel por microscopia Optica e é acompanhado de um decréscimo na condutividade
elétrica, sem apresentar nenhuma variagcdo no parametro de rede. Os resultados de
investigacdo metalografica, de maneira geral, evidenciam que as mudancas microestruturais
gue ocorrem durante os estagios iniciais do envelhecimento acontecem em uma escala que
ndo pode ser definida por microscopia Optica, embora nestes estagios iniciais acontegcam as
modificagdes mais profundas nas propriedades dos materiais. Dessa forma, a analise do
processo requer o uso de técnicas mais sensiveis e refinadas, como difratometria de raios X e

microscopia eletrénica[41].
5. Cinética Isotérmica

Os sistemas heterogéneos consistem de uma mistura de fases e as
transformacdes nesses sistemas ocorrem pelo crescimento de uma ou mais fases as custas das
outras. Em geral, cada fase ndo é observada como uma entidade Gnica, mas como uma
dispersdo de dominios menores. A transformacédo envolve a formacdo de novos dominios do
produto, o que é chamado de nucleagdo, e 0 avanco dos contornos da fase, chamado de
crescimento. A velocidade de uma transformacdo como essa depende da velocidade de
nucleacdo, da velocidade de crescimento dos dominios individuais e do efeito da interferéncia
entre dominios vizinhos, por contato direto e também por competicdo de longo alcance pelos
atomos do soluto.

Empiricamente verifica-se que uma equacgéo da forma geral

dy ngn=1
—~ =k"t"(1- 8
S 1-y) (8)
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descreve a cinética isotérmica de uma grande variedade de reacGes em metais. Nessa equacao,
y(t) é a fracdo transformada, definida como a razdo entre o numero de atomos por volume
unitario na configuracdo final, no tempo t, e 0 nimero de atomos por volume unitério
disponivel para a transformagdo em t = 0, k e n sdo pardmetros cinéticos. A velocidade da
reacdo é pequena no inicio, aumenta até um maximo e entdo decresce até zero, devido aos
efeitos da interferéncia matua. Admitindo que k e n sejam constantes independentes de y (e,

portanto, de t) a temperatura constante, € possivel integrar a equacéo (8) e obter:

1
In—— = (kt)"
nl—y (kt) 9)

que fornece uma curva sigmoidal de velocidade e pode ser escrita na forma equivalente:

y = 1 — e—(kt)” (10)

Esta equacdo € conhecida como equacdo de Johnson-Mehl-Avrami
(JMA). O expoente do tempo n e a constante de velocidade k sdo parametros cinéticos Uteis
que fornecem uma descri¢do concisa da cinética de reacdo isotérmica, quando a equacdo (10)
pode ser aplicada. Na prética, se k > 1,0 s* a reacdo é muito rapida para ser seguida
experimentalmente.

A figura 4 mostra algumas curvas de velocidade que seguem a
equacdo (10). Quando o tempo é colocado em escala logaritmica, a forma da curva fica

determinada por n e a constante k fixa a posi¢éo no eixo do tempo.
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Figura 4 - Curvas de reacdo que seguem a equacdo de IMA[42].

Muitas transformacdes em metais apresentam um periodo de
incubagdo ou indugdo, durante o qual ndo ocorre nenhuma transformagdo detectivel e a
medida de t é obtida a partir de um zero comum, que corresponde geralmente ao tempo que a
amostra leva para atingir a temperatura de reacao.

Em geral, as velocidades de reacdo aumentam com o aumento da
temperatura. Além disso, desde que o intervalo de temperaturas nao seja muito grande, a
dependéncia com a temperatura, da maioria das reagdes, obedece a uma equacéo do tipo de
Arrhenius, ou seja, existe uma relagéo linear entre o logaritmo da constante de velocidade k e
0 reciproco da temperatura absoluta. Isto se aplica tanto as reac6es homogéneas como
heterogéneas, desde de que termicamente ativadas. Assim, € sempre possivel definir uma

energia de ativacdo empirica Ea a partir da equacéo:

En
K—ke kT (11)
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onde k, é o fator pre-exponencial associado com o fator de frequéncia e K é a constante de
Boltzmann.

A determinacdo da velocidade de reacdo consiste, basicamente, na
determinacdo da concentracdo de uma fase como funcdo do tempo, fornecendo dy/dt
diretamente. Esta abordagem direta € dificil de ser usada para transformacGes em metais e
ligas metalicas. Uma abordagem alternativa e mais conveniente, do ponto de vista prético, é
observar a variacdo de alguma propriedade fisica que seja funcdo da concentracao de uma das
fases, admitindo-se que existe uma relagédo linear entre o valor da propriedade observada e a
fracdo transformada ou a concentracdo de um dos componentes. Com base nesta hipotese, a
velocidade da reacédo € igualada a velocidade de variagdo da propriedade fisica. Medidas de
variacdes nas dimensdes lineares ou volumeétricas (dilatometria), na resistividade elétrica, nas
propriedades magnéticas, nas propriedades mecénicas (dureza), na liberagdo do calor da
reacdo, estdo entre as mais utilizadas. Utilizando-se a variagdo de alguma propriedade fisica
associada com a velocidade da reacdo, pode-se obter um registro automatico, continuo e
bastante rapido da reacdo em uma amostra, sem perturbar a temperatura e as demais

condigdes do sistema[42].

6. Cinética Ndo-Isotérmica

Como a estrutura de rede dos metais varia com a temperatura
devido as transformacdes de fase, estes materiais apresentam uma variacéo significativa de
volume durante o aquecimento e o resfriamento. As transformacdes de fase sdo geralmente
acompanhadas por uma varia¢do do volume unitario, na temperatura em que a transformacao
ocorre. Este comportamento pode ser detectado por uma mudanga no comprimento da
amostra, e a dilatometria é geralmente usada para registrar essa variagdo no comprimento
durante o aquecimento ou resfriamento. Na interpretacdo de uma curva de dilatacdo, admite-
se que a variagdo do comprimento observada € proporcional & fracdo de volume da
transformacdo[43] e que a curva € isotropica. Para pequenas mudancas de volume, a variacdo
do comprimento relativo (¢) de uma amostra esté relacionada a variacdo do volume relativo

como segue[43-45]:

J_AL_ Lol V-V AV 12)
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onde L € o comprimento de uma amostra em qualquer temperatura e L, 0 comprimento inicial
na temperatura ambiente. AV e V, sdo as variacdes do volume unitario e volume unitario
inicial, respectivamente[46].

As curvas de AL/L, em funcdo da temperatura de aquecimento, e as
curvas derivadas d(AL/L,)/dT em fungdo da temperatura, apresentam picos que podem ser
associados com as contracdes e dilatacdes da amostra nas temperaturas correspondentes. A
variacdo na razdo de aquecimento da amostra provoca um deslocamento na posi¢do dos picos
e as diversas curvas assim obtidas servem de base para o estudo cinético ndo-isotérmico do
processo associado as transformacgdes que estdo ocorrendo na amostra. Na analise ndo-
isotérmica efetuada a uma razdo de aquecimento constante, as energias de ativacdo para o

processo podem ser obtidas utilizando-se o método de Kissinger[47], segundo a equacao:

In[#/T,?]=C1-E/RT, (13)

ou 0 método de Ozawa [48], conforme a equacao:
In[#]=C,-E/RT, (14)

Em um experimento de termodilatometria, 0 madximo da velocidade
de reacdo coincide com o pico correspondente a transformacdo e a determinacdo das
temperaturas de pico T, em diferentes razdes de aquecimento ¢ permite que se construa um
grafico de In ¢ em funcdo de 1/T, (método de Ozawa) ou de In ®/T? em funcdo de UT,
(metodo de Kissinger). O coeficiente angular da reta obtida nesses graficos fornece a energia

de ativacdo para o processo considerado.
7. Aplicabilidade dos Métodos Isotérmico e Nao-Isotérmico

A validade da aplicacdo da equacdo de velocidade de Johnson-
Mehl-Avrami (JMA) a cinética das transformacbes ndo-isotérmicas foi examinada por
Henderson[49], que mostrou que esse procedimento s6 pode ser utilizado considerando-se
algumas restri¢cBes especificas. Essas restrigdes limitam a aplicabilidade do formalismo de

Johnson-Mehl-Avrami as transformacGes conhecidas como de saturacdo de sitios. Com essas
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restricdes, Baram[50] mostrou que a analise ndo-isotérmica e a equacdo de Johnson-Mehl-
Avrami sdo equivalentes, justificando assim o uso de métodos de analise térmica para o
estudo da cinética ndo-isotérmica das transformacdes que envolvem nucleacao e crescimento,
incluindo o célculo das energias de ativacdo e da ordem da reacdo. Com o0 uso da equacdo de
Johnson-Mehl-Avrami foi também observado que o método de Ozawa para o célculo das
energias de ativacdo é aplicavel apenas as transi¢cGes nao-isotérmicas que envolvam saturacédo

de sitios e nucleacao heterogénea[51].

8.0bjetivos

Este trabalho teve como objetivos o estudo da cinética de
precipitacdo de Ag na liga Cu-7%Al-4%Ag e a determinacdo das energias de ativagdo

associadas aos processos cinéticos, utilizando-se os métodos isotérmico e ndo-isotérmico.

9. Técnicas Experimentais Utilizadas

9.1. Medidas de Microdureza

A dureza, embora ndo seja uma propriedade fundamental, pode ser
considerada como um efeito resultante de diversas propriedades de um metal e parece estar
intimamente relacionada com sua resisténcia nominal a deformacdo. As medidas de dureza se
constituem em um método nao-destrutivo bastante Gtil para testar a resisténcia de um material
a deformacdo e também a eficacia dos diversos tratamentos metallrgicos, como tratamentos
térmicos, endurecimento por deformacdo e outros[52]. A dureza de um material depende
diretamente das forcas de ligagcdo entre os atomos, ions ou moléculas e do estado do material
(processo de fabricacdo, tratamento térmico, etc.), assim como da resisténcia mecénica. Nos
solidos moleculares, como nos pléasticos, as forcas atuantes entre as moléculas (forcas de Van
der Waals) sdo baixas, e eles sdo relativamente menos duros. Os sélidos metalicos e i6nicos, e
os de ligacdo covalente, devido as forcas de ligacdo mais intensas, sdo mais duros. A dureza
do material também pode ser aumentada por tratamentos especiais, como adicdo de soluto,
trabalho a frio, endurecimento por precipitacdo ou tratamentos térmicos especificos.

Todos os testes de dureza estdo relacionados a praticamente trés

categorias de ensaios [53]: dureza por risco, dureza por rebote e dureza por penetracdo. Neste
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ultimo pode-se destacar varios testes tais como ensaio de dureza Brinnel, ensaio de dureza
Rockwell, ensaio de dureza e microdureza Vickers e Knoop, sendo que o método de dureza
Vickers (HV) e o método da dureza Knoop (HK) séo os mais utilizados.

O teste da piramide de Vickers foi introduzido em 1925 por Smith
e Standland, e recebeu este nome devido a companhia Vickers-Armstrong Ltd. que fabricou
maquinas para operar esse tipo de teste. E um método semelhante ao ensaio de dureza Brinell,
ja que também relaciona a carga aplicada com a area superficial de impressdo. O marcador é
uma piramide de diamante de base quadrada e a diagonal d é medida através de um
microscopio.

Existe grande interesse na medida da dureza do material de
componentes bastante pequenos ou mesmo de fases individuais em uma microestrutura. Esta
medida é chamada de microdureza. Para garantir a precisdo desta medida é necessario que se
utilize um indentador bastante pequeno e técnicas muito mais precisas, tanto para o entalhe
como para sua medida. Existem dois testes de microdureza de uso geral, os testes da piramide
de diamante e o de riscagem de dureza. O marcador de piramide de diamante é o mais
utilizado e existem dois sistemas de medida: o sistema da piramide de diamante de base
quadrada, utilizando a pirdamide de Vickers, e o sistema da piramide de diamante de base
romboédrica ou sistema de dureza da piramide de Knoop. Uma preparacdo extremamente
cuidadosa da superficie da amostra € de grande importancia nos testes de microdureza.

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 6 =136°, como mostrado na figura 5. A medida da diagonal D da base da
piramide entalhada no material, junto com o valor da carga aplicada P e do seno da metade do
angulo entre as faces, substituidos na equacdo 15 abaixo, fornecem um numero que

corresponde a dureza Vickers (HV).

2-F-sen?
HV :—241000 (15)
D

que depois de algumas transformacdes assume a forma:
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 1854,4-F

HY ==

(15a)

onde: HV = indice de dureza Vickers
F = carga aplicada (gf)
¢ = angulo entre as faces (6 = 136°)
D = média aritmética das diagonais da base da pirdmide entalhada no material,

medida no microscopio (um)

ou ainda:

 0,1891-P

HY ===

(15b)

qguando: P = carga aplicada (N).

d = média aritmética das diagonais da piramide (mm).

D

Figura 5 - Esquema representativo de aplicagdo do método Vickers[53].

9.2. Difratometria de Raios X (DRX)

Raios X sdo radiacdes eletromagnéticas que podem ser polarizadas,
difratadas e refletidas. A condicdo para interferéncia construtiva da radiagdo X, refletida pelos
planos cristalinos de um cristal, é dada pela relagdo: 2dsen6 = ni, que é a lei fundamental da
cristalografia de raios X, conhecida como lei de Bragg, onde: n = nimero de ordem, d =
distancia interplanar, A = comprimento de onda do feixe monocromaético e 6 = angulo de
difragdo[54]. Ela estabelece que, para um dado comprimento de onda A, o raio refletido

emergird apenas nos angulos 6 para os quais a relacdo acima é satisfeita. Nestas condicdes a
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intensidade difratada apresenta picos de maximo que sdo produzidos por um conjunto de

planos separados por uma distancia interplanar dny.

9.3. Microscopia Optica (MO)

Dois tipos de microscépio 6ptico sdo utilizados na analise de
materiais: de reflexdo, também conhecido como metaldrgico, e de transmisséo.

O microscopio dptico de transmisséo € bastante utilizado na analise
de materiais ceramicos e poliméricos, como por exemplo, no estudo em plastico e vidros. As
regides cristalinas podem ser facilmente separadas de regides amorfas com o auxilio de luz
polarizada. Nos metais e semicondutores a penetracdo da luz é muito pequena. Nestes casos,
utiliza-se exclusivamente o microscopio optico de luz refletida.

A resolucdo do microscopio Optico é determinada pelo
comprimento de onda da luz visivel (4000-8000 A), que é relativamente alta. Por microscopia
pode-se observar grande parte dos defeitos cristalinos (contornos de grdo, contornos de macla

e contornos de subgréo) e constituintes microestruturais maiores do que 0,5 um[55].

9.4. Microscopia Eletronica de Varredura (MEV)

Neste tipo de microscopio, os elétrons sdo acelerados em uma
coluna através de duas ou trés lentes eletromagnéticas, por tensdes de 1 a 30 kV. Estas lentes
obrigam um feixe de elétrons bastante colimado (50 a 200 A de didmetro) a atingir a
superficie da amostra. Bobinas de varredura fazem o feixe varrer a superficie da amostra na
forma de uma varredura quadrada. A corrente que passa pela bobina de varredura,
sincronizada com as correspondentes bobinas de deflexdo de um tubo de raios catodicos,
produz uma imagem similar, mas aumentada. O limite de resolucdo de um MEV ¢€ cerca de
uma ordem de grandeza melhor do que o do microscopio 6ptico (MO) e um pouco mais de
uma ordem de grandeza pior do que o0 microscépio eletrbnico de transmissdo (MET).
Enquanto na microscopia Optica a profundidade de campo decresce sensivelmente para
aumentos crescentes, na microscopia eletrébnica de varredura qualquer superficie boa

condutora elétrica e estavel em vacuo pode ser analisada com boa profundidade de foco[55].
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9.5. Espectroscopia por Dispersdo de Energia de Raios X (EDX)

A Espectroscopia por Dispersdao de Energia de Raios X (EDX)
utiliza os raios X produzidos por uma amostra quando esta é iluminada por elétrons em um
microscopio eletronico. Os sinais utilizados na analise quimica por EDX sdo gerados pela
interacdo de um feixe de elétrons de alta energia com os elementos da superficie da amostra.
Assim, cada elemento presente na amostra pode ser identificado pela comparacdo do espectro
experimental com um banco de dados contendo os espectros de todos os elementos da tabela
periddica[56].

9.6. Dilatometria

A dilatometria € uma técnica que determina as mudancas
dimensionais dos materiais quando submetidos a um programa controlado de temperatura.
Esse tipo de analise térmica oferece uma série de possibilidades de aplicacdo para testes de
materiais e controle de qualidade, pesquisa e desenvolvimento de matérias-primas, bem como
a determinacéo de transi¢des de fase, comportamento de expanséo, contracdo e sinterizacdo

no campo dos polimeros, metais, vidros, ceramicas e compdsitos[57].

10. Equipamentos Utilizados

Neste trabalho, as medidas de variacdo da microdureza com a
temperatura de témpera e o tempo de envelhecimento foram obtidas utilizando-se um
microdurimetro digital Buehler Micromet 2003, com carga de 4,9 kgf. Cada valor da
microdureza foi obtido a partir da média de 10 medidas, com desvio padrdo em torno de 2%.
Os difratogramas de raios X foram obtidos utilizando-se um difratdmetro Siemens D5000
com radiagdo CuKo e amostras inteiras (ndo-pulverizadas). O estudo metalografico das
amostras foi efetuado utilizando-se um microscopio optico Leica DMR e um microscopio
eletrénico de varredura Jeol JSM T330A com um microanalisador Noran acoplado. As curvas

dilatométricas foram obtidas utilizando-se um dilatbmetro Netzsch 402ES.
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11. Parte Experimental

As ligas Cu-7%Al e Cu-7%Al-4%Ag foram preparadas em um
forno de inducdo magnetica Inductotherm sob atmosfera de argonio, utilizando-se cadinho de
grafite e materiais de partida com pureza em torno de 99,95%. Apo6s a fusdo, que se
completou em poucos minutos, o material foi vazado em um recipiente apropriado, obtendo-
se um tarugo cilindrico com massa em torno de 50g, com didametro em torno de 20mm e
comprimento em torno de 60mm. Esse tarugo passou depois por um processo de usinagem
para retirada das pontas e laterais, regides impréprias para 0 uso, porque devido ao
resfriamento rapido ocorre uma pequena diferenca na composi¢cdo de fora para dentro do
mesmo. As amostras foram coletadas do tarugo e laminadas a frio, até uma taxa de
deformacéo de 50%, adequada para destruir a estrutura bruta de fuséo e para o preparo dos
corpos de prova utilizados nas medidas de microdureza. As amostras laminadas foram entdo
cortadas em pequenos pedacos de aproximadamente 10 mm de lado e 1 mm de espessura.

As amostras obtidas foram submetidas a um tratamento térmico de
recozimento prolongado, a 850 °C durante 120 h, para homogeneizacdo. Apos o recozimento,
as amostras da liga Cu-7%Al-4%Ag foram novamente aquecidas a 850 °C durante uma hora e
submetidas a témpera em agua gelada, para solubilizacdo da prata. Algumas dessas amostras
foram em seguida submetidas a témperas sucessivas em agua gelada, no intervalo de
temperaturas de 100 a 900 °C, com as amostras mantidas em cada temperatura durante 1 hora,
caracterizando assim um processo isocrénico. As outras amostras foram em seguida
submetidas a um tratamento térmico de envelhecimento nas temperaturas de 350, 400, 450,
500, 550 e 600 °C. Essas temperaturas foram selecionadas a partir dos ensaios preliminares de
variacdo isocronica da microdureza com a temperatura de témpera, que indicaram um maximo

no valor da dureza em torno de 450 °C.
12. Resultados e Discusséo
12.1. Medidas de Microdureza
Os valores de microdureza, obtidos para as ligas Cu-7%Al e Cu-
7%Al-4%Ag nas condi¢des de recozidas a 850°C e submetidas a témpera partir de 850°C,

estdo mostrados na tabela 1. Nessa tabela pode-se observar que os valores mais elevados

correspondem a liga recozida com adicdo de prata. Isso deve estar associado a presenca de
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precipitados ricos em Ag formados durante o resfriamento lento da amostra. Isso indica que a
presenca da fase rica em prata faz com que a liga apresente propriedades mecéanicas diferentes
daquelas observadas para a liga sem adicdes de Ag. Dados da literatura indicam que a
temperatura de solubilizacdo da prata na fase a-Cu-Al estd em torno de 750 °C[28],
confirmando entdo que a variagdo das propriedades mecénicas do material esta diretamente
relacionada com a formacdo desses precipitados. Pode-se observar também um aumento no
valor da microdureza da liga Cu-7%Al submetida a témpera, em relacdo ao valor obtido para
essa liga no estado recozido. Esse aumento na microdureza deve estar relacionado com o
trabalho a frio e, principalmente, com o tratamento térmico de témpera. Sabe-se que as
propriedades de um metal sdo alteradas pelo trabalho a frio, ou deformagéo de um metal a
uma temperatura baixa em relacdo ao seu ponto de fusdo. Entretanto, nem todas as
propriedades sdo melhoradas, pois embora a resisténcia a deformacao, a tensao de escoamento
e a dureza aumentem com o trabalho a frio, a plasticidade e a facilidade com o que o metal se
deforma sdo diminuidas. A ocorréncia de endurecimento por encruamento em metais significa
que a geracdo e 0 movimento das deslocacbes sdo dificultados. A facilidade com que as
deslocacBes se multiplicam sugere que o endurecimento deve ser causado pelo aumento na
resisténcia ao movimento das deslocagdes através da rede. A idéia basica do endurecimento é
que algumas deslocagdes ficam ancoradas no interior do cristal e atuam como fontes de tenséo
interna que se opdem ao movimento das outras deslocac6es[41]. O alivio de tensdes obtido no
recozimento deve ser responsavel pela diminuicdo da dureza, em relacdo a amostra submetida

a témpera.

Tabela 1 - Valores da microdureza das ligas estudadas.

Tratamento Térmico Liga Microdureza/HV
Cu-7%Al 74,4
Recozida a 850°C durante 120 horas
Cu-7%Al-4%Ag 121,1
Cu-7%Al 81,2

Submetida a témpera a partir de 850°C

Cu-7%Al-4%Ag 85,4
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12.2. Estudo Isocrdénico

As amostras das ligas Cu-7%Al e Cu-7%Al-4%Ag, previamente
submetidas a témpera a partir de 850 °C durante 1 hora, foram em seguida submetidas a
témperas sucessivas em agua gelada, no intervalo de temperaturas de 100 a 900 °C, com as
amostras mantidas em cada temperatura durante 1 hora, caracterizando assim um processo
isocrénico. O valor da microdureza, em cada temperatura, foi obtido a partir da média de 10
medidas, com desvio padréo em torno de 2%. Os resultados obtidos estdo mostrados na tabela
2 e no grafico da figura 6.

Na figura 6 pode-se observar que a dureza da liga Cu-7%Al-4%Ag
apresenta um valor inicial que é superior ao da liga Cu-7%Al e esse valor permanece
constante até 350 °C e a partir dai a dureza aumenta até um maximo, em torno de 450 °C,
diminuindo depois até voltar a um valor préximo do valor inicial. J& o valor da dureza da liga
Cu-7%Al permanece praticamente constante em todo o intervalo de temperaturas
considerado.

A diferenca nos valores iniciais da dureza das ligas com e sem
adicdo de Ag esta relacionada com a presenca da prata, que deve distorcer a rede da matriz
Cu-Al e introduzir deformacdes que aumentam a dureza da liga. O aumento nos valores da
microdureza da liga Cu-7%Al-4%Ag, no intervalo de temperaturas entre 350 e 450 °C, esta
relacionado com a precipitacdo da prata solubilizada na matriz, como mostram as figuras 7 e
8. O crescimento dos precipitados, inicialmente coerentes com a matriz, faz com que a dureza
da liga aumente, atingindo um maximo que deve corresponder a0 maximo de precipitacédo.
Depois que esse maximo é atingido, os precipitados devem se tornar incoerentes com a
matriz, o que diminui sua influéncia na dureza da liga, e 0 aumento na temperatura deve
provocar uma re-dissolucdo dos precipitados, o que também contribui para a diminuicdo da
dureza da liga até valores proximos dos valores iniciais.

A partir do estudo isocrénico foi feita a escolha das temperaturas de
envelhecimento utilizadas durante a analise dos processos cinéticos. Sabe-se que o termo
e "7 da equacdo de Arrhenius (eq. 11), k(T) = koexp( -Ea/ RT ), esta associado & fragdo de
reagentes com energia suficiente para transpor a barreira de ativacdo[42]. Portanto, pode-se
considerar que durante o processo isocrénico a fracdo transformada, durante 1 hora de
tratamento térmico numa determinada temperatura, seja retida por témpera. Com 0 aumento
da temperatura de témpera uma maior quantidade de produto é formada, devido a um aumento

na energia dos reagentes, o que faz com que seja mais facil a transposicao da barreira de
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ativacdo, favorecendo assim a conversdo de reagentes em produtos. Como a reacdo de
precipitacdo de Ag produz uma solucéo sélida de Al e Cu na Ag e esses precipitados sdo
responsaveis pela variacdo das propriedades mecéanicas da liga Cu-7%Al-4%Ag, como
sugerido anteriormente, é esperada uma maior variacdo da microdureza do material proximo a
temperatura onde € obtido o0 méximo da fragdo transformada nessa liga e, conseqiientemente,

0 estudo cinético pode ser realizado de forma mais adequada em torno desse ponto.

Tabela 2 - Valores da microdureza em funcdo da temperatura de témpera.

Dureza /HV
Temperatura /°C
Cu-7%Al Cu-7%Al-4%Ag
850 73,1 84,5
100 73,6 83,2
200 72,9 84,3
300 74,5 83,0
350 73,5 83,5
400 74,6 99,2
450 74.9 133,4
500 74,3 125,6
550 74,5 111,3
600 74,9 96,9
700 74,8 89,1
800 75,4 85,7
900 75,5 83,8
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Figura 7 - Micrografias eletronicas de varredura obtidas para a liga Cu-7%Al-4%Ag
(a) inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C, e depois (b) submetida

a témpera a partir de 450 °C. (c)Espectro de EDX obtido a partir dos contornos
de grdo da liga na figura 8-b.
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Figura 8- Difratogramas de raios X obtidos a partir da liga Cu-7%Al-4%Ag
(a) inicialmente submetida a témpera a partir de 850°C, e depois
(b) submetida a témpera a partir de 450 °C.
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12.3. Estudo Isotérmico

Através do estudo isocronico foi possivel determinar a temperatura
em que ocorreu 0 maximo de precipitacdo da prata na liga Cu-7%Al-4%Ag (em torno de
450°C). Para a realizacdo do estudo isotérmico, foram selecionadas cinco temperaturas de
envelhecimento, ao redor do maximo da curva isocronica, nas quais foram realizadas medidas
de variacdo da microdureza com o tempo de envelhecimento para a liga Cu-7%Al-4%Ag. A
liga foi inicialmente submetida a témpera a partir de 850 °C e em seguida envelhecida nas
temperaturas previamente selecionadas: 400, 450, 500, 550 e 600 °C. As curvas de variagéo
da microdureza com o tempo de envelhecimento, obtidas para a liga Cu-7%AlIl-4%Ag nas
varias temperaturas de envelhecimento, estdo mostradas nas figuras 9 a 11.

Nessas curvas é possivel observar que o aumento de dureza foi
sempre precedido de um periodo de incubacdo, que depende da temperatura de
envelhecimento. E possivel notar também que o periodo de incubagio diminui com o aumento
da temperatura para a liga estudada. O mesmo acontece com o periodo de estabilizacdo da
dureza ap06s o0 endurecimento por precipitacdo. Quanto maior a temperatura de
envelhecimento, mais rapido é o processo de estabilizagdo da dureza.

E possivel ainda verificar que a dureza inicial para a liga Cu-7%Al-
4%Ag, permanece praticamente constante com a variacdo da temperatura de envelhecimento,
enquanto ocorre uma pequena diminui¢do no valor da dureza de estabilizagdo com o aumento
da temperatura, 0 que pode estar relacionado com o tamanho e a quantidade dos precipitados.

Na figura 9-a, que mostra a curva isotérmica obtida para a liga Cu-
7%Al-4%Ag envelhecida na temperatura de 400 °C, é possivel analisar o processo de
precipitacdo da prata, que ocorre de forma similar para as outras temperaturas. A figura 12
apresenta micrografias eletrdnicas correspondentes a temperatura de 400 °C em diferentes
tempos de envelhecimento. A figura 12-a, correspondente ao periodo de incubacdo da curva
obtida a 400°C (figura 9-a), ndo apresenta precipitados ricos em prata. Com o aumento do
tempo de envelhecimento é possivel verificar que a prata precipita nos contornos de grao,

ocasionando um aumento na dureza da liga, conforme mostra a figura 12-b.
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Figura 9 - Curvas de varia¢do da microdureza em fungdo do tempo, obtidas através dos pontos
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Figura 10 Curvas de variagdo da microdureza em funcéo do tempo, obtidas através dos pontos
experimentais para liga Cu-7%Al-4%Ag envelhecida nas temperaturas consideradas.
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Figura 11 Curvas de variagdo da microdureza em func¢éo do tempo, obtidas através dos pontos
experimentais para liga Cu-7%Al-4%Ag envelhecida nas temperaturas consideradas.
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Figura 12 - Micrografias eletronicas de varredura obtidas a partir da liga Cu-7%Al- 4%Ag
envelhecida a 400 °C durante (a) 5 min, (b) 100 min e (c) Espectro de EDX obtido a partir
dos contornos de grdo da fig. 12-b.
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12.4. Estudo cinético

Os graficos de variacdo da microdureza da liga Cu-7%Al-4%Ag
com o tempo de envelhecimento forneceram curvas sigmoidais. A equagao de Johnson-Mehl-
Avrami, escrita na forma[28]:

y=b—(b- a)exp[(— kt)" ] (16)

onde y é a fragdo de volume transformada no tempo t, k e n sdo parametros cinéticos, b é o
valor da dureza quando a reacdo de precipitacdo ja foi completada e a é o valor inicial da
dureza a uma dada temperatura, foi ajustada aos pontos experimentais através de um método
ndo-linear de minimos quadrados[58]. Os valores dos parametros n e k obtidos a partir desse
ajuste, embora aproximados, podem dar indicagdes sobre a cinética da reagdo de precipitacdo
de Ag no intervalo de temperatura entre 400 e 600 °C. As figuras 13 a 15 mostram as curvas
ajustadas para a liga Cu-7%Al-4%Ag, para cada temperatura considerada.

A tabela 3 mostra os valores obtidos para os parametros cinéticos n
e k. Para a liga Cu-7%Al-4%Ag os valores de n indicaram uma taxa de nucleacdo crescente (n
=3,6,n=2,7en=3,7)a400, 450 e 500°C, respectivamente, e taxa de nucleacdo decrescente
(n=20en=24) a550°C e 600°C, correspondentes a um crescimento de precipitados
controlado por difusao[42].

Os resultados obtidos indicam que a taxa de nuclea¢do aumenta até
em torno de 500 °C e depois diminui até 600 °C. Isso confirma a discussdo proposta para a
figura 5, que mostra um pico de dureza em torno de 450 °C atribuido a formagcéo da fase rica
em Ag. Sendo assim, o processo de formacdo dessa fase atinge um maximo em torno da
temperatura de 450 °C e o mecanismo dessa reacdo é controlado pela difusdo de Ag para os

contornos de gréos da matriz.

Tabela 3 - Valores dos parametros cinéticos n e k obtidos a partir do ajuste da equacdo (16)
para a liga Cu-7%Al-4%Ag.

T/°C 400 450 500 550 600
n 3,6 2,7 3,7 2,0 2,4
K 0,00734 0,01366 0,02580 0,03449 0,04120
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12.4.1. Célculo da energia de ativacao para o processo de formagéo da fase rica em prata

A constante k, na equacdo de Johnson-Mehl-Avrami pode ser

descrita pela equagéo de Arrhenius :
En
k=ke Vir (12)

onde k, € um fator pré-exponencial, Ex € a energia de ativacdo para o processo e R é a
constante dos gases. A figura 16 mostra o grafico de In k em funcdo do inverso da temperatura
absoluta, para os valores de k apresentados na tabela 3. Nesse grafico é possivel observar a
presencga de um Unico processo cinético, no intervalo de temperatura considerado. O valor da
energia de ativacdo obtido a partir da inclinacdo da reta nesta figura foi Ex = 49,9 kdmol™
para a liga Cu-7%Al-4%Ag.

Adorno et al. [29] determinaram a energia de ativacdo para a
formacéo dos precipitados de prata na liga Cu-8%Al-2%Ag e encontrou Ea = 49,1 kimol™. O
valor obtido para a liga Cu-7%Al-4%Ag, confirma que a reacdo dominante no intervalo de

temperatura de 400 a 600 °C é a reagdo de precipitacdo da prata.

E, =499KInol’

— T T 1 T T T T T T T T Tt T T 1
10 115 120 15 130 1% 140 146 120

1000/T (K)

Figura 16 - Grafico de In k em funcéo de 1000/T para a liga Cu-7%Al-4%Ag.
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12.4.2. Célculo da energia de ativacao para o processo de crescimento da fase rica em prata

Diversos modelos foram propostos para descrever a cinética das
reacOes isotérmicas de nucleacdo e crescimento em sistemas sélidos, e dentre eles podemos
citar o modelo de Johnson-Mehl-Avrami[59], o de Austin-Rickett[60], o da lei do tempo para
0 crescimento normal de gréos[61,62] e a funcdo cinética para reacdes homogéneas[63,64].
Todas as fungbes cinéticas consideradas nesses modelos sdo geralmente compostas de dois
fatores, o fator velocidade-tempo e o fator de interacdo mutua (impingement factor),
relacionado com a parte ndo-transformada[65,66]. Nas reacdes que seguem o modelo de
Johnson-Mehl-Avrami, a velocidade da transformacdo é baixa no inicio, aumenta até um
maximo e depois decresce até zero, devido aos efeitos da interferéncia mutua e competicéo
por a&tomos do soluto. O desenvolvimento dessas reacdes € descrito por uma curva sigmoidal.
Uma funcédo sigmoidal y = f(t) é crescente em todo o intervalo de variacdo de t, excecdo nos
dois patamares onde € constante, e seu grafico ndo possui pontos extremos, mas possui um
ponto de inflexdo. Devido a forma da funcdo sigmoidal, sua derivada de primeira ordem é
crescente até o ponto de inflexdo, ou seja, dy/dt aumenta neste intervalo. A partir do ponto de
inflexdo a derivada é decrescente, se aproximando assintoticamente de zero. Sendo assim, a
derivada primeira da curva sigmoidal obtida a partir do ajuste da equacao de Johnson-Mehl-
Avrami deve fornecer informagGes sobre a variagdo da velocidade da reagdo com o tempo de
envelhecimento. Levando-se em consideracdo o fator de interferéncia mdtua e a competicao
por atomos do soluto, essa curva devera apresentar um ponto de maximo, que deve estar
associado ao tempo necessario para que o precipitado atinja seu tamanho maximo. Este
periodo para atingir o tamanho mé&ximo deve corresponder ao intervalo de tempo em que 0s
nacleos tém possibilidade de crescer com uma interferéncia minima dos nucleos vizinhos. Ao
final deste periodo, a interferéncia mutua e a competicdo por atomos de soluto deve passar a
predominar, perturbando o processo de crescimento e diminuindo a velocidade da reacéo.

A figura 17 mostra as curvas obtidas a partir do ajuste da equacgéo
de Johnson-Mehl-Avrami aos pontos experimentais da figura 15-b e a figura 18 mostra as
curvas obtidas a partir das derivadas das curvas da figura 17. Essas curvas da figura 18 podem
entdo ser associadas a variacao da velocidade de crescimento dos precipitados de Ag com o
tempo de envelhecimento.

Dessa forma, o tempo necessario para o precipitado atingir o seu
tamanho maximo (tg), na figura 18, pode ser relacionado com o processo de crescimento dos

precipitados ricos em Ag. Este periodo comega a dominar no final do periodo de incubagdo, o
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que ¢ evidenciado pelo aumento da dureza. Portanto, as mudancas no tempo de crescimento
com a temperatura de envelhecimento podem dar informacdes sobre este processo. Na figura
18 os graficos atingem um maximo com o aumento do tempo de envelhecimento e em seguida
diminuem até um valor proximo do inicial. A variacdo desses graficos deve estar relacionada
com a variacdo da velocidade de crescimento dos precipitados ricos em Ag. A figura 19
mostra a curva de variacdo do tempo necessario para que 0s precipitados atinjam seu tamanho
maximo (tg) com a temperatura de envelhecimento. Neste grafico e possivel observar que este
tempo diminui exponencialmente com o aumento da temperatura de envelhecimento. Este
resultado indica que o efeito de envelhecimento é desenvolvido por um mecanismo
termicamente ativado e a energia de ativagdo para o crescimento pode ser obtida a partir da
1

equacdo de Arrhenius, considerando que o inverso do tempo de crescimento T4 é

proporcional & taxa de crescimento:

-1_ _ -1,-EgIRT
200
74OOZC
180 g"g
75502C
160 —600C

5
1

Microdureza (HV)
g8 B

1 10 100 1000
Tempo de envelhecimento (min)

Figura 17- Curvas obtidas a partir do ajuste da equacao de Johnson-Mehl-Avrami
aos pontos experimentais da figura 15-b.
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A figura 20 mostra uma relago linear entre In 7" e 1/T. A partir
deste grafico e da equacdo (17), pode-se obter a energia de ativacdo para o processo de
crescimento dos precipitados ricos em Ag. O valor obtido para a liga Cu-7%Al-4%Ag foi
Ey = 46,6 kJmol™. Este valor esta bastante proximo daquele obtido a partir dos valores de k
(figura 16), calculados utilizando-se a equacéo de Johnson-Mehl-Avrami (49,9 kimol™). Isto
indica que o metodo proposto, de se considerar o inverso do tempo necessario para que 0
precipitado atinja o seu tamanho maximo como proporcional a taxa de crescimento, fornece
um resultado satisfatdrio para o valor da energia de ativagdo do processo cinético.

Durante a formacéo dos precipitados ricos em Ag na matriz Cu-Al,
dois processos devem ser considerados. Primeiro, o transporte por difusdo de longo alcance
sobre distancias de muitos espacamentos atdmicos e depois o transporte atdmico da Ag
através da interface da nova fase. Além disso, a formacgdo do nucleo critico e seu posterior
crescimento, produzem um decréscimo na quantidade de Ag solubilizada na matriz, o que
causa um aumento no potencial quimico da prata dissolvida. Portanto, a probabilidade de
encontrar atomos de Ag em torno de um atomo de Al é diminuida depois do estagio de
formacdo do nucleo critico, diminuindo assim a contribuicdo da interacdo Ag-Al a taxa de
difusdo e consequentemente tornando o estagio de crescimento do nicleo critico mais rapido.
Isto indica que o estagio de difusdo de longo alcance de Ag € a etapa determinante da

velocidade de crescimento do ndcleo critico, no intervalo de temperaturas considerado. Este
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aumento na velocidade de crescimento dos precipitados deve perdurar enquanto os efeitos da
interferéncia mutua e da concentracdo de soluto permitirem e, a partir de um determinado
instante (que deve corresponder a tg), essa velocidade atinge um maximo e passa a decrescer,
com o aumento do tempo de envelhecimento. Este modelo parece confirmar os resultados

indicados nas curvas da figura 18.

12.4.3. Célculo das energias de ativacdo para 0s processos de precipitacdo e de
solubilizagdo de Ag na liga Cu-7%Al-4%Ag

As figuras 21 a 24 mostram a derivada primeira das curvas de
dilatometria, obtidas com diferentes razbes de aquecimento, para a liga Cu-7%Al-4%Ag
submetida a témpera a partir de 850 °C. No grafico da figura 21-a é possivel observar a
presenca de dois picos, um em torno de 460 °C associado a contracdo e outro em torno de 610
°C relacionado a dilatacdo da amostra. Quando essa curva é comparada com o grafico da
curva isocronica, figura 6, pode-se observar que o pico de contragdo estd em torno da
temperatura onde ocorre 0 maximo da precipitacdo de Ag nessa liga. Portanto, esse evento
térmico deve estar associado a reagdo de precipitacdo de Ag. Para o pico de dilatacdo, quando
comparado com a curva isocrénica da figura 6, é possivel observar que a temperatura em que
esse evento ocorre esta em torno do maximo da solubilizacdo da prata na liga, ou seja, quando
a dureza da amostra atinge valores muito proximos aos iniciais. 1sso parece indicar que esse
evento térmico deve estar relacionado com a solubilizacdo total da prata na liga. Esses picos
sdo deslocados para temperaturas mais elevadas com o aumento da razdo de agquecimento,

como pode ser observado nas figuras 21-b, 22 a 24.
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No caso das ligas a(Cu-Al) com adi¢bGes de prata, onde a Unica
transicdo estd relacionada a precipitagdo de Ag, pode-se entdo esperar um comportamento
associado a contracdo da amostra durante a precipitacdo e uma dilatacdo durante a
solubilizacdo da prata, na temperatura caracteristica dessas transi¢bes. Quando uma certa
quantidade de prata € solubilizada na matriz a.(Cu-Al) deve ocorrer a substituicdo dos a&tomos
de Cu da rede cristalina por atomos de Ag, aumentando o volume da cela unitaria e,
consequentemente, com a precipitacdo dessa Ag o volume devera diminuir. Também deve-se
esperar que a solubilizacdo durante o aquecimento continuo da liga, tal como ocorre em um
ensaio dilatométrico, seja mais efetiva que a solubilizagdo durante a témpera, onde,
dependendo da velocidade do tratamento, pode ocorrer a solubilizacdo parcial da prata.

Esses picos obtidos por dilatometria e as temperaturas
correspondentes, podem entéo ser utilizados para determinar as energias de ativagao para 0s
processos de precipitacdo e dissolucdo de Ag na liga Cu-7%AlI-4%Ag, por métodos nédo-
isotérmicos. A variacdo da posicdo dos picos de contracdo e dilatacio com a razdo de
aquecimento permite que se utilize os métodos de Kissinger[47] e Ozawa[48] para a
determinacdo das energias de ativacgéo.

A tabela 4 mostra os valores dos parametros utilizados na aplicacéo

do método de Kissinger, segundo a equacao:

In[#/T,?]=C1-E/RT, (13)

e do método de Ozawa, conforme a equacao:

In[#]=C,-E/RT, (14)

onde ¢ e a razdo de aquecimento, T, a temperatura de pico, E a energia de ativacédo, R a

constantes dos gases e C; e C, sdo constantes de integracao.
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Tabela 4 - Valores dos picos de contracéo e de dilatagéo obtidos por dilatometria.

Raz4o de aquecimento (°Cmin™) |Pico de Contracéo T, (°C) | Pico de Dilatacdo T, (°C)
1 460 610
2 470 615
3 510 635
4 520 650
5 530 655
8 545 660
10 655 670
12 670 710

A energia de ativacdo de uma transformacao Ea pode ser obtida por
medidas da temperatura Ty, no ponto de maximo da velocidade da reagdo, enquanto a razéo de
aquecimento ¢ permanece constante. Em um ensaio de dilatometria, 0 méximo da velocidade
de reacdo coincide com o pico da derivada primeira da curva experimental obtida
inicialmente. Medindo-se a temperatura de pico em varias razGes de aquecimento e
determinando o coeficiente angular do grafico de In[¢/Tp2] (método de Kissinger), ou Ing
(método de Ozawa) em funcdo de 1/T, é possivel calcular a energia de ativagdo para o
processo envolvido com o evento térmico[50].

Os graficos de In[@#/T,?] em funcdo de 1000/T, (método de
Kissinger ) e de Ing em funcdo de 1000/T, (método de Ozawa), estdo mostrados nas figuras
25 e 26.

Os valores para as energias de ativacdo, obtidos a partir dos
coeficientes angulares dos graficos das figuras 25 e 26, foram: Ex; = 106 kdmol™ e Eo; = 118
kimol™ para a precipitacdo de Ag, usando os métodos de Kissinger e de Ozawa
respectivamente e Ex, = 244 kJmol™ e Eo, = 262 kJmol™ para a solubilizacdo de Ag, usando

0s métodos de Kissinger e de Ozawa, respectivamente.
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Figura 25 - Graficos de In[¢/Tp2] em funcéo de 1000/T, (método de Kissinger) para 0s
processos de (a) precipitagéo de Ag e (b) solubilizagdo de Ag.
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Figura 26 - Gréaficos de In ¢ em funcéo de 1000/T, (método de Ozawa) para 0s processos de:
(a) precipitacdo de Ag e (b) solubilizacdo de Ag.
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Uma das raz0es para a importancia da determinacdo da energia de
ativacdo de uma reacdo estd no fato de que a energia de ativacdo para a reacdo global esta
geralmente relacionada com uma energia de ativacdo para o processo fisico que determina a
velocidade da reacdo. Por exemplo, se a etapa determinante da velocidade da reagéo for a
difusdo de um elemento através do material, a energia de ativacdo para o processo global sera,
na maioria dos casos, determinada pela energia de ativacdo para difusdo desse elemento.
Portanto, a energia de ativacdo para o processo global ira fornecer informacdes sobre o
processo fisico que limita a velocidade[67].

Em vista disso, pode-se considerar que os valores da energia de
ativacdo, obtidos pelos métodos nédo-isotérmicos de Kissinger e Ozawa, estdo associados ao
processo fisico de difusdo de Ag na matriz Cu-Al, uma vez que a andlise isotérmica, efetuada
utilizando-se a equagdo de Johnson-Mehl-Avrami, indicou que o processo cinético é
controlado por difuséo, pagina 34.

Os valores da energia de ativacdo, obtidos pelos métodos de
Kissinger e Ozawa e associados ao primeiro pico da derivada primeira das curvas de
dilatometria das figuras 21 a 24 (pico de contracdo), foram, respectivamente, Ex; = 106
kimol™ e Eo; = 118 kJmol™. Esses valores devem estar associados & difusdo de Ag nos
contornos de grdo (precipitacdo de Ag), e concordam razoavelmente bem com o valor
encontrado na literatura para a energia de ativacdo para difusdo de Ag no contorno de grdo do
cobre, Eagy = 119 kimol™[68].

Os valores da energia de ativacao obtidos pelos mesmos métodos
ndo-isotérmicos e associados ao segundo pico da derivada primeira das curvas de dilatometria
das figuras 21 a 24 (pico de dilatacdo), foram, respectivamente, Ex, = 244 kJmol™ e Eo, = 262
kJmol™. Esses valores devem estar associados & difusdo de Ag para o volume do material
(solubilizacdo de Ag), e sdo superiores aquele encontrado na literatura para a difusdo da prata
no cobre, Eagy = 194,7 kJmol™[69]. Isso, provavelmente, deve estar associado & presenca do
Al solubilizado no cobre. O par Ag-Al possui uma grande afinidade eletroquimica, e portanto
esses elementos devem se atrair mutuamente com uma intensidade maior que o par Ag-Cu;
esse efeito deve ser responsavel pela diminuicdo na velocidade de difusdo da prata no volume
da liga, aumentando assim a energia necessaria para a solubilizagéo total de Ag na matriz Cu-
Al.
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13. Conclustes

® A adicdo de 4%Ag a liga Cu-7%Al permite que se obtenha endurecimento por
envelhecimento.

® O aumento na dureza desta liga esta relacionado a formacéo dos precipitados ricos em
Ag.

® Os precipitados ricos em Ag localizam-se preferencialmente nos contornos de grao da
fase o rica em cobre.

® A formacdao desses precipitados corresponde a um processo controlado por difusdo da
prata, no intervalo de 400 a 600°C.

® A taxa de nucleacdo crescente até em torno de 500°C e depois decrescente até 600°C
confirma o observado no estudo isocrénico.

® O valor da energia de ativacdo para crescimento dos precipitados ricos em Ag,
calculados a partir de um método que considera o inverso do tempo necessario para o
precipitado atingir seu tamanho maximo como proporcional a taxa de crescimento,
difere de 7% daquele obtido pela equacdo de JMA, indicando que esse metodo pode
ser utilizado para o célculo da energia de ativacdo para 0 processo cinético.

® Os valores da energia de ativacdo associados ao processo de precipitacdo da Ag,
obtidos por método nao-isotérmico, diferem em media 6% daqueles encontrados na
literatura para a difusdo de Ag nos contornos de grao do cobre.

® O valor da energia de ativacdo associado ao processo de solubilizagdo da prata foi em
média 30% maior do que aquele encontrado na literatura para a difusdo da prata pelo
volume da matriz cobre, 0 que deve estar associado a presenca do aluminio, cuja

interacdo com a prata deve perturbar o processo difusivo.
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