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Resumo

Neste trabalho a cinética de decomposi¢cdo da fase martensitica na liga Cu-10%Al
com adigdes de 4, 6, 8 e 10%Ag foi estudada usando calorimetria exploratdria diferencial
(DSC), andlise térmica diferencial (DTA), termodilatometria (TD), microscopia Optica
(MO), microscopia eletronica de varredura (MEV), difratometria de raios X (DRX), analise
por dispersdo de energias de raios X (EDX), medidas de variagdo da microdureza com a
temperatura de t€mpera e o tempo de envelhecimento e medidas de tensdo-deformagao.

Os resultados obtidos indicaram a presenga de uma etapa intermediaria de reagdo
nas ligas com 4 a 8%Ag, no intervalo de temperaturas de 200 a 300 °C, e essa etapa foi
atribuida ao consumo da fase o desordenada. A presenca da prata retardou a reagdo de
decomposi¢do eutetdide e intensificou o efeito de estabilizacdo da fase martensitica no
intervalo de temperatura e tempo considerados nesse estudo. Esse efeito de estabilizagdo foi
atribuido a redistribui¢@o dos atomos de Ag como defeitos de estrutura, aumento do numero
de pares Cu-Al devido a interagdo Ag-Al e a redistribui¢ao de atomos de Al ao redor de um
atomo de Cu na sub-rede do cristal martensitico. Todos esses efeitos combinados diminuem
a energia livre da fase martensitica e contribuem para o aumento da temperatura da
transformacao reversa. Para as ligas Cu-10%Al com e sem adi¢des de prata a seqiiéncia de
reagdes durante o envelhecimento das amostras ¢ composta das seguintes etapas: consumo
da fase a seguida do ordenamento da martensita. A velocidade da reagcdo de consumo da
fase o depende da concentragdo de prata e uma mudanga consideravel na velocidade da
reacdo de ordenamento da martensita ¢ observada apenas para a liga com 10%Ag. Os
valores das energias de ativagdo para os processos indicaram que a reagdo (oo + 3’)—>p é a
etapa dominante e que este processo ¢ assistido por difusdo de vacancias retidas na

témpera.
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Abstract

In this work, the kinetics of martensitic phase decomposition in the Cu-10wt.%Al
alloy with additions of 4, 6, 8 and 10 wt.%Ag was studied using differential scanning
calorimetry (DSC), differential thermal analysis (DTA), thermodilatometry (TD), optical
microscopy (OM), scanning electron microscopy (SEM), X-ray diffractometry (XRD),
energy dispersive X-ray analysis (EDX), microhardness changes measurements with
temperature and time and stress-strain measurements. The results indicated the presence of
an intermediate reaction step for alloys with Ag additions up to 8wt.% in the temperature
range between 200 and 300 °C, attributed to the consumption of the disordered o phase.
The presence of Ag retarded the eutectoid decomposition reaction and enhanced the
stabilization of the martensitic phase, in the time and temperature ranges considered. This
stabilization effect was attributed to Ag atoms redistribution as structure defects, increase in
the numbers of Cu-Al pairs due to Ag-Al interaction and to the Al atoms redistribution
around one Cu atom at the sub-lattice of the martensitic crystal. The combination of these
effects decreases the martensitic phase free energy and increases the reverse transformation
temperature. The proposed reactions sequence for the aging of Cu-10wt.%Al alloy with and
without Ag additions is the consumption of the a phase followed by the martensitic phase
ordering. The rate of the o phase consumption reaction depends on the Ag concentration
and a remarkable change in the martensitic phase ordering reaction rate is only observed for
the addition of 10wt.%Ag. The obtained activation energy values indicated that the

(o + B’)—>P’ reaction, assisted by quenched-in vacancies migration, is the dominant step.
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1. Introducéo e revisdo bibliografica

1.1. Transformacdes de fase

As transformagdes de fase no estado sélido sdo bastante relevantes para a
metalurgia fisica, j4 que quase todas as ligas industriais sdo homogeneizadas depois da
fundicdo do material para melhorar as suas propriedades. A homogeneizagcdo das ligas
geralmente altera a sua microestrutura através de uma deformagao seguida da recuperagao
de suas caracteristicas microestruturais por um processo de recristalizagdo ou por algum
tipo de transformacdo de fase. Dois tipos principais de transformagdes de fase podem ser
encontrados na literatura: as transformagdes polimorficas e as reagdes de precipitagdo. Em
uma transi¢do polimorfica, como aquela verificada no ferro, cobalto ou titdnio, ocorre uma
mudanga da estrutura cristalina do metal. Isto afeta todos os adtomos da liga e tem uma
importancia muito grande para a microestrutura do material. Em uma reacdo de
precipitacdo, que ¢ muito importante em ligas a base de aluminio, cobre e niquel, que
possuem a mesma estrutura cristalina até o ponto de fusdo, o método principal de
modificagdo estrutural ¢ a formacdo de ligas com elementos que sejam soluveis no metal
base em temperaturas elevadas, mas que precipitam em temperaturas mais baixas. As
particulas formadas em temperaturas mais baixas (fase nova) sdo chamadas de precipitados.
Este nome estd associado com as reagcdes em solucdes liquidas, que quando saturadas
podem formar sélidos cristalinos, € que por sua vez, por serem mais densos que a solucao
liquida, formam o chamado corpo de fundo ou precipitado. Nenhum movimento associado
com a acdo da gravidade, como ocorre nas solugdes liquidas, € esperado para as solugdes
solidas. Em uma reacgdo de precipitagdo no estado so6lido, ha uma mudanca na estrutura da
liga que, por exemplo, passa do campo monofasico da fase o para o campo bifasico (a+f).
Para que o crescimento do precipitado da fase  ocorra € necessario uma mudanga na
composicdo da fase matriz e, em casos onde as duas fases tém estruturas diferentes, &
preciso também uma reagdo interfacial na qual todos os atomos que estdo para formar a
fase B passam por uma mudanca estrutural. Em algumas reag¢des de precipitagdo, tais como
aquelas que formam as zonas de precipitados conhecidas como Guinier-Preston (GP), as

duas fases t€ém a mesma estrutura ¢ orientacdo. Em tais casos, nenhuma reagdo interfacial é
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necessaria para que a fase precipitada cres¢a, mas apenas uma mudang¢a na composi¢do da
liga. Em todas as reagdes polimoérficas e na maioria das reagdes de precipitag@o, dois tipos
de migragdo interfacial entre duas fases cristalinas podem ocorrer. No primeiro destes, os
atomos termicamente ativados “saltam” através da interface produzindo um mecanismo
difusivo. No segundo tipo, o cristal produto da reagdo cresce dentro da fase matriz por um
movimento de cisalhamento coordenado (martensitico) de todos os atomos da interface.
Devido as caracteristicas deste movimento coordenado das interfaces, as transformagdes
que apresentam este tipo de mecanismo interfacial sdo chamadas de “militares” e, por
conseqii€éncia, aquelas do primeiro tipo (difusivo) sdo chamadas de “civis”. Ainda ¢
possivel encontrar na literatura outros termos que descrevem as mesmas transformacgdes
tais como: “reconstrutiva”, para as transformagdes termicamente ativadas (difusivas) e
“displacivas”, para as transformagdes que ocorrem por movimento de cisalhamento

coordenado.

1.1.2. Transformacdes difusivas

As transformagdes estruturais geralmente ocorrem a temperatura e pressdo constantes,
por um mecanismo de reducgdo da energia de Gibbs, G, da fase produto, quando comparada

com a fase matriz. A definig¢ao de G é:

G=H-TS (1)

onde T ¢ a temperatura absoluta, S ¢é a entropia e H a entalpia que ¢ definida por:

H=U+PV )

U ¢ a energia interna, P ¢ a pressdo, V' € o volume do material. Na transformagao entre fases
condensadas, o segundo destes termos (PV) ¢ desprezivel em relagdo ao primeiro termo
(U). Dessa forma, a diferenca entre as energias de Gibbs (G) e de Helmholtz (F) torna-se
insignificante, pelo menos quando se considera o trabalho feito contra a pressdo externa.

Sendo assim, o simbolo F (energia livre de Helmholtz) serd usado para a fungdo
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termodindmica que ¢ minimizada durante uma transformacdo de fase e que pode ser

definida como:
F=U-TS 3)

Para uma transformagdo polimorfica a partir de uma fase o matriz para uma fase 3
produto, a for¢a motriz, em joule por unidade de volume, que tem unidades equivalentes a

pressdo, em Newton por unidade de area, é dada em termos das mudangas na energia

interna, AU, Zﬂ e na entropia, AS gﬂ :

AF,, =AU, —TAS,, (4)

Na temperatura de equilibrio, 7., AFaVﬂé zero e, portanto, se AU gﬁ e AS;/ﬁ sdo
efetivamente constantes, em um sub-resfriamento constante AT = (7, —7), a for¢a motriz

para a transi¢@o de fase ¢ dada por:

AF,, =AU (AT /T,)~ AH ,,(AT/T,) (5)

. . , , .. 14 ~
Para sub-resfriamentos baixos ¢ razoavel admitir que AU, e AS ,jﬂ sdo constantes,

mas para sub-resfriamentos mais elevados, deve ser feita uma corre¢do na equagdo (5)

sempre que os calores especificos das duas fases forem diferentes.

A tabela 1 fornece alguns valores tipicos das varia¢des do calor latente, AH Zﬂ , de

algumas transformacdes de fase. Nesta tabela pode-se observar que a for¢a motriz para uma
transi¢do polimorfica no estado sélido ¢ muito menor que aquela verificada para uma
solidificacdo, considerando-se o0 mesmo sub-resfriamento.

Para uma reagdo de precipitagdo em uma liga binaria AB, tal como aquela descrita
pela curva de composi¢do em fungdo da energia livre da figura 1, as variagcdes da energia
livre podem ser facilmente encontradas. A variacdo global da energia livre, por mol da liga,

¢ I—J, onde J estd situado sobre a tangente comum as duas curvas de energia livre.
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Entretanto, a variagdo da energia livre por mol de precipitado ¢ K—L, onde K esté situado

sobre a tangente que toca a fase o em I, a composicdo da liga. Os interceptos M e N das
tangentes na fracdo atomica de B, Cg, de Cg =1, s@o as energias livre molares parciais, F_B,

também chamadas de potenciais quimicos, pg, do componente B na fase a em fragdes
atdmicas proporcionais a C, e C, respectivamente.

A partir de uma solugdo termodindmica padrio:

F,(C,)= '+ RTna,(C,) (6)

Fy(C,)= F'y+ RTna,(C,) (7

onde F; ¢ aenergia livre de B puro no seu estado padrdo, R € a constante dos gases e ap ¢

a atividade de B na fase « nas duas composig¢des C, e C,. M—N ¢ dado entdo por:

aB (Ca )

az(C,) ®

MN =F,(C,)-F,(C,)=RTIn

Se a € uma solugdo diluida com C, e C, <<<1, como no diagrama de fases da figura
2 e em muitas ligas comerciais, o coeficiente de atividade de B na fase a, f, , ¢ constante

(Lei de Henry) e, portanto a equagdo 8 torna-se:

(€.)

o

MN =F,(C,)-F4(C,)=RTIn ©9)

Jaque, a,(C,)) = f;C,.
Se novamente, como na figura 2, § ¢ uma solugdo sélida terminal diluida de A em

B, entdo KL na figura 1 ¢ efetivamente MN, e a forga motriz por mol do precipitado, AF7

ou por unidade de volume do precipitado, AF,,, sdo dadas por:
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AF); =RTIn(C,/C,) (10)
ou

AF!, ={RT V¥ |In(C, /C,) (11)

Ja que C,<C, em uma solugdo supersaturada, AF;Z e AFDZA, sd30 ambos negativos.

Em algumas ligas a fase precipitante B é um composto intermetalico e, portanto Cp ¢

significativamente <1, tanto que uma correcao deve ser feita na equagao (10), dando:

Cc,-C
AF)y :I’B—C”’RTln(Ca /C,) (12)

o

Para a precipitacdo de uma fase intermetalica, tal como AlgMn, a partir de uma
solugdo sdlida rica em aluminio, o efeito da modificagdo da equagdo (10) para a equagdo
(12) ¢ uma diminuicdo significativa da forca motriz, de aproximadamente 1/7 para o
AlgMn. Uma versdo extrema deste efeito € encontrada para o crescimento da ferrita, o, a
partir da austenita, y, em uma liga Fe-C com baixa concentracido de carbono. Uma vez que
o precipitado € pouco enriquecido de soluto, a forma da equacdo obtida anteriormente ¢

levemente modificada para,

C,-C 1-C
AFM ~ 7 ~“RTIn—7 (13)
C 1-C

V4 o

onde a composi¢do ¢ dada em fragdes atomica do soluto, que neste caso € o carbono.
A forca motriz baixa para esta reagdo, mesmo quando a liga ¢ resfriada de forma
adequada no campo bifasico (a+y) e a fragdo do volume de a fica em torno de 0,5 ou mais,

torna este processo muito diferente da maioria das reagdes de precipitagdo. Esta diferenca

surge do fato da for¢a motriz para nucleag@o, AF,;, da ferrita ser muito pequena, enquanto

que a fragdo de volume da nova fase, que promove o processo difusional, ¢ muito grande.

Isto é, para a formagdo da ferrita a partir da austenita e em outras transformagdes de fase
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em matriz equivalente, a nucleagdo da nova fase tem uma forca motriz muito mais baixa,
enquanto que o crescimento ¢ conduzido muito mais rapido que na maioria das reagdes de
precipitacao.

Finalmente, ¢ importante destacar que quando a fase matriz ndo ¢ uma solugdo
solida diluida terminal, o coeficiente de atividade ( f;) ndo é constante. Sendo assim, é
preciso que seja feita uma corregdo para este efeito, que fornece:

c,-C
M ~uﬂln& (14)

47 1-Cc, &, C

o o

Aqui &,¢ o fator de ndo-idealidade derivado por estudos de difusdo. Este termo
pode ser muito significativo, pois quando &, #1, a fase matriz da qual o precipitado esta

sendo formado ¢ uma fase intermedidria, tal como a fase f em ligas de Cu-Zn ou Cu-Al ou

ainda uma fase intermetalica ordenada, como o, do sistema Ti-Al.

Tabela 1. Calores latentes de algumas transformagdes de fase.

Elemento  Transformacéo Calor latente da transformacéo (kJ/g) Te (K)
Fe liquido—sdlido -15,5 1809
Ti liquido—sdlido -18,9 2133
Fe Austenita—ferrita -0,9 1183

Ti bcec—hep -3,5 1155
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Figura 1. Curva de variagdo da energia livre em funcdo da composi¢do das fases oc e B [1].

Figura 2. Diagrama de equilibrio obtido a partir da figura 1 [1].
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1.1.2.1 Curvas de energia livre estaveis e ndo-estaveis

As curvas de energia livre em funcdo da composicdo, mostradas na figura 1, sdo
ambas de fases estaveis ou a0 menos metaestaveis, uma vez que qualquer composi¢do sobre
a curva de energia livre cuja curvatura, d’F/dC?, é positiva ndo pode reduzir
espontaneamente sua energia livre, exceto pela nucleacdo de diferentes fases. Em um
diagrama de fases, como aquele mostrado na figura 3, onde uma fase a abaixo de uma
temperatura critica 7, se decompde em uma fase o’ rica em soluto e uma fase a” pobre em
soluto, a curva da energia livre em fun¢@o da composicdo € instavel abaixo de 7., figuras 3
¢ 4. Esta instabilidade surge, em parte, do fato da curvatura de d°F/dC?, ser negativa.
Dentro desta regido “espinodal”, uma liga de composicdo i pode separar-se em j e k, ¢
entdo, reduzir sua energia livre. Isto pode ocorrer ndo apenas se o.” e o’ " sdo fases estaveis,
mas também quando, como na figura 3, abaixo de T, hd ainda uma fase f mais estavel. A
formagdo da fase f necessita que o sistema supere uma barreira de ativa¢do. Neste caso, a

r

regido enriquecida de soluto a’’, embora metaestavel com respeito a f, sera produzida
quando a sua velocidade de formag¢ao for maior que a cinética de nucleagdo e crescimento
da fase f estavel. Tais regides enriquecidas de soluto a’’, compartilhando a mesma rede

cristalina que o, s3o conhecidas como zonas de Guinier-Preston (GP).

Figura 3. Diagrama de equilibrio ilustrando a formac¢ao de imiscibilidade
no estado solido [1].



22

Figura 4. Curva de variagdo da energia livre em fun¢do da composi¢do obtida a partir do
diagrama da figura 3 [1].

1.1.2.2. Os dois tipos de transformacoes de Gibbs

Nas figuras 3 e 4 € possivel ver a distingdo entre os dois tipos de transformagdes que
foram objetos de estudo de J. Willard Gibbs. No primeiro tipo destas reacdes (tipo I), que
sdo geralmente descritas como reagdes de nucleagdo e crescimento, uma pequena regido de
nova fase, tal como a fase B3, ¢ formada a partir da matriz. Na nova regido, o nicleo tem sua
composi¢do e/ou estrutura completamente diferente da fase matriz a. O nucleo é separado
da fase matriz por uma interface que possui uma energia interfacial (o) cuja unidade é J/m”.
A magnitude da mudanca local de estrutura e/ou composi¢do pode ser considerada como
grande, mas espacialmente localizada em uma pequena parte da matriz que foi
transformada. A maior parte da matriz permanece completamente nao-transformada, ao
menos inicialmente, enquanto o subseqiiente crescimento dos nucleos na matriz ocorre.
Estas transformagdes de nucleagdo e crescimento também s3o conhecidas como

transformacdes heterogéneas ou descontinuas. Entretanto, a nucleagdo heterogénea e a
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precipitagdo descontinua t€m significados bastante especificos e diferentes dentro da area
das reagdes de nucleagdo e crescimento. Portanto, ndo € indicado o uso destes nomes para a
classe de transformacgdes de Gibbs do tipo I.

O segundo tipo de transformagdo ocorre por uma flutuacdo da composi¢do de uma
liga dentro de uma regido instavel de sua curva de energia livre. O resultado de uma
flutuacdo na composicdo € que uma regido de composicdo inicialmente uniforme
desenvolve uma “onda de composi¢do” cuja amplitude cresce com o tempo, figura 5, mas
com um comprimento de onda constante, ao menos inicialmente. Este segundo tipo de
reacdo, uma transformag¢ao de Gibbs do tipo II, onde a variagdo inicial na composi¢do em
alguma regido local € pequena, mas a flutuagcdo da composi¢do € deslocalizada no espaco, é
geralmente chamada “decomposi¢do espinodal”, pelo menos quando o comprimento de
onda ¢ significativamente mais longo que o diametro de um atomo. Quando o comprimento
de onda ¢ da ordem do didmetro de um atomo, o sistema ¢ conduzido a formagdo de uma
solucdo soélida ordenada ¢ a transformacgdo é entdo chamada de ordenamento continuo. A
decomposi¢do espinodal ocorre em muitas reagdes de precipitagdo em ligas de Al-Zn. Para
as transformagdes do tipo II o termo transformacio continua € o nome mais comum para

ambas reagdes de precipitagdo e ordenamento.

Figura 5. Variagao na distribui¢do do soluto durante uma precipitagdo continua [1].
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1.1.2.3. Transformacdes de primeira ordem e de ordem superior

Na maioria das transformagées estruturais ocorre uma mudan¢a descontinua do
coeficiente angular da curva de energia livre em fun¢do da temperatura quando hd uma
mudanga de estrutura na temperatura de equilibrio, como mostrado na figura 6. Este tipo de
transformagdo ¢ descrito como uma transi¢do de primeira ordem, uma vez que ha uma
descontinuidade na derivada primeira, dF/dT, e portanto uma variagdo descontinua na
energia livre, fornecendo um calor latente finito. Em uma transformag¢@o de segunda ordem
ocorre uma descontinuidade na derivada segunda, d°F/dT? e, portanto na derivada primeira

da energia interna, que € o calor especifico.

Figura 6. Curva de variacdo da energia livre em fun¢do temperatura [1].

1.1.2.4 Difusdo de longo e de curto alcance

Em mudangas polimérficas, tais como transformagdes estruturais no estado solido,
solidificagdo em materiais puros (um unico componente), a migracdo de contornos de grao
na recristalizacdo e crescimento dos grdos, o Unico processo atdmico € a transferéncia de
atomos através da interface. Este ¢ um processo interfacial.

Para reacdes de nucleacdo e crescimento, nas quais as fases matriz e produto tém

composi¢des diferentes, ha dois processos sucessivos. Primeiro, o transporte de longo
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alcance por muitos espacamentos atdomicos chamado de processo difusional e, depois, o
transporte atomico através da interface, que é um processo difusivo termicamente ativado e
de curto-alcance conhecido como processo interfacial.

A difusdo de longo alcance envolve apenas uma fracdo do niimero total de dtomos
disponiveis para a nova fase, somente aqueles necessarios para mudar a composigdo da fase
matriz em relagdo a nova fase. Esta fragdo de atomos pode ser de aproximadamente 100%,
por exemplo, na precipitacdo de uma fase rica em B a partir de uma solugdo sdlida
supersaturada rica em A, como mostrado na figura 2. Em outros casos, como na
precipitagdo da ferrita (ccc) a partir da austenita (cfc) em agos com baixa concentragdo de
carbono, onde ha apenas uma pequena mudanga de composi¢do, a fracdo de dtomos que
participa do processo difusional ¢ muito menor que no processo de precipitagdo citado
anteriormente. Em contraste com o processo de precipitagdo, todos os dtomos que fardo
parte do precipitado devem participar da reagdo interfacial.

Uma vez que as duas reagdes, difusdo de longo alcance e a etapa interfacial de curto
alcance, s@o reagdes sucessivas, o mais lento dos dois processos controlard a velocidade da
reacdo. Isto € o contrario da situacdo onde hé possibilidade de ocorréncia de duas reagdes
alternativas, por exemplo, a formacdo de uma fase estdvel com energia livre mais baixa ou
uma fase metaestdvel com uma energia livre mais elevada que a anterior. Quando ha
possibilidade de ocorréncia de duas ou mais reagdes alternativas, a reacdo mais rapida
determinara a velocidade da reacdo e a microestrutura resultante. Esta situagdo acontece,
por exemplo, em reagdes de endurecimento por precipitagdo em temperaturas baixas e for¢a
motriz elevada, onde os precipitados metaestaveis com barreiras baixas para a nucleagdo
formam-se em preferéncia aos precipitados estaveis, quando estes sdo mais dificeis para
nuclearem. A reacdo metastavel inicial remove muito da for¢a motriz para a formagdo da
fase estavel, portanto o produto metaestavel pode permanecer por um tempo consideravel
na amostra [1]. Isto também ocorre durante a formagdo da fase martensitica a partir da fase

de alta temperatura em ligas de Cu-Al.
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1.1.3. Transformacdes martensiticas ou ndo-difusivas

As transformacdes martensiticas sdo transi¢des de fase caracteristicas de sistemas
solidos. Estas transformagdes ocorrem sem difusdo atdmica e a composi¢ao da fase produto
¢ necessariamente a mesma que aquela verificada para a fase matriz. Sendo assim, em ligas
que sdo originalmente ordenadas, a fase formada por uma reacdo martensitica também sera
ordenada. Durante a transformag¢@o martensitica ndo ha uma mistura de 4&tomos e, portanto
uma configuragdo termodindmica mais estavel que a da fase matriz ndo pode ser atingida.

Em uma reag@o martensitica um movimento cooperativo de muitos milhares de 4tomos
ocorre com uma velocidade préxima daquela verificada para as ondas sonoras no solido
cristalino. A energia de ativacdo para este tipo de reacdo ndo pode ser medida e, dessa
forma o conceito de energia de ativagdo torna-se pouco util, exceto para o estagio de
nucleagdo.

A reagdo comeca espontaneamente em alguma temperatura, que ¢ caracteristica de cada
sistema em estudo, onde a estrutura da fase matriz torna-se instavel. Da mesma forma, a
acdo mecanica sobre a fase matriz pode produzir uma reacdo martensitica, na qual a forga
motriz é uma tensao externamente aplicada e mais elevada que a diferenga de energia livre
interna do solido. As rea¢des martensiticas formam uma classe especial de transicdes de

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

(1) Dependéncia do tempo.

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

mudanca ¢ quase que completamente isotérmica.
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(2) Dependéncia da temperatura.

A fragdo transformada ¢ caracteristica da temperatura e a velocidade da reagdo ¢
muito rapida e dependente da temperatura. A transformacdo comeca espontaneamente no
resfriamento da amostra quando a temperatura M (inicio da transformagao) ¢ atingida, e a
medida que a temperatura diminui mais material ¢ transformado até a temperatura M (final
da transformag@o) ser atingida e a reacdo ser completada. Em alguns materiais ainda ha
davidas sobre a espontaneidade da transformagdo martensitica. Em uma dada temperatura
um certo numero de monocristais da nova fase sdo formados rapidamente dentro de um
grao da fase matriz, e durante o resfriamento até uma nova temperatura ser atingida, esses
cristais ndo crescem, mas novos cristais sdo formados. Entretanto, em circunstancias
favoraveis, um monocristal da fase matriz pode ser continuamente convertido para um

monocristal da fase martensitica.

(3) Reversibilidade da transformacao.

As reacdes martensiticas sdo reversiveis, uma vez que, sua configuracido original
pode ser repetidamente obtida. Um monocristal da fase matriz, por exemplo, transforma-se
durante o resfriamento em diversos cristais da nova fase. A variagdo inversa, durante o
aquecimento, geralmente resultard em um monocristal do mesmo tamanho, forma e
orientagdo que aquele da fase matriz. A reversibilidade estd associada com uma histerese de
temperatura e a reag@o inversa come¢a em uma temperatura acima de M;. Além disso, em
transformacgdes ciclicas, as placas (monocristais) que sdo formadas no resfriamento tém o
mesmo tamanho e forma, e aparecem nas mesmas regides do cristal da fase da matriz. Em
principio, este comportamento aplica-se a todas as reagdes martensiticas. Algumas
excecgdes, nas quais ndo ¢ observada nenhuma reversibilidade, podem sempre ser atribuidas
a interferéncia de efeitos secundarios. Em ligas de Fe-C, por exemplo, a fase martensitica é
termodinamicamente instavel e comeca a decomposi¢do em suas fases mais estaveis antes

da transformag3o reversa ser iniciada.
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(4) Efeito da tensdo aplicada.

A deformacgdo plastica ¢ muito mais importante em reagdes martensiticas que em
transi¢des controladas por difusdo. A aplicagdo de tensdes em qualquer temperatura no
intervalo da transformagdo, geralmente aumenta a fracdo transformada e a reagdo pode ser
completada. Em algumas transformacdes as tensdes elasticas tém um efeito similar.
Quando s@o usados monocristais, a dire¢do da tens@o aplicada é importante e algumas
reagcdes podem ser inibidas ou favorecidas por uma tensdo adequadamente orientada. A
deformagdo provocada acima de M pode também resultar na formagdo da fase produto,
ainda que a temperatura seja elevada para ocorréncia da reacdo espontanea. A temperatura
mais elevada na qual a martensita pode ser formada sob tensdo é chamada My. Em geral, a
reacdo reversa pode ser favorecida da mesma forma e uma tensdo adequada induzira a
transformacao abaixo da temperatura (A;) na qual ela comega espontaneamente.

Se a fase matriz ¢ laminada a frio em um intervalo de temperaturas no qual esta fase
¢ estavel, por exemplo, em temperaturas suficientemente acima de M, a deformacédo
resultante freqiientemente inibira a transformag¢do. A menos que a temperatura de
deformacdo ndo seja suficientemente elevada para permitir um auto-alivio das tensdes, a
temperatura M sera diminuida e a fracdo transformada encontrada em qualquer

temperatura reduzida.

(5) Composig¢do, volume atomico e forma da nova fase.

Em uma reagdo martensitica, cada cristal transforma-se em um novo cristal de
mesma composicdo quimica. Variagdes de volume sdo freqiientes, embora ndo
invariavelmente, pequenas e, em alguns casos, sdo zero, dentro dos limites do erro
experimental. Os cristais da martensita sdo geralmente placas planas que se tornam cada
vez mais finas a medida que se aproxima de suas extremidades, e, também t€ém uma se¢ao
transversal lenticular. Existem exce¢des em certas transformagdes simples, nas quais placas
de lados paralelos sdo formadas. Essas placas sdo orientadas em relacdo a rede da matriz; o

plano da rede no qual elas sdo formadas é conhecido como plano de hébito. Em algumas
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transformacdes também € possivel, como mencionado acima, transformar um monocristal
da fase matriz para um monocristal da fase martensitica pela migragcdo de uma interface de

um lado do cristal para o outro. Esta interface liga-se ao longo do plano de habito.

(6) Relagoes de orientagdes.

Nas transformac¢des martensiticas hd sempre uma relacdo definitiva entre a
orientagdo da estrutura da matriz e aquela da nova fase. A partir do plano de habito ¢
possivel encontrar todas as variantes cristalograficamente equivalentes desta relagdo, sob
condi¢des adequadas. Uma placa simples de martensita pode ser um monocristal ou pode
conter duas orientagdes “gémeas”. Em ultimo caso, as orientagdes das placas gémeas em

relacdo a matriz ndo s@o necessariamente equivalentes.

(7) Estabilizagao.

Os efeitos produzidos pela laminagdo a frio da estrutura da fase matriz, que ja foram
discutidos anteriormente, provocam uma inibi¢do da reagdo martensitica. Neste caso, a
reagdo também pode ser inibida de outra forma. Se o material é resfriado até uma dada
temperatura no intervalo de transformac¢do, mantida 14 por um certo periodo de tempo e
entdo novamente resfriado, a transformagdo nido comeca imediatamente. Em todas as
temperaturas subseqiientes a fracdo transformada serd menor que aquela produzida pelo
resfriamento direto para uma dada temperatura abaixo de M;. Este fenomeno ¢ conhecido
como estabilizagdo. O grau de estabilizacdo aumenta com o tempo de permanéncia em uma
dada temperatura. Variagdes leves da fragdo transformada com a razdo de resfriamento
também sdo atribuidas a estabilizagdo. Até o momento ndo existe na literatura uma

concordancia a respeito da natureza e o mecanismo da estabilizagdo [2].
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1.2. Ligas a base de cobre

O cobre e as ligas a base de cobre possuem uma combinagdo de propriedades fisicas
que tém sido utilizadas em uma ampla variedade de aplicacdes desde a antigiiidade. O
cobre, quando ndo se encontra na forma de ligas, ¢ tdo mole e ductil que é muito dificil de
ser usinado; ainda, ele possui uma capacidade quase ilimitada de ser submetido a
deformacdo plastica a frio. Além disso, ele € altamente resistente a corrosdo em diversos
ambientes, que incluem a atmosfera ambiente, a 4gua do mar e alguns produtos quimicos
industriais. As propriedades mecénicas e a resisténcia a corrosdo do cobre podem ser
aprimoradas pela formagdo de ligas. A maioria das ligas de cobre ndo pode ser endurecida,
ou ter a sua resisténcia mecanica melhorada através de procedimentos de tratamento
térmico; conseqiientemente, a deformacdo plastica a frio e/ou a formacdo de ligas por
solucdo sdlida devem ser utilizadas para melhorar essas propriedades mecanicas.

As ligas de cobre mais comuns s3o os latdes, onde o zinco, na forma de uma
impureza substitucional, € o elemento de liga predominante. Como pode ser observado no
diagrama de fases do sistema Cu-Zn [3], a fase o ¢ estavel para concentra¢des de até
aproximadamente 35%Zn em peso. Essa fase possui uma estrutura cristalina cfc, e os latdes
o sdo relativamente moles, dicteis e facilmente submetidos a deformagao plastica a frio. As
ligas de latdo, que possuem um teor de zinco mais elevado, contém tanto as fases o quanto
B’ a temperatura ambiente. A fase 3’ possui uma estrutura cristalina ccc ordenada, e ¢ mais
dura e mais resistente do que a fase a; conseqiientemente as ligas (o + 3 ) sdo, em geral,
deformadas a quente. Alguns tipos de latdes mais usuais s@o: o latdo amarelo, o latdo naval,
o latdo cartucho, o metal muntz e o metal de douradura. Alguns dos usos mais comuns das
ligas de latdo incluem as bijuterias, cdpsulas para cartuchos, radiadores automotivos,
instrumentos musicais, embalagem para componentes eletronicos e moedas. Os bronzes sdo
ligas de cobre com varios outros elementos, incluindo o estanho, o aluminio, o silicio, € o
niquel. Essas ligas s@o relativamente mais resistentes do que os latdes, porém ainda
possuem um elevado nivel de resisténcia a corrosdo. Em geral, elas sdo utilizadas quando,
além de uma alta resisténcia a corrosdo, sdo exigidas também boas propriedades de tragdo.

As ligas de cobre, endureciveis por precipitagdo, mais comuns sdo as ligas de Cu-

Be. Elas possuem uma excelente combina¢do de propriedades: limites de resisténcia a
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tracdo em torno de 1400 MPa (200.000 psi), excelentes propriedades elétricas e de
resisténcia a corrosdo, além de resisténcia a abrasdo quando lubrificadas de maneira
adequada; elas podem ser fundidas e deformadas a quente ou a frio. Sdo obtidas resisténcias
elevadas através de tratamento térmico de endurecimento por precipitagdo. As aplicagdes
dessas ligas incluem os mancais e as buchas do trem de pouso de aeronaves a jato, molas e

instrumentos cirurgicos e dentarios [4].

1.2.1 Transformacdes de fase em ligas do sistema Cu-Al

No sistema Cu-Al varias transformagdes de fase podem ser verificadas. Sabe-se que
durante o resfriamento lento, a partir de altas temperaturas, a fase 3 passa por uma
transformacdo eutetdide P<«>(a + y1). A fase a, solugdo solida de aluminio e cobre, em
temperaturas abaixo de 340 °C forma a fase ordenada o, [5]. Essas transformagdes sdo
reversiveis durante o reaquecimento, ¢ a seqiiéncia das transformagdes € entdo (o, + y;)<>
(a0 + y))<>P. As ligas nas quais a fase B (ccc), de altas temperaturas, é transformada em
martensita durante a témpera, tém sido objeto de varias pesquisas [6-16]. Isto € devido ao
fato desses sistemas com transformacdes martensiticas possuirem propriedades mecanicas
associadas com a recuperagdo da forma, tais como “pseudoelasticidade” e o “efeito
memoria de forma” [17]. Ligas de cobre e aluminio com concentragdo entre 9 e 14%Al
(m/m), estdo entre aquelas que apresentam as transformag¢des martensiticas no resfriamento
rapido a partir de altas temperaturas. Quando submetida a témpera a partir de altas
temperaturas, a fase 3, em ligas contendo mais que ~ 11%Al (m/m), primeiro ordena-se
passando para a fase [; e entdo passa por uma transformacdo martensitica onde,
dependendo da composi¢do, pode-se obter os seguintes tipos de martensita: B,°, (Bi” + 7’ )
ou y’. Também se observa que em ligas com menos de ~ 11%Al (m/m) a fase 3 passa para
uma estrutura do tipo martensitica desordenada B’ (cfc) [18,19]. Essas transformagdes s@o
reversiveis durante o reaquecimento rapido, isto ¢ B'<>B;'<>Bi<>f; entretanto se a fase
martensitica, por exemplo a tipo °, for lentamente aquecida esta transforma-se em f; e
depois na mistura eutetoide e a seqii€éncia de transformacgdes € entdo B’<>p;’ <>pi<>(a + v1)

<P, sendo que uma parte remanescente da fase B; serd desordenada antes que ocorra a
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reacgdo eutetdide [20]. Segundo dados da literatura, a adi¢do de outros elementos as ligas de
Cu-Al que apresentam a fase martensitica pode aumentar a estabilidade desta fase,
contribuindo para o aumento do intervalo onde ¢ estabelecido o “efeito memoria de forma”,

caso este venha a ocorrer [21-23].

1.2.2 Adicoes de Ag as ligas do sistema Cu-Al

As ligas do sistema Cu-Al-Ag apresentam, em um amplo intervalo de composicdes,
as mesmas fases existentes em ligas bindrias do sistema Cu-Al, ndo sendo observadas fases
ternarias intermediarias [24, 25]. Entretanto, as fases das ligas ternarias mostram algumas
caracteristicas e intervalos de estabilidades diferentes daqueles observados nas fases das
ligas binarias [25].

As ligas metélicas a base de cobre contendo aluminio e prata apresentam interesse
tecnolégico em fungdo de que a adigdo destes elementos pode melhorar algumas
propriedades do cobre, tais como resisténcia mecanica e as vezes resisténcia a corrosdo. Em
func¢do de suas propriedades, as ligas de Cu-Al-Ag também tém interesse, por exemplo, na
industria eletro-eletronica, no tratamento de d4gua como eletrodos que fornecem ions prata,
na confeccdo de objetos ornamentais e de eletrodos para solda, além de existirem
potencialmente outras aplicagdes. Algumas composi¢des desta ligas podem apresentar o

efeito memoria de forma [26].

1.3 Andlise da cinética das transformacdes de fase

Diversos modelos foram propostos para descrever a cinética das transformagdes
isotérmicas em sistemas sélidos, e dentre eles podemos citar o0 modelo de Jonhson-Mehl-
Avrami [27], o de Austin-Rickett [28], o da lei do tempo para o crescimento normal de
graos [29,30] e a fun¢do cinética para reagdes homogéneas [31,32]. Todas as fungdes
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 [33,34]. A velocidade da transformacdo € baixa no inicio, aumenta

até um maximo e depois decresce até zero, devido aos efeitos da interferéncia mutua. As
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diferentes fungdes cinéticas mencionadas podem ser obtidas introduzindo-se diferentes
fatores de interagdo mutua, que se relacionam com a diminui¢do da velocidade da reacdo
devido a essa interagéo.

Para a andlise da cinética de transformagdes de fase, a variagdo de uma propriedade
fisica P do material investigado, como dureza, resistividade elétrica ou entalpia, é registrada
em funcdo do tempo e da temperatura. A fracdo transformada y pode ser definida como

[35,36],

_[P(-P]
y= Tr-2] (15)

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

transformacdes isotérmicas no estado sdlido, sdo escritas como:

% = kn(l - y)(kt)"_] (JMA) (16)
% —kn(l-yF (k)" (AR) (17)

onde k = k,exp (- Q/ RT), k, ¢ um fator pré-exponencial, Q ¢ a energia de ativacdo, € o
tempo, R ¢ a constante dos gases e 7 é a temperatura absoluta. O expoente » ¢ um
parametro que depende do mecanismo de nucleag@o e do processo de crescimento [37]. O
termo relacionado com a parte ndo-transformada, (1 - y) ou (1 - y)2, inclui um fator de
interagdo mutua igual a 1 ou 2, que ¢ comumente usado para corrigir alguns efeitos como a
diminui¢do da quantidade de soluto na matriz nio-transformada, devida ao crescimento
competitivo dos produtos da reagdo, a colisdo direta de dois produtos da reacdo ou a

exaustdo dos sitios de nucleagio [34].
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1.3.1 Medidas de dureza como ferramenta no estudo da cinética de transformacdes de fase

A dureza, embora ndo seja uma propriedade fundamental, pode ser considerada
como um efeito resultante de diversas propriedades de metais e ligas metalicas e parece
estar intimamente relacionada com a resisténcia nominal a deformag¢do. As medidas de
dureza constituem um método ndo-destrutivo bastante util para se testar a resisténcia de um
material a deformacdo e também a eficiacia de diversos tratamentos metalurgicos, como
tratamentos térmicos, endurecimento por deformagao e outros [38].

A dureza pode ser definida como a resisténcia de uma superficie a indentagdes
localizadas, feitas por um indentador-padrao sob condi¢des padronizadas. Quanto menor
for a marca feita sob essas condigdes, maior sera a dureza do material. Existem varios testes
de medida de dureza, com condi¢des especificas, nos quais a dureza obtida para um metal,
embora empirica, pode ser comparada diretamente para varios materiais, com base na
resisténcia relativa a deformacdo. Dentre estes testes destacam-se os testes de Brinell, da
piramide de diamante de Vickers e o de Rockwell. Existe grande interesse na medida da
dureza de componentes bastante pequenos ou mesmo de fases individuais em uma
microestrutura. Esta medida ¢ chamada de microdureza e o tipo de teste de microdureza
mais utilizado ¢ o da piramide de Vickers, que utiliza como indentador uma pirdmide de
diamante de base quadrada, com angulo entre as faces 0 = 136 . A medida da diagonal D da
base da piramide junto com o valor da carga aplicada F ¢ do seno da metade do angulo
entre as faces, substituidos na relagdo abaixo, fornecem um numero que corresponde a

dureza Vickers (Hv) [38-40].

2F sen?
Hv:—é (18)
D2

A cinética isotérmica de uma grande variedade de reagdes no estado solido, como
citado no item 1.3, pode ser descrita por uma fungdo da forma geral dada pela equagdo dy/
dt =K' "' (I - y), onde y(?) é a fragdo transformada, k ¢ n sdo pardmetros cinéticos. A

velocidade da reagdo € pequena no inicio, aumenta até um maximo e entdo decresce até



35

zero, devido aos efeitos da influéncia direta de dominios vizinhos nucleados. O fator (1 -y)
pode ser visto como uma compensacdo ao retardo na velocidade de reagdo, causado por
essa influéncia direta. Admitindo-se £ e n como constantes independentes de y e ¢, a
integragdo da equagdo geral fornece /n 1 / I-y = (kt)". Esta equagdo fornece uma curva
sigmoidal e uma forma equivalente desta equagdo € y = I - exp (- k#)", que ¢ conhecida
como equagdo de Jonhson-Mehl-Avrami [41].

No estudo da cinética de transformagdo de fases no estado sdlido, é complicado
trabalhar diretamente com valores da velocidade de transformagao, ja que seria necessdria a
determinacdo dos valores da composi¢do dos reagentes e dos produtos em cada instante. Na
pratica, o que se faz ¢ estudar a variacdo de alguma propriedade fisica do material com o
tempo e tentar ajustar essa variagdo a algum modelo cinético empirico. Considerando a
microdureza h como a propriedade fisica que varia com o tempo, a equagdo de Johnson-

Mehl-Avrami pode ser escrita na forma,

Z:Ij = eXP[_ (kt)" ], ou h=A+(B-Aexp[- k)], (19)

onde B representa a dureza na parte inicial da curva, periodo em que a dureza permanece
constante e que ¢ chamado de periodo de indu¢do ou de incubagdo, ¢ A4 representa a dureza
no equilibrio, apos o término da reagdo, ou seja, # = A representa uma assintota horizontal
que limita os valores da dureza do material. Com algumas excegdes notaveis, as
velocidades de reagdo crescem rapidamente com o aumento da temperatura e, desde que o
intervalo de temperatura ndo seja muito grande, a dependéncia com a temperatura da
maioria das reagdes obedece a uma equagdo do tipo da equagdo de Arrhenius, ou seja,
existe uma relacdo linear entre o logaritmo da constante de velocidade & e o inverso da
temperatura absoluta. Nessas circunstancias, ¢ sempre possivel definir uma energia de
ativagdo empirica £, e um fator de freqiiéncia 4, pela equacdo k = A, exp (- E/kT), onde k

¢ a constante de Boltzmann e 7' ¢ a temperatura absoluta [41].
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2. Objetivos
2.1. Objetivo principal

Estudar o efeito de adi¢des crescentes de Ag e da interagdo Ag-Al na cinética de

decomposicdo da fase martensitica na liga Cu-10%Al.

2.2. Objetivos especificos

a) Detectar, utilizando curvas de andlise térmica diferencial, as regides onde ocorrem as
transformacdes de fase na liga Cu-10%Al com e sem adicdes de Ag.

b) Identificar e caracterizar as fases presentes e o intervalo de estabilidade das mesmas.

¢) Estudar a cinética de decomposicdo da fase martensitica na liga Cu-10%Al.

d) Estudar a cinética de precipitagdo da prata e de decomposi¢cdo da fase martensitica nas

ligas Cu-10%Al contendo adigdes de Ag.

3. Parte Experimental

As ligas Cu-10%Al, Cu-10%Al1-4%Ag, Cu-10%Al-6%Ag, Cu-10%Al1-8%Ag e Cu-
10%Al1-10%Ag, (m/m), foram preparadas em um forno de indu¢do INDUCTOTHERM sob
atmosfera de argonio, utilizando-se material de partida com pureza em torno de 99,95 % e
cadinho de grafite. Dos tarugos obtidos foram cortados discos com cerca de 2,0 mm de
espessura, que foram laminados a frio para se obter pequenas placas quadradas, com cerca
de 20 mm de lado e 1,0 mm de espessura. Essas amostras foram inicialmente submetidas a
um recozimento por 120 horas a 850 °C e resfriados a uma razio de constante de
1,0 °Cmin™', para homogeneizagio e para evitar a retengdo de fase de alta temperatura.
Algumas dessas amostras foram novamente recozidas, nas mesmas condigdes, e em seguida
submetidas a témpera em agua gelada, a partir de 850 °C para produzir a fase martensitica.
Os tratamentos térmicos foram efetuados em um forno EDG 3P, com controle de
temperatura € em ambiente a ar.

As medidas de variagdo da microdureza com a temperatura e o tempo foram
efetuadas utilizando-se um microdurimetro digital BUEHLER MICROMET 2003. As fases

presentes nas ligas Cu-10%Al, com e sem adicdes de Ag, foram identificadas e
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caracterizadas por difratometria de raios X, utilizando-se um difratometro Siemens D5000,
por microscopia Optica, utilizando-se um microscopio metalografico Leica DMR com
estagdo de captura e andlise de imagem com software Leica Qwin e por microscopia
eletronica de varredura, utilizando um microscopio Jeol JSM T330A com um
microanalisador Noran acoplado.

Para tracar as curvas DTA foram obtidos cinco cilindros, com cerca de 8,0 mm de
altura e 5,0 mm de didmetro cada um, das ligas Cu-10%Al com adig¢des de 0, 4, 6, 8 ¢ 10 %
de prata. Nesses cilindros foram feitos pequenos orificios para introdu¢do do termopar
durante o ensaio. As amostras das ligas foram inicialmente submetidas a um recozimento
por 120 horas a 850 °C para homogeneizacdo e a partir de entdo foram obtidas as curvas.
Depois disso, as amostras foram submetidas a témpera a partir de 850 °C em agua a 0 °C,
em seguida foram obtidas novas curvas de andlise térmica diferencial. Para a obtenc¢do das
curvas de analise térmica diferencial foi utilizado um suporte contendo dois termopares de
cromel-alumel. Um destes termopares foi introduzido na amostra e o outro foi colocado em
um pedago de cobre puro, com as mesmas dimensdes da amostra e usado como referéncia.
Este suporte foi colocado dentro de um tubo de Vickor e o tubo foi introduzido no forno,
para aquecimento controlado entre 100 ¢ 650 °C, com uma razdo de aquecimento igual a 20
°Cmin”'. Na extremidade do suporte, que ficava fora do forno, estavam os terminais dos
termopares, que foram conectados a um multimetro HP 34401A, de 6,5 digitos, para
registro da diferenca de potencial produzida nos termopares. A temperatura do forno foi
monitorada por um outro termopar de cromel-alumel, conectado a uma placa interfacial
MQ 112 da Micro-Quimica, que controlava o aquecimento do forno. A aquisi¢do dos dados
foi feita através de um microcomputador e os dados tratados utilizando-se um programa
grafico.

As curvas de dilatometria foram obtidas utilizando-se um dilatometro eletronico
NETZSCH modelo 402ES capaz de operar até 1500 °C. As amostras de dimensdes
cilindricas com 7,00 mm de diametro por 8,00 mm de comprimento € massa em torno de
2,50 g foram submetidas a témpera a partir de 850 °C e em seguida aquecidas nas seguintes
razdes de aquecimento: 10, 15, 25, 30,35 ¢ 40°Cmin™.

Um equipamento de deformag@o universal Shimadzu Autograph-DSS-10T-S foi

usado para os testes de compressdo na temperatura ambiente com uma velocidade de
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deformagdo constante e igual a 0,5 mmmin'. Amostras de base quadrada com
aproximadamente 9,5 mm de comprimento por 14 mm’ de 4rea foram preparadas e

submetidas a témpera a partir de 850 °C em 4gua a 0 °C antes dos ensaios.
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4. Resultados e discussao

4.1. Efeito de adicoes de Ag nas transformacdes de fase da liga Cu-10%A!

A figura 7 mostra a curva de andlise térmica diferencial obtida para a liga Cu-
10%Al, com razdo de aquecimento de 20 °Cmin”', em amostra previamente submetida a
recozimento prolongado a 850 °C por 120 horas. Nessa curva foram observados seis picos
endotérmicos. Py, em torno de 175 °C, corresponde ao inicio do desordenamento da fase .
O pico P; a 265 °C esta relacionado ao segundo estagio de desordenamento da fase a,. Ps,
em torno de 335 °C, esta associado as transi¢gdes (o0 + op)—>(a + 71) [18] € B1” — Bi. A
395 °C aparece o pico P, que corresponde a dissolugdo dos precipitados da fase oy
formados durante o resfriamento lento [5]. O pico Ps, em torno de 514 °C, esta associado a
transformacdo da fase ; em . A fase martensitica 3, se transforma na fase f; no mesmo
intervalo de temperaturas em que ocorre o processo de desordenamento da fase o, e, em
torno de 514 °C a fase B se transforma em B. O pico Pg, a 571 °C, € devido a transformagio
(o + v1)—P [42], conforme esperado a partir do diagrama bindrio Cu-Al [43], mostrado na

figura 8.

Exo
—_—

AT
Qo
'g .
mJ Dissol. o,
P
4
(o, ¥0) — (a+y,)
B, —B, (a+y) — B
P, Pe
T T T T T T T T T T
100 200 300 400 500 600
Temperatura / °C

Figura 7. Curva DTA obtida para a liga Cu-10%Al previamente recozida, com razao
de aquecimento igual a 20 °Cmin™".
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Figura 8. Regido rica em Cu do diagrama Cu-Al [43].

As figuras 9, 10, 11 e 12 mostram as curvas de analise térmica diferencial obtidas
para as ligas Cu-10%Al-4%Ag, Cu-10%Al-6%Ag, Cu-10%Al-8%Ag e Cu-10%Al-
10%Ag com razio de aquecimento de 20 °Cmin’, para amostras previamente

submetidas a recozimento prolongado a 850 °C por 120 horas.

Na curva DTA da figura 9, correspondente a liga Cu-10%Al-4%Ag, o pico
associado a transi¢do ordem-desordem ndo foi observado; isso parece indicar que esta
transicdo deve estar ocorrendo junto com a dissolug@o dos precipitados da fase o, em
torno de 380 °C (P4). Na curva da figura 10 (correspondente a liga Cu-10%Al1-6%Ag) foi
detectado um pico endotérmico adicional, em torno de 95 °C, que pode estar associado
com a separacgdo das reagdes que ocorrem durante a transformagao reversa da martensita

retida no resfriamento lento [21].

O ponto de partida das curvas DTA das figuras 7, 9, 10, 11 e 12 corresponde ao

campo de fases (o + o2), 0 que foi confirmado pelo difratograma da figura 13.
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Dissol. a, (aty,)—B
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T T T T T T T T T T
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Temperatura / ’C

Figura 9. Curva DTA obtida para a liga Cu-10%AI1-4%Ag previamente recozida, com
razdo de aquecimento igual a 20 °Cmin’".
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Figura 10. Curva DTA obtida para a liga Cu-10%Al-6%Ag previamente recozida, com
razdo de aquecimento igual a 20 °Cmin’
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Figura 11. Curva DTA obtida para a liga Cu-10%Al1-8%Ag previamente recozida, com
razdo de aquecimento igual a 20 °Cmin".
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Figura 12. Curva DTA obtida para a liga Cu-10%AI-10%Ag previamente recozida,
com razdo de aquecimento igual a 20 °Cmin".
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1

Figura 13. Difratograma de raios X obtido para a liga Cu-10%AI submetida a um
recozimento prolongado, A = 1,746617 A e E =7098,6 eV.

A figura 14 mostra as micrografias Opticas obtidas para amostras das ligas
estudadas, submetidas a um recozimento a 850 °C durante 120 horas. Nessas micrografias ¢
possivel observar a microestrutura correspondente a fase complexa (o + 7v;), resultante da
reacdo de decomposi¢do eutetdide, junto com os graos da fase o primaria. A microestrutra
da fase ordenada o, ndo pode ser detectada por metalografia, ja que essa fase € resultado da
reacdo peritetdide (o + y1)— (a0 + o) que ocorre a baixa temperatura (380 °C) e € bastante
lenta. Além disso, a fracdo da fase o, que precipita é bastante reduzida, o que dificulta sua
detecgdo por outros meios que ndo DSC e difracdo de raios X.

Nas micrografias da figura 14 € possivel observar que adigdes crescentes de prata a
liga Cu-10%Al parecem diminuir o tamanho dos graos da fase o.. Este resultado indica que
adi¢des de prata a liga Cu-10%Al devem refinar os graos da fase a. Se elementos de liga
formam precipitados finos, estes podem ter um efeito mais pronunciado na inibi¢do do
crescimento dos grdos, junto com a temperatura. Em temperaturas elevadas, esses
precipitados engrossardo e/ou se dissolverdo na solu¢do. Dessa forma, em temperaturas
menores 0s precipitados inibirdo o crescimento dos grdos e ao atingir uma temperatura

critica os precipitados se dissolverdo parcialmente e os grios iniciardo novamente o seu
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crescimento [44]. Nas ligas Cu-10%Al com adi¢des de Ag, a presenga de prata parece ser o
principal fator relacionado ao refinamento dos graos, como mostrado na figura 15. Nessa
figura observa-se os precipitados de Ag formados preferencialmente nos contornos de grio,

inibindo assim o crescimento deles.

(a) (b)

(c) (d)

Figura 14. Micrografias Opticas (500x) obtidas para amostras recozidas a 850 °C
por 120 horas: a) Cu-10%Al; b) Cu-10%Al1-4%Ag; c) Cu-10%Al1-6%Ag,
d) Cu-10%AI1-8%Ag e e) Cu-10%Al1-10%Ag.
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(b)
Figura 15. a) Micrografia eletronica de varredura (BEI, 500x) obtida para a amostra
Cu-10%Al1-6%Ag inicialmente recozida; b) EDX pontual (precipitado branco).

Os difratogramas de raios X da figura 16 indicam, para a liga Cu-10%Al-4%Ag, a
presenca das mesmas fases previstas pelo diagrama de equilibrio do sistema Cu-Al,
mostrado na figura 8. Isso mostra que a presenca de Ag ndo altera a seqiiéncia das
transformacdes de fase estaveis da liga Cu-10%Al, provocando apenas mudangas
estruturais, morfoldgicas e no intervalo de estabilidade das fases existentes, conforme

discutido na figuras 7, 9-12 e 14.
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Figura 16. Difratogramas de raios X obtidos para liga Cu-10%Al-4%Ag:
a) recozida; b) submetida a témpera a partir de 300 °C; ¢) submetida
a témpera a partir de 500 °C e d) submetida a témpera a partir de 700 °C.

Nas curvas das figuras 9, 10, 11 e 12 também foi possivel observar que os picos
associados com a transi¢do ordem-desordem, que aparecem no intervalo de temperaturas
entre 100 e 450 °C, sofrem altera¢des em rela¢do aos resultados encontrados na literatura
para ligas sem adi¢des de prata [20, 45]. Na curva da figura 7, que corresponde a amostra
sem prata, as intensidades dos picos no intervalo de temperaturas de 100 a 450 °C sdo
menores, quando comparadas com as demais curvas. Na curva da figura 9, relacionada com

a amostra Cu-10%Al-4%Ag, o pico no intervalo de temperaturas entre 150 e 200 °C
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aparece com uma intensidade superior aquela observada nas outras curvas. Na curva da
figura 10, associada com a amostra Cu-10%Al1-6%Ag, observa-se um pico a 95 °C que ndo
¢ detectado nas outras curvas. Na curva da figura 12, obtida para a amostra Cu-10%Al-
10%Ag, o pico em torno de 380 °C torna-se mais intenso.

Esses resultados indicam que a adi¢do de 4%Ag (figura 9) aumenta a quantidade
relativa da fase o, disponivel, fazendo com que o pico correspondente a dissolu¢do dos
precipitados da fase o, seja mais intenso. Este aumento na quantidade relativa da fase o
deve estar relacionado a um deslocamento da concentragdo de equilibrio para teores mais
elevados de aluminio, favorecido pela adicdo de Ag. Para a liga contendo 6%Ag (figura
10), o pico em torno de 95 °C, como ja citado, corresponde a uma separa¢do das rea¢des
que ocorrem durante a transformacgdo reversa da martensita retida no resfriamento lento.
Durante o resfriamento lento, mas acima de 2 °Cmin’', uma certa quantidade de martensita
fica retida na liga [20], o que ndo ¢ observado quando o resfriamento ¢ feito a uma razio
abaixo de 2°Cmin”. No reaquecimento da amostra, essa martensita passa por uma
transformagao reversa para fornecer como produto a mistura eutetdide (o + y;) em torno de
380 °C e, entdo, as seguintes reacdes ocorrem: P; — Bi—(a + v1). Kustov et. al [21]
mostraram que a adi¢do de um terceiro elemento ( Be, no caso desses autores ) a liga Cu-
10%Al, proporciona uma separagdo entre as reagdes consecutivas que ocorrem durante a
transformagdo reversa, e um pico endotérmico observado em torno de 98 °C ¢ atribuido a
reacdo B, —Pi, enquanto a decomposi¢do da fase produto ocorre préximo & temperatura
nominal. Para teores mais elevados de prata (8 e 10 %, figuras 11 e 12, respectivamente), o
excesso de prata ndo-solubilizada, conforme mostra a figura 17, parece ndo interferir no
processo de desordenamento, provavelmente porque nessas concentragdes o excesso de
prata ndo permite que seja alterada a quantidade relativa de fase a,. A prata em excesso
deve interferir na intensidade do pico correspondente a sua dissolugdo parcial, que ocorre

junto com a dissolugdo dos precipitados de o, em torno de 380 °C.
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Figura 17. a) Micrografia eletronica de varredura (BEI, 3500x) obtida para a
amostra Cu-10%AI1-8%Ag inicialmente recozida e em seguida
submetida a témpera a partir de 650 °C; b) EDX pontual (regido
branca).

Os picos observados no intervalo de temperaturas entre 450 e 650 °C também
parecem sofrer influéncia da concentragdo de prata. E possivel observar nas curvas da
figura 18, correspondentes a por¢do ampliada das figuras 7, 9, 10, 11 e 12 nesse intervalo
de temperaturas, que o primeiro pico, associado a transformacdo [3;—[, aumenta sua
intensidade com a concentragdo de prata e que o segundo pico, associado com a transi¢cao
(o + 71)—>P, aumenta e depois diminui sua intensidade. Estes resultados indicam que a
presenca da prata parece aumentar a quantidade relativa da fase martensitica 3;” retida no
resfriamento lento acima de 2 °Cmin™'. Isso faz com que a quantidade da fase B, que ira se

decompor também seja aumentada, proporcionando uma maior quantidade de fase perlitica,
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que aumenta a intensidade do pico associado a transicdo (o + y;)—p. Também pode-se
observar que a partir de 8% de prata a transi¢do 3;—f comecga a ser quase tdo intensa
quanto a transi¢do (o + y;)—P. Isso parece indicar que a partir dessa concentragcdo a
velocidade da decomposi¢do B;—(a + v;) torna-se muito menor. Esses eventos térmicos
estdo deslocados para temperaturas menores em relacdo a amostra sem prata [20]. O
aumento da concentragdo de Ag faz com que esses eventos retornem o mais proximo
possivel da temperatura de transi¢do correspondente a amostra sem prata, indicando que a
presenca de concentracdes elevadas de prata parece ndo interferir nas temperaturas das
transi¢des de fase que ocorrem nesse intervalo de temperaturas. Isso é confirmado pelos
graficos da figura 19, que mostram a varia¢do da temperatura de pico com a concentracio
de prata, para as transi¢des 31— (figura 19-a) e (a0 + v1)—P (figura 19-b). Nesses graficos
pode-se observar que a temperatura de pico diminui com a concentragcdo de prata até 8%
para a transi¢do ;—f e até 6% para a transi¢do (a0 + y;)—p. Isso parece confirmar que a
presenga da prata altera de forma marcante a decomposi¢@o da fase 3; até 8 % de prata. Ja
para a transi¢@o (o + y;)—P, este deslocamento de temperatura deve estar associado com a
precipitagdo da fase o devido a solubilizacdo da prata na matriz. Esse resultado indica a

existéncia de um maximo para a solubilidade da prata na matriz Cu-Al.

8%Ag
10%Ag

T T T T T T T T T T T T T T T
450 475 500 525 550 575 600 625 650
0
Temperatura/ C

Figura 18. Por¢do ampliada das curvas ATD das figuras 7 e 9-12, no intervalo
de temperaturas entre 450 e 650 °C.
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4.2. Efeito de adicoes de Ag na transformacdo martensitica reversa da lica Cu-10%Al

A figura 20 mostra a curva de andlise térmica diferencial obtida para a liga Cu-
10%Al (m/m), com razio de aquecimento de 20 °Cmin”', em amostra previamente

submetida a témpera a partir de 850 °C em agua gelada a 0 °C.
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Figura 20. Curva DTA obtida para amostra da liga Cu-10%Al previamente submetida a
témpera, com razdo de aquecimento igual a 20 °Cmin™".

Na curva da figura 20 sdo observados cinco picos. P; € um pico exotérmico de baixa
intensidade e estd em torno de 180 °C; este pico deve estar associado ao ordenamento da
fase o. O pico exotérmico P,, em torno de 300 °C, corresponde ao ordenamento da fase
martensitica B’—p;” [20]. O pico endotérmico Pz, em torno de 425 °C, é assimétrico e esta
associado a transformag¢do martensitica reversa [;’—f;, seguida da reacdo de
decomposicdo B1—(a + v;) de parte da fase ;. O pico endotérmico P4, que esta em torno
de 540 °C, ¢ atribuido a transigdo B;—[ da parte remanescente da fase f; formada a 425 °C.

O pico Ps, também endotérmico e em torno de 570 °C, é devido a transformag¢do (o +

y1)—B [5].



52

Figura 21. Micrografias opticas (500x) obtidas para a liga Cu-10%Al submetida a
témpera a partir de 850 °C (a), e em seguida submetida a témperas a
partir de 300 °C (b), 400 °C (c) e 600 °C (d).

As micrografias da figura 21 confirmam a seqiiéncia de transformagdes discutidas
para a figura 20 (liga Cu-10%Al). Na micrografia da figura 21-a pode-se observar que a
estrutura inicial da liga Cu-10%Al corresponde a fase martensitica 3’ observada nas ligas
Cu-Al com menos de 10,8%Al [46], consistindo de plaquetas em forma de agulhas. Com o
aumento da temperatura, observa-se um aumento na quantidade de fase a, provavelmente
devido ao inicio da decomposicdo da fase o, (figura 21-b). Em temperaturas mais elevadas
(400 °C, figura 21-c), observa-se o inicio da formag¢do da fase perlitica (o + 1) €, a 600 °C
(figura 21-d), a precipitagdo da fase o desordenada sobre a fase martensitica, decorrente da
transicdo (a + v1)—p.

As figuras 22, 23, 24 e 25 mostram, respectivamente, as curvas de analise térmica

diferencial obtidas para as ligas Cu-10%Al-4%Ag, Cu-10%Al-6%Ag, Cu-10%AI1-8%Ag
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(m/m) e Cu-10%Al-10%Ag com razido de aquecimento de 20 °Cmin”', em amostras

previamente submetidas a témpera a partir de 850 °C em 4gua gelada a 0 °C.
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Figura 22. Curva DTA obtida para amostra da liga Cu-10%Al1-4%Ag previamente
submetida a témpera, com razio de aquecimento igual a 20 °Cmin™".
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Figura 23. Curva DTA obtida para amostra da liga Cu-10%Al-6%Ag previamente
submetida a témpera, com razio de aquecimento igual a 20 °Cmin™".
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Figura 24. Curva DTA obtida para amostra da liga Cu-10%Al1-8%Ag previamente
submetida a témpera, com razio de aquecimento igual a 20 °Cmin™"
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Figura 25. Curva DTA obtida para amostra da liga Cu-10%Al-10%Ag previamente
submetida a témpera, com razio de aquecimento igual a 20 °Cmin™".
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Na curva DTA da figura 22, correspondente a liga Cu-10%AI-4%Ag, ¢ possivel
observar a presenca de um pico adicional, Ps, em torno de 410 °C. Este pico deve estar
associado & precipitagdo da prata dissolvida na matriz [47]. E possivel observar também
que o pico correspondente a transformacdo martensitica reversa seguida da reagdo de
decomposi¢do da fase [3; ndo apareceu. Este pico voltou a ser observado nas curvas
correspondentes as amostras com 8%Ag (curva da figura 24, pico P3) e 10%Ag (curva da
figura 25, pico P3). Na curva da figura 23 (referente a liga Cu-10%Al-6%Ag) o pico Pg,
associado com a precipitagdo da prata aparece em torno de 330 °C e um outro pico
adicional, P7, foi detectado em torno de 470 °C. Este pico deve estar associado com a
precipitacdo da fase a que precede a transi¢do (o + y;)—p [18]. Na curva da figura 24
(correspondente a liga Cu-10%AI1-8%Ag) o pico P, associado com a precipitagdo da prata,
aparece em torno de 380 °C e o pico P3, em torno de 460 °C, deve ser devido a transi¢do B,
— B1 e a decomposicdo de parte da fase P;—>(a + 7y;). Na curva da figura 25
(correspondente a liga Cu-10%Al1-10%Ag) ndo foi possivel detectar o pico correspondente
a precipitacdo da prata, mas o pico relacionado com a transi¢do 3;"—; ¢ a decomposi¢io
de parte da fase B1—(a + ;) voltou a aparecer em torno de 470 °C (P3).

As micrografias da figura 26 mostram a estrutura inicial das ligas apds serem
submetidas a témpera a partir de 850 °C e resfriadas em agua gelada a 0 °C, para produzir a
fase martensitica. Essas micrografias mostram alteragdes na fase martensitica presente nas
ligas contendo Ag. A figura 26-a (liga Cu-10%Al) mostra a estrutura caracteristica da fase
martensitica do tipo B’ presente em ligas com menos de 10,8 %Al (m/m) [19]. As demais
estruturas ndo apresentam os grdos da fase o e as lamelas da fase martensitica parecem
mais grossas em relagdo a amostra sem prata. Dados da literatura mostram que essas
estruturas correspondem a martensita do tipo P’ [48] e isso foi confirmado pelos
difratogramas da figura 27. A presenca da fase martensitica do tipo ;" indica que as
adicdoes de prata estdo favorecendo a formagdo de fases encontradas somente em

concentra¢des mais elevadas de aluminio.



Figura 26. Micrografias opticas (100x) obtidas para amostras submetidas a
témpera a partir de 850 °C: a) Cu-10%Al; b) Cu-10%A1-4%Ag;
¢) Cu-10%Al1-6%Ag; d) Cu-10%A1-8%Ag e e) Cu-10%Al-10%Ag.
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Figura 27. Difratogramas de raios X obtidos para as amostras submetidas a
témpera a partir de 850 °C.

Nas curvas das figuras 22, 23, 24 e 25 pode-se observar que a presenga da prata
exerce uma influéncia marcante sobre as transigdes que ocorrem em temperaturas no
intervalo de 100 a 500 °C, para as amostras inicialmente submetidas a témpera a partir de
850 °C. E possivel observar nas curvas dessas figuras que os picos associados com o
ordenamento da fase o aumentam a sua intensidade até 6% de Ag e depois tornam a
diminuir até 10 % de Ag. Isso parece indicar que adi¢des crescentes de prata até 6 % devem
aumentar a quantidade relativa da fase o devido a solubilizagdo da prata na matriz,
tornando a transi¢do o — o, mais favoravel. Para a liga contendo 8% de Ag pode-se
observar que este efeito diminui, indicando que a partir desta concentragdo as adig¢des de
Ag ndo alteram a transi¢do o—>a;. Isso confirma que ha um limite méximo de solubilidade
da Ag na liga Cu-10%Al, conforme discutido na pag. 35. Os resultados acima mostram que
esse limite de solubilidade deve estar em torno de 6%Ag. O pico associado com o
ordenamento da fase martensitica 3’ parece ndo sofrer grandes modificagdes com a adi¢do

de 4 % de Ag. Com 6 % este pico passa a aparecer como um “ombro” em torno da
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temperatura de 280 °C, ndo sendo muito bem definido. J4 a partir de 8% comega novamente
a existir uma melhor defini¢do deste pico e com 10 % de Ag este torna-se extremamente
largo. Esses resultados parecem indicar que a adi¢do de prata permite que se obtenha as
fases martensiticas B’ e 3, em equilibrio por meio de témpera para as ligas com 4 ¢ 6 % de
Ag, e que a precipitagdo da prata parece ser o efeito dominante neste intervalo de
temperaturas, para essas concentracdes de Ag. Para adigdes de 8 e 10 % de Ag ¢ possivel
observar que a transicdo [’—>f;’ passa a ser o efeito dominante nesse intervalo de
temperaturas, indicando que a prata parece ndo deslocar mais o limite de estabilidade das
fases para concentra¢des mais elevadas de aluminio, a partir de 8 % de Ag. Também ¢é
possivel observar que a transi¢do B’—[3;,” torna-se mais lenta a partir de 8 % de Ag,
tornando mais largo o pico associado a esta transformagao. Isso deve estar associado as
alteragdes da estrutura da fase martensitica. O pico associado com a transi¢do ;"= P e a
decomposi¢do de parte da fase B; —(o + y;), que aparece em torno de 425 °C para a
amostra sem prata, ndo foi detectado para as amostras contendo 4 ¢ 6% de Ag. Para as
amostras com 8 ¢ 10 % de Ag este evento térmico apareceu em torno de 460 e 470 °C,
respectivamente. As micrografias da figura 28, obtidas para a liga Cu-10%Al-4%Ag,
mostram que esta concentragdo de prata ndo altera a seqiliéncia das transformacgdes de fase
em relacdo a amostra sem prata (figura 21). Na figura 28 também ¢ possivel observar o
inicio da formacdo da fase perlitica (fig. 28-c), que se dé através da decomposicdo da fase
B1. Isso indica que a transformagdo f3;"—f; e a decomposicao de parte da fase B;—(a + 71)
estdo ocorrendo junto com a precipitacdo da Ag e que a reagdo de precipitacdo € o processo
dominante neste intervalo de temperaturas, ndo sendo possivel detectar a transicao ;" —f
e a decomposi¢do de parte da fase f;—(a + ;). Com o aumento da concentracdo da Ag ¢
possivel observar um deslocamento destas transformagdes para temperaturas mais elevadas,
o que pode estar relacionado com uma diminui¢do na velocidade da transicdo 3;” —p; e da

decomposi¢do de parte da fase B1—>(a + 71).
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Figura 28. Micrografias opticas (500x) obtidas para a liga Cu-10%Al1-4%Ag
previamente submetida a témpera a partir de 850 °C (a), e em seguida
submetida a témperas a partir de 300 °C (b), 400 °C (c) e 600 °C (d).

Esses resultados indicam que adi¢des crescentes de Ag a liga Cu-10%Al aumentam
o intervalo de estabilidade da fase martensitica [3;”. Esse aumento no intervalo de
estabilidade da fase martensitica deve estar associado com um processo onde parte da
martensita ;” é retransformada na fase  na temperatura da transformagdo nominal (sem
adicdo de prata) e o restante da martensita, denominada hiperestabilizada, passa por um
segundo estagio de transformagdo reversa em temperaturas muito mais elevadas, por meio
de um processo de nucleagdo das lamelas da fase B [21]. Também foi possivel observar que
o0 pico correspondente a precipitagdo da prata € deslocado para temperaturas mais baixas até

6 % de Ag, volta a temperaturas mais elevadas para a concentracdo de 8% de Ag e ndo ¢
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detectado para adigdes de 10% de Ag. Isso parece indicar que a precipitagdo de Ag ocorre
preferencialmente quando se inicia a decomposicdo da fase [;, ou seja, no inicio da
formacdo da fase perlitica. Isto deve ser devido ao fato da fase y; possuir estrutura ccc
complexa, com parametro de rede cerca de trés vezes maior que a estrutura ccc comum [49]
e, portanto favorece o inicio da precipitagdo da prata junto com a formacao da perlita. Para
a liga contendo 10 % de prata o pico relacionado com a decomposi¢do da fase 3; aparece
num intervalo de temperaturas mais elevado e os resultados parecem indicar que esse
intervalo estd acima da temperatura de dissolugdo da prata na matriz, e por este motivo o
pico associado a precipitagdo ndo ¢ detectado.

Para as transformagdes que ocorrem entre 500 e 650 °C também foi possivel
observar que a presenga da prata altera os eventos térmicos, em relagdo a amostra sem
prata. Conforme mostra a figura 29, que corresponde a por¢do ampliada das curvas das
figuras 20, 22, 23, 24 e 25 no intervalo de temperaturas citado, o primeiro pico, associado a
transicdo 3;—P aumenta sua intensidade proporcionalmente ao aumento da concentragdo
de prata e o segundo pico, associado a transformagdo (o + y;)—f, aumenta sua intensidade

até 6 % de Ag e diminui novamente até quase desaparecer com 10 % de Ag.
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Figura 29. Por¢do ampliada das curvas ATD das figuras 20 e 22-25, no intervalo
de temperaturas entre 500 e 650 °C.
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Para a transi¢do 3;—f esse aumento na intensidade do pico deve estar relacionado
com o aumento da estabilidade da fase 3; com as adigdes Ag. Para o segundo pico,
associado com a transformagao (o + y;)—f, o comportamento deste evento térmico indica
que o efeito da prata na estabiliza¢do da fase 3; € mais intenso a partir de 6 % de Ag e que
para a liga com 10% de Ag a decomposi¢do da fase 3; ¢ quase totalmente suprimida. Esses
resultados parecem indicar que a liga Cu-10%AI-10%Ag pode apresentar o efeito memdoria
de forma [25]. As temperaturas em que ocorrem os eventos térmicos também sofreram
alteragdes devido as adi¢des de Ag. O deslocamento do pico correspondente a transicdo
B1—pB para temperaturas menores com adicdes de até 6%Ag deve estar associado ao
deslocamento da concentragdo de equilibrio, pela prata, para teores mais elevados de Al,
permitindo que a fase 3; seja formada com maior facilidade [50]. Para a liga com 8% de Ag
a temperatura dessa transi¢do retornou para um valor proximo daquele da amostra sem
prata. Isso parece indicar que a adicdo de 8% de prata ndo favorece a formacao da fase [3;.
Entretanto, com a adi¢@o de 10 % Ag o efeito observado foi o mesmo que aquele verificado
para concentra¢des menores de prata, ou seja, o pico correspondente a transigdo 3;—f3 volta
a ser detectado em torno de 525 °C. Ja para a transi¢do (o + y;)—p também é possivel
observar uma diminui¢do da temperatura de transi¢do até 6% de Ag, que deve estar
associada a precipitacdo da fase a a partir da dissolucdo da prata, que precede esta transi¢ao
e favorece a formacgdo da fase . Com 8% de Ag a temperatura dessa transi¢cdo retornou
proximo aquele valor da amostra sem prata. Isso parece confirmar que 8% de prata deve
exceder o limite de solubilidade da Ag na matriz. Para a liga com 10% de Ag € possivel
observar uma continuidade do efeito verificado para ligas com concentracdes de Ag
menores. Os graficos da figura 30 e a discussdo acima mostram que existe um

comportamento descontinuo da liga com 8% de Ag.
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Para verificar a existéncia do efeito memoria de forma na liga Cu-10%Al1-10%Ag
foi realizado um ensaio de calorimetria exploratéria diferencial (DSC) com razdo de 10
°Cmin™', no aquecimento e no resfriamento, com a liga previamente submetida a témpera a
partir de 850 °C. Sabe-se [18,26] que a existéncia do efeito memoria de forma, além de
suprimir a decomposicdo da fase P;, também provoca o aparecimento de um pico
exotérmico em temperaturas baixas durante o resfriamento da amostra a razdo constante.
Esse pico esta associado & transformagio martensitica direta B; — B, e a temperatura onde
se inicia essa transi¢do ¢ conhecida como M; (martensitic start) e a temperatura na qual
finaliza-se o evento térmico € chamada de My (martensitic finish).

Nas curvas da figura 31 pode-se observar que o pico associado a transformacgao
martensitica direta, que deveria aparecer no intervalo de temperatura de 200 a 300 °C [26]
no resfriamento, ¢ observado apenas na curva correspondente a liga com adigcdo de 10%Ag
(fig. 31-b) e no mesmo intervalo de temperaturas ja registrado na literatura. O pico
exotérmico em torno de 510 °C observado durante o resfriamento de ambas as amostras,
esta relacionado com a transi¢cdo B—f; [S1]. Os picos presentes no aquecimento foram
discutidos anteriormente na figura 25. A presenga do pico correspondente a transicdo
B1—P: indica que a liga Cu-10%Al-10%Ag pode apresentar o efeito memoéria de forma.

A presenca de um retardo na reagdo de decomposicdo da fase ; ndo pode ser a
unica evidéncia a respeito do efeito memoria de forma, j& que toda liga que possui o efeito
memoria de forma possui um retardo na velocidade da reagdo de decomposi¢do, mas nem
toda liga que possui esse retardo tem o efeito memoria de forma. Esse comportamento pode
ser devido a uma perturbagdo adicional gerada pela presenga da prata sobre a fase ;. Os
difratogramas de raios X in-situ da figura 32 foram obtidos em diferentes temperaturas para
o registro do intervalo no qual a fase 3; ¢ encontrada, uma vez que o sinal do DSC da figura
31-b ¢ bastante fraco. Esses difratogramas mostram a presenca das fases 3 € y; no intervalo
de temperatura de 480 a 540 °C, confirmando que o sinal do DSC no mesmo intervalo de
temperaturas esta associado com a decomposi¢do da fase B;—(a + v;) € que a prata esta

perturbando a decomposi¢do dessa fase neste sistema.
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Figura 32. Difratogramas de raios X in situ obtidos com A = 1,746617 A e 7098,6eV para a
liga Cu-10%Al-10%Ag inicialmente submetida a tempera a partir 850 °C.
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Para confirmar a presenga do efeito memoria de forma na liga Cu-10%Al-10%Ag
suas propriedades mecanicas foram medidas sob carga compressiva e comparadas com
aquelas obtidas nas mesmas condi¢des para a liga Cu-10%Al. A figura 33 mostra as curvas
de tensdo-deformacao obtidas para ambas as ligas. Durante o primeiro estagio de carga, as
curvas sdo lineares ¢ em seguida mudam levemente a sua inclinagdo. Um novo regime
linear ¢ alcangado quando a deformagdo prossegue. A primeira parte linear corresponde ao
regime elastico da fase martensitica, enquanto o desvio da linearidade est4 associado com o
inicio de deformag¢d@o da martensita. A tensdo associada com o final da parte linear inicial é
chamada de tensdo de deformagdo critica da martensita, 4. O coeficiente angular do
segundo regime linear corresponde ao progresso da deformacdo da martensita e este valor é
denominado coeficiente de deformagio, DS.

Nenhuma diferenga significativa no o4 foi observada entre ambas as ligas. Os
valores de o4 ficaram em torno de 360 MPa para a liga Cu-10%Al e 380 MPa para a liga
Cu-10%Al1-10%Ag. O endurecimento por deformagdo, chamado de DS, ¢ mais elevado
para a liga Cu-Al-Ag com do/de em torno de 44 MPa/%, enquanto para liga Cu-Al este
valor foi de 33 MPa/%. A deformag¢do maxima medida sem sinal de falhas ficou em torno
de 9% para ambas as ligas, a uma tensdo maxima de 850 MPa para a liga Cu-Al-Ag e 650
MPa para a liga Cu-Al. Acima de (9%) de deformacgdo foi observada uma descoesdo
granular na liga Cu-Al-Ag. Dessa forma, a presenca de Ag ¢ responsavel pelo aumento na
resisténcia a deformagdo da fase martensitica. A figura 34 mostra a superficie do material
em diferentes niveis de deformacao.

Quando uma carga mais elevada que o4 € aplicada dois processo podem ocorrer: o
crescimento das variantes da martensita as expensas das outras e/ou deformagdo plastica da
martensita. A deformagdo resultante do primeiro processo ¢ reversivel durante o
aquecimento acima da temperatura da transforma¢do martensitica reversa, Ay, dando
origem ao efeito memoria de forma. A deformagdo plastica ndo € reversivel durante o
aquecimento. Para distinguir qual dos dois processos ocorre nas ligas analisada, ciclos de
tensdo-deformag¢do com carga maxima aplicada crescente foram feitos, aquecendo a
amostra até 800°C depois de cada ciclo. O comprimento da amostra foi medido antes do
teste de compressao (l,), depois da compressao (ly) e depois do aquecimento (I¢"). Os testes

de compressdo tém a grande vantagem de permitir a determinag¢do da variacdo do
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comprimento da amostra diretamente e com grande precisdo. Neste caso, um paquimetro
digital com precisio de £10” mm foi usado. As deformagdes de interesse neste caso sdo
€ret, @ deformagdo retida durante a descarga e &y deformacgdo retida depois do tratamento
térmico, sendo &.—(lo-1p)/1f € €x=(lo-1¢")/1o, onde €y € a deformagao irreversivel associada a
deformacdo plastica e a diferenga entre &, € &« ¢ a deformagdo relacionada ao crescimento

das variantes da martensita.
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Figura 33. Curvas de compressao obtidas para as ligas Cu-Al e Cu-Al-Ag.
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Figura 34. Micrografias opticas obtidas para a liga Cu-10%Al-10%Ag. (a) martensita sem
deformagdo; (b) com 3% de deformacdo (marcas sdo observadas); (c) com 5,7% de
deformagdo (marcas dentro e fora dos graos sdo observadas) e (d) com 9% de deformagao
(marcas dentro e fora dos graos sdo observadas; por falhas de descoesdo dos graos, indicada
pela seta).

As amostras de Cu-Al n3o mudam seu comprimento depois do aquecimento,
portanto &.—¢¢ foi medido indicando que apenas ocorre deformagao plastica da martensita.
As amostras da liga Cu-Al-Ag mostraram algum grau de recuperagdo da forma. A figura 35
mostra esse comportamento. Como pode ser visto, 0 g; ¢ sempre menor que &, indicando
que ambos os processos mencionados estdo presentes na liga Cu-Al-Ag. Dessa forma, a
liga Cu-Al-Ag mostra algum grau de capacidade memoria de forma, enquanto a liga Cu-Al

ndo apresenta essa capacidade.
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Figura 35. Deformagao retida depois do tratamento térmico (grr) em fungdo da
deformacdo retida durante a descarga (&r). Linha tracejada corresponde a
ETT Eret.

Com o objetivo de analisar a influéncia da prata na estabilidade na fase 3;, na liga
Cu-10%Al1-10%Ag, e estimar os valores das energias de ativagdo para as reacdes 1—f
e (o + y1)—P, foi realizado um estudo cinético ndo-isotérmico utilizando medidas de
calorimetria exploratdria diferencial (DSC). A figura 36 mostra as curvas obtidas para a
liga Cu-10%Al1-10%Ag, previamente submetida a témpera a partir de 850 °C, em varias

razdes de aquecimento.

Na curva da figura 36-a é possivel observar a presenca de dois picos, um em torno
de 516 °C e outro em torno de 550 °C, ambos endotérmicos. Como ja discutido
anteriormente na figura 25, o pico em torno de 516 °C esta associado a reagdo B1—f € o
outro em torno de 550 °C estd relacionado a reagdo (o + y;)—>P. Esses picos sdo
deslocados para temperaturas mais elevadas com o aumento da razdo de aquecimento,

como pode ser observado nas curvas, 36-b a 36-f.
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Figura 36. Curvas DSC obtidas para a liga Cu-10%AI1-10%Ag com razédo de
aquecimento: (a) 2, (b) 5, (¢) 10, (d) 15, (e) 20 e (f) 25 °Cmin™".

Para as transformagdes isotérmicas, a andlise cinética ¢ realizada aplicando-se o
formalismo de Jonhson-Mehl-Avrami (JMA) [2]. Este método estd baseado em uma
expressdo integral para a fragdo transformada, que ¢ entdo diferenciada duas vezes com

respeito ao tempo para obtencdo dos parametros cinéticos [52].

A validade da equagdo de JMA para a cinética ndo-isotérmica foi examinada por
Henderson [53], que mostrou que tal procedimento pode ser usado apenas sob algumas

condigdes especificas:

1. quando a velocidade de crescimento da nova fase depende apenas da temperatura, € nao
explicitamente do tempo;
2. quando a velocidade da transformag¢@o ndo depende do histdrico térmico;
3. quando a nucleacdo ocorre em particulas da segunda fase aleatoriamente dispersas.
Essas restricdes limitam a aplicabilidade do formalismo de JMA, para a cinética

ndo-isotérmica, as chamadas transformacdes de saturagdo de sitios [52], ou seja, quando a
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nucleacdo ocorre muito no inicio da transformagdo e a velocidade de nucleacdo é zero
depois disso. Sob estas restricdes, Henderson [53] mostrou que o método de Kissinger ¢ a
equagdo de velocidade de Jonhson-Mehl-Avrami sdo equivalentes, justificando o uso dos
métodos de andlise térmica para o estudo da cinética de transformagdo ndo-isotérmica de

nucleacdo e crescimento, incluindo a obteng@o de energias de ativagdo e ordens de reagéo.

Sabe-se que as transformagdes martensiticas utilizam um mecanismo ndo-difusivo para
a transicdo de fase. Esse processo é bastante rapido, o que ndo permite que ocorra a etapa
de crescimento dos nucleos. Portanto, nessa classe de transformagdo de fase ndo deve ser
utilizado o método ndo-isotérmico. Ja para as demais transigdes, o método pode ser

utilizado satisfatoriamente.

A energia de ativagdo (£,) de uma transformacgdo pode ser obtida, pelo método néo-
isotérmico, por medidas da temperatura 7,, no ponto de maximo da velocidade da reagdo,
enquanto a razdo de aquecimento ¢ permanece constante. Em um ensaio de calorimetria
exploratoria diferencial (DSC), o maximo da velocidade de reag@o coincide com o pico da
curva obtida experimentalmente. Medindo-se a temperatura de pico em varias taxas de
aquecimento e determinando o coeficiente angular do grafico de /n¢ (método de Ozawa:
In[¢] = C — E/RT, [54]) ou ln¢/Tp2 (método de Kissinger: In[¢/Tp2] = C - E/RT, [55]), em

fungdo de 1/ T, ¢ possivel calcular a energia de ativagdo para a reagdo relacionada com o

evento térmico [53]. Nas tabelas 2 e 3 estdo mostrados os valores dos pardmetros utilizados

na construcdo dos graficos das figuras 37 e 38.

Tabela 2. Parametros obtidos a partir das curvas de DSC para a reacdo B;—p.

&/ Kmin' T,/°C  1000/T, (K) Ind Ind/T,”
2 516,30 1,2669 0,69315 -12,649
5 517,12 1,2656 1,6094 -11,735
10 518,22 1,2639 2,3026 -11,045
15 519,10 1,2625 2,7081 -10,641
20 519,83 12613 2,9957 -10,355

25 520,10 1,2609 3,2189 -10,133




Tabela 3. Parametros obtidos a partir das curvas de DSC para a reagdo (o + y;)—P.

®/Kmin' T,/°C  1000/T, (K) Ind Ind/T,”

2 550,64 1,2141 0,69315 -12,734

5 551,65 1,2126 1,6094 -11,820

10 553,17 1,2104 2,3026 -11,131

15 555,32 1,2073 2,7081 -10,731

20 555,45 1,2071 2,9957 -10,443

25 556,56 1,2055 3,2189 -10,223
' E,=3221,7 kJmol” ’ E, =3208.6 kol
1,260 1,262 100;/2’;3:(1() 1,266 1,268 » » » VIOOO/];V (K) » » +

(a) (b)

Figura 37. Grafico de (a) In ¢ em fung¢do de 1000/T, (método de Ozawa) e
(b) In ¢/Tp2, obtido para a reag¢do 3; — P (método de Kissinger).
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Figura 38. Grafico de (a) In ¢ em func¢do de 1000/T, (método de Ozawa) e
(b) In (I)/Tp2, obtido para a reagdo (a + y;)—p (método de Kissinger).
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Os valores das energias de ativagdo obtidos a partir dos coeficientes angulares das
retas nos graficos das figuras 37 e 38 foram: E, = 3221,7 kImol! ¢ B, = 3208.,6 kJmol™
para a transi¢do 3;—f3, usando os métodos de Ozawa e Kissinger respectivamente ¢ E, =
2232.3 kImol™ e Ey = 2218,5 kJmol™ para a transi¢do (o + v;) — P, usando os métodos de
Ozawa e Kissinger respectivamente. Como ja observado a partir de dados da literatura para
as ligas Cu-Al [56], a reagdo eutetoide (o + y;)—P, sob condigdes ndo-isotérmicas, € um
processo controlado pela interface e o valor obtido para a energia de ativagdo, utilizando o
método de Kissinger, é 650 kJmol'. Neste trabalho os valores da energia de ativagdo
obtidos por ambos os métodos, Ozawa e Kissinger, embora semelhantes entre si, sdo
bastante elevados em relagdo aquele encontrado na literatura para a reacdo eutetdide. Os
valores mais elevados das energias de ativagdo, nas duas rea¢des consideradas, devem estar
associados a presenga da prata e ao efeito de retardo que ela provoca na decomposi¢do da
fase ;. Como ja foi observado, a presenca de Ag aumenta a estabilidade da fase (3,
dificultando sua decomposi¢do e aumentando assim a quantidade relativa dessa fase, em
temperaturas onde ela ja deveria ter iniciado sua decomposi¢do. Dessa forma, a prata cria
condigdes desfavoraveis para a ocorréncia da reagdo (a+y;)—f, aumentando entdo o valor
da energia de ativagdo necessaria para a reacdo. Sendo assim, entre os atomos de Al e Ag
deve ocorrer uma interagdo que favorece a estabilidade da fase ; e deve ser responsavel
pelo valor mais elevado ainda da energia de ativagdo para a transicdo B;— 3, quando

comparado com a reagdo eutetoide.
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4.3. Estudo da influéncia de adicoes de Ag na variacdoda microdureza da ligca Cu-10%Al

Inicialmente, foi feito um estudo sobre a influéncia de adigdes de Ag na
microdureza da liga Cu-10%Al, em amostras submetidas a um recozimento prolongado. O
grafico da figura 39-a mostra a curva de variacdo da microdureza das ligas Cu-10%Al, Cu-
10%A1-4%Ag, Cu-10%Al1-6%Ag, Cu-10%Al-8%Ag e Cu-10%Al-10%Ag (m/m),
inicialmente recozidas, em fun¢@o da concentracdo de Ag. Nesse grafico observa-se um
decréscimo na microdureza com o aumento da concentragdo de Ag. Esse comportamento
difere daquele esperado, uma vez que dados anteriores obtidos para ligas com diferentes
concentracdes de Al sempre indicaram um aumento na microdureza das ligas com o
aumento da concentragdo de Ag [57]. Um exemplo desse comportamento pode ser
observado no grafico da figura 39-b, correspondente a variagcdo da microdureza da liga Cu-
9%Al com adigdes de Ag. Essa diminuicdo nos valores da microdureza deve estar
associada com a microestrutura das ligas e com a formagdo de precipitados ricos em prata
durante o resfriamento lento das amostras.

A figura 40 mostra as micrografias eletronicas de varredura obtidas a partir de
amostras das ligas (a) Cu-10%Al, (b) Cu-10%AI-4%Ag, (c) Cu-10%Al-6%Ag, (d) Cu-
10%A1-8%Ag e (e) Cu-10%Al-10%Ag previamente recozidas a 850 °C. Essas micrografias
foram obtidas nos contornos de grdo, regido na qual foram feitas as medidas de variagdo da
microdureza das ligas. A liga Cu-10%Al localiza-se na regido do campo bifésico (o + o)
do diagrama de equilibrio do sistema Cu-Al (fig. 8, pag. 24). Na micrografia da figura 40-a,
correspondente a liga sem adigdes de prata, pode-se observar uma microestrutura lamelar
complexa nos contornos de grdo da fase a-Cu. Essa microestrutura esta associada com a
fase (o + v1). Como ja discutido na pagina 29, a microestrutra da fase ordenada o, ndo pode
ser detectada por metalografia.

Nas micrografias das figuras 40-b a 40-e, correspondentes as ligas com adi¢des de
Ag, foram observadas algumas mudangas na microestrutura das amostras. E possivel notar
a presenca de uma microestrutura lamelar complexa, composta por uma regido clara e uma
regido escura, nos contornos de grios da fase a-Cu primaria. Dados da literatura mostram
que essa regido clara corresponde a fase a e a regido escura a fase rica em aluminio vy, [42].

Nessa microestrutura complexa observa-se um aumento relativo da fase y; que compde as
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lamelas da fase (o + ;) com o aumento do teor de Ag, e para a liga com 10%Ag sdo
observados alguns precipitados de Ag localizados preferencialmente sobre as lamelas da

fase v;.
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Figura 39. Graficos da variagdo da microdureza com a concentracdo de Ag
para as ligas: (a) Cu-10%Al; (b) Cu-9%Al, inicialmente recozidas



Figura 40. Micrografias eletronicas de varredura obtidas a partir de amostras
das ligas (a) Cu-10%Al, (b) Cu-10%Al1-4%Ag, (c) Cu-10%Al-6%Ag,

(d) Cu-10%AI1-8%Ag e (e) Cu-10%Al1-10%Ag previamente recozidas.
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Figura 41. Difratogramas de raios X in-situ obtidos para a liga Cu-10%Al
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Quando a fase B ¢ resfriada lentamente, uma transformag¢do reversivel do tipo
eutetoide ocorre, B—(a + vy;), como mostrado nos difratogramas de raios X da figura 41,
obtidos para a reagdo inversa. A maneira como esta reagdo acontece ¢ bastante semelhante
a transformacdo eutética, onde a fase primaria € um liquido em substitui¢do ao sélido [58].
No caso das ligas do sistema Cu-Al a microestrutura resultante no resfriamento lento ¢
composta de lamelas de y; embebidas em o, como mostrado nas figuras 40-b a 41-e. Esta
estrutura complexa é conhecida como fase perlitica (o + y;) (denominagdo herdada dos
acos) ou mistura eutetoide. A primeira etapa da formacao da fase perlitica € a nucleagdo, ou
da fase o ou da fase y;, nos contornos de grao da fase . Que fase nucleara primeiro
dependerd da estrutura dos contornos de grao e da composicdo da liga estudada. Como a
liga Cu-10%Al estd localizada no campo hipoeutetdide do diagrama de equilibrio do
sistema Cu-Al, primeiro devera ocorrer uma precipitagdo da fase o primaria e, em seguida,
a supersaturacdo desigual da fase B com respeito as fases a e y;. A precipitacdo da o
primaria ¢ um indicativo de que ha um excesso de o no sistema e, portanto ocorrerd uma
supersaturagdo mais elevada de o em relag@o a y;. Sendo assim, na liga Cu-10%Al devera
nuclear primeiro a fase a da perlitica. Quando uma fase pro-eutetoide ja existe (como nesse
caso, a a primdria) a fase perlitica nucleard no lado incoerente (fase ), e isso produzira
uma orientacdo diferente entre as fases o e y;, como visto na figura 40-b a 40-e. Dando
seqiiéncia, a fase o nucleara nos contornos de grdo da o primdria com interface coerente e
orientagdo relacionada a o primaria e interface incoerente com 3 (veja fig. 42-i) e a fase vy,
nucleara em uma posi¢do adjacente a o, também com interface coerente e orientagdo
relacionada a o primaria (fig. 42-ii a 1v).

Como mencionado anteriormente, o crescimento da fase perlitica na liga Cu-10%Al
¢ semelhante ao crescimento das lamelas de uma solu¢do eutética, com a fase [
substituindo o liquido. A figura 43 mostra como duas fases podem crescer
cooperativamente. Durante a formagdo da fase o rica em Cu, um excesso de dtomos de Al
difunde-se lateralmente por uma distancia curta e ¢ incorporado pela fase v, rica em Al. Da
mesma forma, os atomos de Cu rejeitados por y, difundem-se através da fase f para uma
posicdo lateral favorecendo o crescimento das lamelas de a. A velocidade com que a

mistura eutetoide crescera dependera de qudo rapido o processo de difusdo atomica podera
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ocorrer ¢ isso dependerd da difusividade dos atomos presentes e do espagcamento
interlamelar A. Portanto, um espagamento interlamelar pequeno favorecera um crescimento

rapido.

alfa primaria fase beta

g B R

alfa

(i) (i) (i) (iv)

Figura 42. Ilustragdo do mecanismo da nucleacdo da fase perlitica.
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A ‘)Al Cu
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gama ) —

Figura 43. Ilustragdo do mecanismo de crescimento
das lamelas da fase perlitica.

No tratamento térmico de recozimento as amostras foram deixadas por cinco dias a

1

uma temperatura de 850 °C e em seguida foram resfriadas lentamente (1 °Cmin” neste
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caso) até¢ a temperatura ambiente. Quando as amostras estdo em temperaturas elevadas, a
maior parte da prata presente estd solubilizada na matriz. Com o decréscimo da
temperatura, a prata que excede o limite de solubilidade na liga Cu-10%Al ¢ dragada para
os contornos de grao para formar os nucleos dos precipitados ricos em prata [42]. A partir
de uma dada temperatura esses nucleos comegcam a crescer € a engrossar [44]. A
micrografia da figura 40-e mostra que ha uma formagdo preferencial de precipitados na
regido rica em Al Isso ¢ devido a grande afinidade quimica do par Ag-Al, o que deve
interferir no processo de crescimento das lamelas da fase perlitica. A presenca desses
precipitados de Ag deve perturbar o mecanismo de difusdo do Al, ja que existe uma grande
afinidade entre a prata e o aluminio. Sendo assim, o aluminio tendera a se solubilizar, mais
rapidamente, no precipitado de prata e, portanto aumentara o gradiente de concentragdo de
Al na interface das lamelas da fase y;. Como a afinidade do par Cu-Ag ¢ menor, esses
precipitados ndo interferirdo no processo de difusdo do Cu. Dessa forma, cria-se uma
diferenc¢a na quantidade de material que chega na interface das lamelas da fase complexa (a
+ v1), e isso produz uma quantidade maior de y; que de a, como mostrado nas figuras 40-b
a 40-e. Esse aumento na quantidade da fase y; e a presenca de precipitados ricos em Ag
(dureza em torno de 70 Hv) devem contribuir para a diminui¢do da microdureza das ligas.
As variagdes da fragdo relativa das fases o e da fase rica em prata foram calculadas,
em relagdo a fase a, usando o método da comparacdo direta [59]. De acordo com este
método, as intensidades integradas dos picos de difragdo sdo proporcionais a quantidade

relativa de uma fase formada em uma temperatura qualquer e segue a relagdo abaixo:

I
W= (20)

onde /, ¢ a intensidade integrada do pico de difragdo da fase a., I, € a intensidade do pico de
difragdo da fase y; e W € proporcional a varia¢do da fragdo de uma fase particular formada.
As fracdes da fase y; e da fase rica em Ag em relag@o a fase a foram calculadas a partir da
figura 44 e as variacdes destas fracdes relativas com a concentragdo de Ag sdo mostradas

nas figuras 45 e 46.
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Para estes calculos foram escolhidos os picos de difragdo localizados em 56,5° para
a analise da fase o, 49,5° para a fase y; e 43,4° para a fase rica em prata. Os resultados
obtidos mostraram um aumento da fragdo relativa da fase y; e um conseqiiente decréscimo
da fase a até 8%Ag (fig. 45) e um aumento da fragdo relativa de Ag até 8%Ag (fig. 46).
Isto confirma o que foi observado nas micrografias da figura 40, onde foi constatado um
aumento da fracdo relativa da fase y; na fase perlitica devido a presenga da Ag. Este
aumento na fracdo relativa da fase y;, na fase complexa (o + 7;), foi associado com

mudangas na difusividade do Cu e do Al durante o resfriamento lento das amostras, na

presenca de Ag.
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Figura 44. Difratogramas de raios X obtidos para as ligas inicialmente recozidas.
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Figura 45. Grafico da variagao relativa de y;/a em fungdo da concentragdo de prata.
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Figura 46. Grafico da variagdo relativa de Ag/a em fun¢do da concentragdo de prata.
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O gréfico da figura 47 mostra a curva de variagdo da microdureza das ligas Cu-
10%Al, Cu-10%Al1-4%Ag, Cu-10%Al-6%Ag, Cu-10%Al-8%Ag e Cu-10%Al-10%Ag

(m/m), submetidas a t€émpera, em funcdo da concentragcdo de Ag.
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Figura 47. Graficos da variagdo da microdureza com a concentragdo de Ag
para as ligas submetidas a témpera.

Neste grafico, a microdureza das ligas submetidas a témpera permanece
praticamente constante, independentemente da quantidade de prata adicionada. Sabe-se que
em temperaturas elevadas ha formag@o de um excesso de vacancias e que essas vacancias
estdo relacionadas a variagdo da microdureza das ligas do sistema Cu-Al, quando retidas na
témpera [46]. A presenca da prata na liga Cu-10%Al deve introduzir perturbacdes
adicionais ao sistema ¢ dessa forma elevar a concentracdo de vacancias nas amostras. As
vacancias podem ser consideradas como regides de baixa energia livre no sistema em
questdo, favorecendo entdo a sua ocupagdo por atomos de prata dissolvidos na matriz em
temperaturas elevadas. Essa ocupagdo diminui a concentragdo de vacancias em excesso €
faz com que as ligas ndo sofram grandes variacdes em sua microdureza com as adigdes de
prata, quando submetidas a témpera a partir de temperaturas elevadas. Além dos fatores ja
citados, os valores constantes da microdureza, verificados para as ligas de Cu-10%Al com
adi¢des de Ag, podem também estar relacionados com a formacao da fase B;’ ¢ a presenca

de precipitados ricos em Ag ndo-dissolvidos durante a témpera.

A figura 48 mostra as micrografias eletronicas de varredura obtidas a partir de

amostras das ligas (a) Cu-10%Al, (b) Cu-10%AI-4%Ag, (c) Cu-10%Al-6%Ag, (d) Cu-
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10%A1-8%Ag e (e) Cu-10%Al-10%Ag submetidas a témpera a partir de 850 °C. Nessas
micrografias pode-se observar uma diminui¢do da solubilidade da Ag na matriz rica em Cu
a partir de 6%Ag. Essa prata ndo-solubilizada, como dito anteriormente, deve contribuir
para a diminuicdo da microdureza da liga Cu-10%Al, junto com os fatores ja mencionados.
Além disso, pode-se observar também uma mudanga estrutural com o aumento da
concentracdo da Ag.

A micrografia da figura 48-a, que corresponde a liga sem adi¢cdes de Ag, mostra
uma microestrutura em forma de agulhas caracteristica da fase martensitica 3’. Na presenca
de 4%Ag essa estrutura comeca a apresentar “rodas” ou “rosetas”, ainda na presenga das
agulhas da fase ’. Essas “rodas” ou “rosetas” sdo caracteristicas da estrutura da fase
martensitica do tipo ;" em ligas do sistema Cu-Al. Ja com 6% e 8%Ag, a estrutura da fase
B1’ é dominante, e para a liga com 10%Ag ocorre uma fragmentagdo da microestrutura da
fase martensitica e a formag¢do de uma grande quantidade de fase o. Essas micrografias
confirmam que na presenca de até 6%Ag ¢ possivel obter as fases martensiticas ’ e B;” em
equilibrio por meio de témpera. Acima dessa concentragdo a fase metaestavel dominante é
a B1’. Isso confirma também que adi¢des crescentes de Ag deslocam a concentragdo de Al
para teores mais elevados.

Dados da literatura [19] mostram que ha variagdes na microdureza das diferentes
estruturas da martensita das ligas de Cu-Al, como visto na figura 49. Estas altera¢des sdo
devidas, principalmente, a um maior grau de ordenamento da martensita com o aumento da
concentracdo de Al. Como visto na discussdo acima, a presenca de Ag aumenta a
quantidade relativa de aluminio nas ligas Cu-Al-Ag, e contribui para um aumento no grau
de ordenamento das amostras, mas a diminui¢do da solubilidade dos precipitados de Ag
contribui para a diminui¢do da dureza. Sendo assim, em média, o valor da medida de

microdureza nas amostras deve permanecer constante, como mostrado no grafico da figura

47.



Figura 48. Micrografias eletronicas de varredura obtidas a partir de amostras
das ligas (a) Cu-10%Al, (b) Cu-10%AI1-4%Ag, (c) Cu-10%Al-6%Ag,
(d) Cu-10%AI1-8%Ag e (e) Cu-10%Al-10%Ag submetidas a t€émpera
a partir 850°C.
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Figura 49. Variag¢ao da microdureza das martensitas de ligas do sistema Cu-Al
depois de submetidas a témpera em diferentes taxas de resfriamento[19]:
0 - submetida a témpera em agua a 100 °C,

e - submetida a témpera em salmoura a 25°C.

As figuras 50 a 55 mostram os graficos de variagdo de microdureza da liga Cu-
10%Al com adigdes de 0, 4, 6, 8 e 10 % de Ag (m/m), em fun¢do da temperatura de
témpera, obtidos utilizando-se amostras inicialmente submetidas a témpera a partir de 850
°C. As ligas, previamente submetidas a témpera a partir de 850 °C, foram deixadas em
equilibrio durante 1 hora em cada temperatura e em seguida resfriadas em banho de gelo
caracterizando um processo isocronico. Neste processo, o ponto inicial das curvas das
figuras 50-55 corresponde a fase martensitica, o que foi confirmado pelas micrografias
mostradas na figura 26 e pelos difratogramas de raios X da figura 27.

No gréfico da figura 50, que corresponde a liga Cu-10%Al, pode-se observar um
aumento na microdureza até 300 °C, que deve estar relacionado com o ordenamento da fase
o2 junto com o ordenamento da fase martensitica. A diminui¢do da microdureza da liga de
300 a 400 °C deve estar associada ao aumento da fase desordenada a rica em cobre, devido

a reacdo peritetdide (o + op)<>(a + ;). No intervalo de 400 a 600 °C a microdureza da liga
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continuou a diminuir, provavelmente devido a precipitagdo da fase o; de 600 a 900 °C a
microdureza da liga aumentou e este aumento deve estar relacionado a formagado da fase
martensitica ' a partir da fase  [46]. No pequeno intervalo de 900 a 950 °C a microdureza
da liga permanece constante. Essa seqiiéncia de transformacdes foi confirmada pelas

micrografias mostradas na figura 21.
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Figura 50. Curva de variagdo da microdureza em fung¢do da temperatura de
témpera.
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Para as ligas com adi¢des de prata é possivel observar, a partir dos difratogramas
das figuras 56 a 59, as mesmas fases presentes na amostra sem prata, indicando que as
adigdes de Ag ndo alteram a seqiiéncia das transformagdes de fases das ligas, no
intervalo de temperaturas considerado. A partir das figuras 51 a 54 pode-se observar
algumas alteragdes no comportamento das amostras com adi¢des de Ag em relagdo
aquela sem prata (fig. 50). O ponto onde ¢ atingido o maximo da microdureza nas ligas
aumenta de 300 para 400 °C com o aumento do teor de Ag. Sabe-se que a liga Cu-
10%Al estd muito proxima ao limite de estabilidade da fase martensitica B, [19] e que a
presenca de prata aumenta a concentracdo de equilibrio para teores mais elevados de Al
[57]. Portanto, a presenca de Ag pode estar deslocando o limite de estabilidade da fase p
para a regido de estabilidade da fase B, . Isso faz com que ndo ocorra o ordenamento
total da fase martensitica B a 300 °C para as ligas com alto teor de Ag (>6%), indicando
que esse pico de dureza deve estar associado, principalmente, a precipitacdo da Ag
solubilizada na matriz, conforme mostram os difratogramas de raios X da figura 57. Isso
confirma a discussdo proposta na analise das curvas DTA das ligas submetidas a
témpera, figs. 20 e 22-25, no que diz respeito a formac¢do da fase martensitica B

induzida pela presenca da prata.
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Figura 56. Difratogramas de raios X obtidos para as ligas submetidas a témpera a

partir de 850 °C e posteriormente a 300 "C.
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Figura 57. Difratogramas de raios X obtidos para as ligas submetidas a témpera a

partir de 850 °C e posteriormente a 500 "C.
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Figura 58. Difratogramas de raios X obtidos para as ligas submetidas a témpera a
partir de 850 °C e posteriormente a 700 °C.
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Figura 59. Difratogramas de raios X obtidos para as ligas submetidas a t€émpera a
partir de 850 °C e posteriormente a 900 "C.
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As micrografias das figuras 60 a 63 mostram as estruturas da liga Cu-10%AI-6%Ag
nas temperaturas de témpera de 300, 500, 700 e 900°C. Nessas micrografias pode-se
verificar que ndo ha precipitados da fase o a 300 °C e existem precipitados de Ag ocupando
regides da superficie com imperfeigdes mais acentuadas; com o aumento da temperatura
para 500 °C ocorre uma precipitagdo bastante intensa da fase o desordenada e os
precipitados de Ag aparecem em torno das lamelas desta fase; a partir de 700 °C pode-se
observar o consumo da fase desordenada para formar a fase martensitica 3,°, a prata
precipitada nos contornos da fase a fica novamente mais visivel e finalmente a estrutura
caracteristica da fase martensitica 3;” nesta liga, com os precipitados de Ag ocupando as

regides que apresentam imperfeigdes mais acentuadas, aparece a 900 °C.
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Figura 60. Micrografias (MEV) obtidas para a liga Cu-10%AI1-6%Ag inicialmente

submetida a témpera e posteriormente submetida a t€émpera a partir de
300°C.
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Figura 61. Micrografias (MEV) obtidas para a liga Cu-10%AI1-6%Ag inicialmente
submetida a témpera e posteriormente submetida a témpera a partir de
500°C.
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Figura 62. Micrografias (MEV) obtidas para a liga Cu-10%AI1-6%Ag inicialmente
submetida a témpera e posteriormente submetida a t€émpera a partir de

700°C.
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Figura 63. Micrografias (MEV) obtidas para a liga Cu-10%AI1-6%Ag inicialmente
submetida a témpera e posteriormente submetida a témpera a partir de

900°C.
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A figura 64 mostra o grafico da diferenga entre o valor méximo e o inicial de dureza
das ligas, obtidos a partir das figuras 50-54, para as amostras estudadas. Sabe-se que do
ponto inicial das curvas até aproximadamente 400 °C, ocorrem as rea¢des de ordenamento
da fase a e da fase martensitica, e os valores de dureza nesses pontos estdo associados aos
produtos (valor maximo da dureza) e reagentes (valor inicial da dureza) das reagdes citadas
acima. Sendo assim, a diferenca entre esses pontos pode ser relacionada a for¢ca motriz para
as reagdes simultaneas de ordenamento da fase a e da fase martensitica que ocorrem nessas
ligas [60].

O grafico da figura 64 mostra que os valores da variagdo da microdureza das ligas
Cu-10%Al e Cu-10%Al1-8%Ag sdo praticamente os mesmos, indicando que a Ag parece
ndo alterar as reagdes de ordenamento nesta liga. Ja nas ligas contendo 4, 6 ¢ 10 % de Ag
observa-se que a variagdo da microdureza dessas ligas diminui com o teor de prata. Isto
ocorre porque a prata perturba as reagdes de ordenamento, diminuindo a for¢a motriz para
estas reacdes. Na liga com 10% de Ag a diminui¢do da diferenca entre a dureza maxima e a
inicial ¢ marcante, sugerindo uma interferéncia acentuada da prata nas reagdes de
ordenamento e uma diminui¢do muito grande da for¢ca motriz para as rea¢des simultdneas
de ordenamento. Esse efeito ndo foi observado nas ligas Cu-9%Al com adigdes de 4, 6, 8 ¢

10%Ag [61], indicando que isso deve estar relacionado a concentragdo de Al.
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Figura 64. Grafico da variagdo entre o valor maximo e o inicial da microdureza
das ligas em fung¢do da concentracdo de Ag.



96

4.4. Influéncia de adicdes de prata no envelhecimento da liga Cu-10%Al.

Para a realizagdo do estudo da cinética isotérmica de decomposicdo da fase
martensitica nas ligas Cu-10%Al-x%Ag (x = 0, 4, 6, 8 e 10), foram selecionadas seis
temperaturas de envelhecimento em torno do maximo obtido na curva isocronica da liga
Cu-10%Al. A partir desse estudo isocronico, figuras 50-55, foi possivel também determinar
a temperatura onde ocorre 0 maximo das reagdes de ordenamento das fases martensitica e
o, seguidas da reacdo de precipitagio da prata, nas ligas com adigdes de Ag. Estas
temperaturas estdo indicadas em negrito na tabela 4, onde pode-se observar que a
temperatura, na qual ¢ atingido o maximo das reacdes, aumenta com as adi¢cdes de prata, e
o deslocamento dessa temperatura para valores mais elevados deve estar associado a reagao

de precipitacdo de Ag, conforme discutido anteriormente.

Tabela 4. Temperaturas selecionadas para realiza¢do do estudo isotérmico.

Ligas Temperatura de envelhecimento (°C)

Cu-10%Al 200 250 300 350 400 450
Cu-10%Al1-4%Ag 200 250 300 350 400 450
Cu-10%Al-6%Ag 200 250 300 350 400 450
Cu-10%Al1-8%Ag 200 250 300 350 400 450
Cu-10%Al1-10%Ag 200 250 300 350 400 450

Sabe-se que a presenga da fase o, € responsavel por um aumento na dureza das ligas
de Cu-Al [46], e que no intervalo de 300 a 400 °C ocorre a formagdo da fase y;. Sendo
assim, o méaximo da reacdo de ordenamento da fase o pode ser associado ao inicio da
reacdo de formacdo da fase (o + y;). Todos os valores de temperatura usados para os
envelhecimentos foram selecionados em torno do méaximo da rea¢do de ordenamento da
fase o, na liga Cu-10%Al, para estudar o efeito de adigdes de prata na cinética da
decomposi¢ao da fase martensitica.

As curvas de variacdo da microdureza em fungdo do tempo, obtidas para as ligas
Cu-10%Al-x%Ag (x = 0, 4, 6, 8 e 10), sdo mostradas nas figuras 65 a 69. Todas as ligas
foram inicialmente submetidas a témpera a partir de 850 °C e em seguida envelhecidas nas

temperaturas citadas na tabela 4.
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Figura 65. Curvas de variagdo da microdureza em fungdo do tempo obtidas para a
liga Cu-10%Al envelhecida no intervalo de temperaturas considerado.
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Figura 66. Curvas de variagdo da microdureza em fung¢do do tempo obtidas para a
liga Cu-10%Al1-4%Ag envelhecida no intervalo de temperaturas
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Figura 68. Curvas de variagdo da microdureza em fungdo do tempo obtidas para a
liga Cu-10%A1-8%Ag envelhecida no intervalo de temperaturas

considerado.
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Figura 69. Curvas de variagdo da microdureza em fungdo do tempo obtidas para a
liga Cu-10%Al-10%Ag envelhecida no intervalo de temperaturas

considerado.
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Nas curvas da figura 65, correspondentes a liga Cu-10%Al, pode-se observar que o
aumento de dureza foi sempre precedido de um periodo de incubag¢do que diminui com o
aumento da temperatura de envelhecimento. A estabilizagdo da dureza, nas curvas de
envelhecimento, ¢ atingida mais rapidamente com o aumento da temperatura. E possivel
também verificar que os valores de dureza inicial e de estabilizagdo, para a liga Cu-10%Al,
permanecem praticamente constantes com a variagdo da temperatura de envelhecimento, e
esses valores estdo de acordo com aqueles verificados no ponto inicial € no maximo da
curva isocronica da liga Cu-10%Al (figura 50), respectivamente.

Nas curvas das figuras 66 a 69, correspondentes as ligas com adi¢des de Ag, pode-
se observar a presenca de um patamar intermediario de dureza nas ligas com adi¢des de 4, 6
e 8%Ag, em temperaturas baixas. Isso parece indicar a existéncia de uma reacdo
intermediaria no intervalo de temperaturas de 200 a 300 °C. Para a liga com adi¢do de
10%Ag foi observada apenas uma etapa de reag@o.

O periodo de incubacio ¢ considerado como sendo a regido que precede o aumento
de dureza das ligas; portanto, nas ligas com 4 a 8% de Ag pode-se observar dois periodos
de incubag¢do no intervalo de temperaturas de 200 a 300 °C e um de 350 a 450 °C. Ambos
os periodos de incubagdo, observados nas ligas com adigdes de 4 a 8% de prata, diminuem
com o aumento da temperatura de envelhecimento, e aquele associado a etapa intermediaria
desaparece totalmente a partir de 300 °C. Para a liga com 10%Ag, o periodo de incubagio
também diminui com o aumento da temperatura de envelhecimento. Os gréficos da figura
70 mostram as variagdes dos periodos de incubagdo com as temperaturas de
envelhecimento para as ligas estudadas. Nestes graficos, para as ligas com adi¢des de 4 a
8% de prata, foram considerados os periodos completos que precedem o segundo aumento
de dureza. Os resultados parecem também indicar uma mudang¢a no mecanismo da reagdo

em torno de 300 °C.
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Figura 70. Curvas de variag¢do do periodo de incubag@o com o tempo de

envelhecimento para as ligas estudadas.

A estabilizagdo da dureza, nas curvas de envelhecimento das amostras com adigdes
de prata, é atingida mais rapidamente com o aumento da temperatura. E possivel também
verificar que os valores de dureza inicial e de estabilizacdo final, para cada uma das ligas
Cu-10%Al-x%Ag (x = 4, 6, 8 e 10), permanecem praticamente constantes com a variacao
da temperatura de envelhecimento, e esses valores estdo de acordo com aqueles verificados
nos pontos iniciais € nos maximos das curvas isocronicas dessas ligas, respectivamente. Os
valores iniciais da dureza, nas amostras com prata, estdo bem proximos daquele encontrado
para a liga sem Ag, mas os valores de estabilizag¢@o final da dureza s@o mais elevados.
Considerando que as amostras foram inicialmente submetidas a témpera a partir de 850 °C,

a discussdo sobre os valores iniciais de dureza ¢ semelhante aquela proposta para a figura
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47. Em relacdo as alteracdes dos valores de estabilizacdo final da dureza, isso deve estar
associado a formag@o de precipitados ricos em prata e ao tamanho desses precipitados [62].

As figuras 71 a 75 mostram as micrografias eletronicas de varredura (BEI) obtidas
para as ligas Cu-10%Al-x%Ag (x = 0, 4, 6, 8 ¢ 10) envelhecidas a 200 °C em diferentes
tempos. Nas micrografias da figura 71 € possivel observar a estrutura caracteristica da fase
martensitica B’ em toda a extensdo da reag¢do. Nas figuras 72 a 75 pode-se ver que as
estruturas apresentadas sdo diferentes daquela mostrada na liga sem adigdes de prata. Como
j& discutido, esta estrutura corresponde a fase martensitica [3;°, presente em ligas com
concentracdo de Al mais elevada. Nas ligas com adigdes de Ag observa-se também a
presenca da fase [3;” em toda a extensdo da reag@o, sempre com a presenga de precipitados
de prata (pontos brancos), conforme mostra a figura 76. Isso parece indicar que a reacdo de
decomposi¢do da fase martensitica ndo foi iniciada no intervalo de temperaturas
considerado, uma vez que ndo foi detectada a fase perlitica (o + v;), produto da reagdo de

decomposicdo, em nenhum estdgio da reacdo. A fase perlitica possui uma estrutura

caracteristica semelhante aquelas mostradas na figura 40.
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(c) (d)
Figura 71. Micrografias eletronicas de varredura (BEI) obtidas para a liga
Cu-10%Al envelhecida a 200 °C por, (a) 1 min, (b) 110 min,
(¢) 450 min.
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(d)

Figura 72. Micrografias eletronicas de varredura (BEI) obtidas para a liga
Cu-10%Al-4%Ag envelhecida a 200 °C por, (a) 1 min, (b) 30 min,
(c) 100 min e (d) 410 min.
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(d)

Figura 73. Micrografias eletronicas de varredura (BEI) obtidas para a liga
Cu-10%Al-6%Ag envelhecida a 200 °C por, (a) 1 min, (b) 9 min,
(c) 36 min e (d) 220 min.
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(d)

Figura 74. Micrografias eletronicas de varredura (BEI) obtidas para a liga
Cu-10%A1-8%Ag envelhecida a 200 °C por, (a) 1 min, (b) 12 min,
(c) 52 min e (d) 250 min.
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Figura 75. Micrografias eletronicas de varredura (BEI) obtidas para a liga
Cu-10%Al1-10%Ag envelhecida a 200 °C por, (a) 1 min, (b) 8 min,
(c) 36 min e (d) 200 min.
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VFS = 4856
(b)
Figura 76. EDX pontual (a) centro do grdo (regido cinza) e (b) precipitado
(regido branca) da figura 74-b.
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Figura 77. Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-10%Al
envelhecida a 200 °C em diferentes tempos de envelhecimento.
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Figura 78. Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-10%AI1-4%Ag
envelhecida a 200 °C em diferentes tempos de envelhecimento.
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Figura 79. Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-10%Al1-6%Ag
envelhecida a 200 °C em diferentes tempos de envelhecimento.
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Figura 80. Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-10%AI-8%Ag
envelhecida a 200 °C em diferentes tempos de envelhecimento.

2000
2800
2600
2400
2200
2000 X
1200 min Ag ™1
1800

1600 +

S 1400+

o MM/\MM
1200 ot

1000+

800 -{ & min
600
400

2 _W

0

20

Figura 81. Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-10%AI-10%Ag
envelhecida a 200 °C em diferentes tempos de envelhecimento.
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As figuras 77 a 81 mostram os difratogramas de raios X obtidos em diferentes
tempos de envelhecimento a 200°C, para as ligas estudadas. Na figura 77 € possivel notar a
presenca da fase martensitica B’ no final da reagdo. Nas figuras 78, 79 e 81 observa-se
também a presenga da fase martensitica B;’ no final da reagdo. Na figura 80 é possivel
verificar um aumento muito grande da fracdo relativa da fase o, o que ndo permite a
visualizag¢@o da fase martensitica ;’, nesses diagramas. Os difratogramas e as micrografias
apresentados anteriormente confirmam a presenca da fase martensitica no final da reagdo
em todas as ligas, o que indica que a reagdo de decomposicido da fase martensitica ndo foi
iniciada no intervalo de temperatura e tempo considerados, como sugerido anteriormente.

Com base nos resultados apresentados nas micrografias das figuras 71 a 75, ¢
possivel concluir que ndo ha decomposi¢do da fase martensitica durante o envelhecimento
das ligas Cu-10%Al com e sem adigdes de Ag. Mesmo assim, o sistema respondeu ao
tratamento térmico com uma mudanca na microdureza, indicando a presenca de uma

mudanga estrutural ou de fase no sistema em estudo.
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Figura 82. (a) Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-10%Al-4%Ag
envelhecida a 200 °C em diferentes tempos de envelhecimento e
(b) Variagdo da quantidade relativa da fase o durante a reagdo na liga
considerada.

A figura 82-a mostra os difratogramas de raios X obtidos utilizando-se um aparelho
modelo Rigaku 20-2000, incidéncia rasante (0 = 1,5 °) e passo de 0,03/3s, para aumentar a
definicdo dos picos associados as fases a e martensitica, e entdo, tentar propor um
mecanismo para o envelhecimento da martensita. Também foi realizada a andlise
quantitativa da variacdo relativa da fase a durante o envelhecimento de uma amostra da
liga Cu-10%Al1-4%Ag (fig. 82-b) para acompanhar as alteracdes da fase o durante o
envelhecimento da fase martensitica.

Na figura 82-a ¢ possivel observar, inicialmente, a presenca da fase martensitica f3;’
e a partir de 30 min de envelhecimento os difratogramas ndo detectaram a presencga dessa
fase, embora as micrografias eletronicas tenham mostrado a presenga da fase martensitica.
Isso parece indicar uma mudan¢a na ordem de curto alcance da martensita na liga Cu-
10%AI1-4%Ag durante o envelhecimento. No grafico da figura 82-b pode-se observar que a
fracdo relativa da fase o diminui no primeiro patamar da dureza, e depois permanece

constante.



116

Sabe-se da literatura [63] que o AlCus pode ser considerado como um composto
intermetalico do sistema Cu-Al e a fase B pode ser considerada como uma solugdo solida de
Cu no AlCu;. Sendo assim, o limite de solubilidade de cobre na fase ¢ dado pelo limite
das fases /(B + o), conforme mostra o diagrama de equilibrio do sistema Cu-Al da figura 8
(pag. 26). Portanto, a presencga da prata deve estar aumentando a quantidade de AlCu;. Na
témpera, a fase martensitica herda a estrutura da fase § de altas temperaturas e, portanto,
essa martensita deve possuir um excesso do intermetalico AlCu;. Durante o
envelhecimento, o intermetéalico € enriquecido de o, aumentando a fracdo relativa da fase
martensitica e diminuindo a fase o da liga. Isso indica que a etapa intermediaria da reacdo
deve estar relacionada ao consumo da fase o desordenada para formar uma fracdo relativa
adicional de martensita. Ja para liga Cu-10%AI-10%Ag, na qual ndo sdo observadas etapas
intermediarias, o excesso do intermetalico AlCu; deve ser bastante elevado e a
solubiliza¢do da fase a nesse composto deve tornar-se muito rapida, ndo permitindo que
essa etapa da reagdo seja detectada pelo método utilizado. Essa ¢ uma outra evidéncia de
que a presenca de atomos de Ag eleva a concentragdo de Al, na liga Cu-10%Al, além de
estabilizar a fase martensitica.

Adorno et al. [46] estudaram as transformagdes de fase que ocorrem na liga Cu-
9%Al e observaram a decomposi¢do da fase martensitica formando a perlita (o + 7y;)
durante o envelhecimento da amostra. Para a liga Cu-10%Al essa decomposi¢do, como
sugerido acima, ndo ocorreu, indicando uma estabilizacdo da martensita, no intervalo de
temperatura e tempo estudados. A estabilizacdo da martensita ou aumento da temperatura
final da transformagao reversa com o envelhecimento depende fortemente da concentracao
de defeitos pontuais e esta intimamente relacionada a reconfiguracdo desses defeitos
pontuais [64]. Segundo o modelo de conformagao de simetria de ordem de curto alcance, o
aumento na probabilidade de encontrar um atomo de um elemento estranho na sub-rede do
cristal martensitico diminui a energia livre da fase martensitica e eleva a temperatura da
transformacdo reversa [64]. Portanto, o aumento na concentracdo de aluminio de 9 para
10% ¢ suficiente para promover uma elevagdo na estabilizacdo da martensita. Além do
efeito de ordem de curto-alcance citado anteriormente, deve também ser levado em
consideracdo o efeito do ordenamento da fase martensitica. Como sugerido no estudo

isocronico, no intervalo de temperaturas de 850 °C (situa¢do inicial) até 300 °C duas
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reacoes de ordenamento podem ocorrer simultineamente: o ordenamento da fase
martensitica B’—f;’ e o ordenamento da fase a—0,. Quando duas reagdes de ordenamento
ocorrem simultdneamente, aquela que possui o maior numero de pares de atomos de
elementos diferentes predomina e ocorre um efeito denominado frustracdo, impedindo a
formacdo da fase com uma quantidade menor de pares de 4&tomos de elementos diferentes.
Essa elevacdo da quantidade de pares de atomos diferentes também contribui para a
diminuicdo da energia livre da martensita e, conseqlientemente, para o aumento da
temperatura de transformacgdo reversa [65]. Isso parece indicar que a reacdo de
ordenamento da fase martensitica B> — [;’ deve ser o processo dominante no intervalo de
temperaturas considerado na liga Cu-10%Al, junto com o consumo da fase a.

Adicdes crescentes de Ag a liga Cu-10%Al parecem intensificar o efeito de
estabiliza¢do da martensita, retardando ainda mais a transformagao reversa e a conseqliente
formag@o da fase (o + v). Isso deve ser devido as caracteristicas da Ag e sua interagdo com
oCueAl

Durante a témpera, nas ligas contendo prata, parte dos atomos de Ag sdo retidos na
fase martensitica e outra parte na fase o.. A prata retida na fase martensitica deve aumentar
a concentragdo de defeitos de estrutura e os campos de tensdo assimétricos. No
envelhecimento, a difusdo de Ag retida na fase a para os contornos de grao produzira os
precipitados ricos em Ag, e a resdistribuicdo dos defeitos e o alinhamento dos campos de
tensdo a algumas configuracdes especificas no estado martensitico [64] resultard em um
abaixamento da energia livre da martensita, aumentando assim a estabilidade dessa fase.

A fase o das ligas Cu-Al-Ag ¢ uma solucdo solida de Al e Ag no cobre, e a fase 3,
de altas temperaturas, tem sua estrutura baseada no sistema Cu-Al [24]. Em temperaturas
elevadas, estas fases sdo ambas desordenadas e, no resfriamento, a fase 3 tende a se ordenar
mais que a fase a, devido ao numero maior de pares Cu-Al e a presenca da prata. A falha
de miscibilidade do sistema Cu-Ag ¢ resultado da disparidade excessiva entre os atomos de
Cu e Ag (fator de tamanho grande), enquanto o sistema Ag-Al ¢ um exemplo de um fator
de tamanho pequeno [24]. Dessa forma, a solubilidade da Ag ¢ maior na fase § que na fase
o e a interagdo Ag-Al serd responsdvel pelo aumento no numero de pares Cu-Al. Essa

interagdo Ag-Al perturba o equilibrio dos atomos Al da fase o e eleva a fragdo relativa de
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Al disponivel para combinar com o Cu. Esse efeito deve ser o responsdvel pelo
deslocamento de equilibrio, pois os atomos de Al solubilizados na fase a sdo dragados para
os contornos pelos atomos de Ag e o equilibrio eletrostatico da fase o ¢ mantido as custas
dos atomos de Ag solubilizados nessa fase. Esse excesso de Al nos contornos produzira a
fase martensitica [31’, encontrada apenas em ligas com concentracdo de Al acima de
10,8%Al [19]. Na témpera, a fase martensitica ;" herda a ordem da fase 3 e os atomos de
Ag sdo distribuidos como defeitos de estrutura. No envelhecimento, a prata solubilizada na
fase o precipita para formar a fase rica em Ag e o ordenamento da fase martensitica
conduzira o sistema a uma diferenca grande de energia entre esta fase e a fase matriz, e a
temperatura de retransformagao ¢ elevada [65].

A auséncia da reacdo de decomposicdo da fase [B;’, no intervalo de tempo e
temperatura considerados no envelhecimento das ligas com adi¢des de Ag, indica que a
estabilizacdo da martensita pode também estar relacionada a mudangas no ordenamento de
curto alcance devido a difusdo dentro da mesma sub-rede [64], como ja citado
anteriormente. O aumento na fragdo relativa de Al, devido a interagdo Ag-Al, deve estar
aumentando a probabilidade de encontrar atomos de Al em torno de um atomo de Cu.
Durante a t€mpera, esta distribuigdo atdmica é herdada da fase matriz para a martensita e,
no envelhecimento, esta distribui¢do metaestavel mudara para uma mais estavel. Dessa
forma, a configuragdo de ordem de curto alcance da fase parente, resultante de martensita
envelhecida, sera diferente daquela encontrada na fase matriz original, e esse efeito deve
também contribuir para o aumento da for¢ca motriz para a transformacgdo reversa e a
conseqiiente estabilizacdo da martensita.

Segundo a discussdo apresentada, duas reagdes bem definidas estdo presentes no
processo em estudo. A primeira delas ¢ o consumo da fase a tendo como produto a
martensita, (B;’+a)—>p;’. A segunda ¢ a reagdo de ordenamento da fase martensitica, que ¢
representada por B° — [’ para a liga sem prata, e ;" — B;’’ para as ligas com adigdes de
prata.

Como proposto na discussdo das figuras 66 a 68, para as amostras com adi¢des de
prata hd uma etapa intermediéria em relagdo ao ordenamento, que consiste no consumo da
fase o.. A partir da figura 70 foi mostrado que a adicdo de 4%Ag provoca um retardo

bastante intenso no processo, bem como a adicdo de 6%Ag, embora numa intensidade



119

menor que a anterior, também provoca. J& para a liga com 8%Ag, como observado no
grafico da figura 19, ha um comportamento muito semelhante a amostra sem prata, ¢ para a
liga com 10%Ag o processo parece ser bastante acelerado. Também na figura 70 foi
observada uma mudanga mecanistica em torno de 300 °C, que nas curvas isotérmicas das
figuras 66 a 68 ficou caracterizada como a auséncia da etapa intermediaria a partir dessa
temperatura ¢ o predominio de uma uUnica etapa em todas as ligas no intervalo de
temperaturas de 300 a 450 °C.

Portanto, para as ligas Cu-10%Al com e sem adi¢des de prata a seqiiéncia de
reagdes que compde o processo em estudo deve estar baseada no consumo da fase o
seguida do ordenamento da martensita, com mudangas na velocidade da rea¢do de consumo
da fase o dependendo da concentragdo de prata e uma mudanga consideravel na velocidade

de reagdo apenas para a liga com 10%Ag.

4.5. Influéncia de adicdes de prata na cinética isotérmica de envelhecimento da liga Cu-

10%A1

As reagdes esperadas durante o envelhecimento da fase martensitica B’ em ligas de

Cu-Al sdo [20,61],

(o +B)=>B =P’ — B1 =>(a +711),

mas esta seqiiéncia ndo foi completada na liga Cu-10%Al com e sem adicdes de prata, nos
intervalo de temperatura e tempo considerados neste trabalho. Os dados obtidos a partir da
caracteriza¢do das ligas indicaram que as reagdes que compdem o processo devem estar

baseadas no consumo da fase a seguida do ordenamento da martensita, (o + )=’ —1’.
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Portanto, a formagdo de fase matriz (B;) e a conseqiiente decomposicdo eutetdide ndo
ocorreram na liga Cu-10%Al com e sem adigdes de prata.

Dentro do conjunto de reagdes inicialmente esperado, a Unica reac¢do caracterizada
por um processo de nucleagdo e crescimento era a formagdo da fase complexa (o + V).
Como ndo houve a formagdo de (o + y;) e o produto final foi uma fase martensitica
ordenada, o processo responsavel pelo aumento da microdureza observado nas curvas das
figuras 65 a 69, ndo deve estar relacionado a um processo controlado por nucleagido e
crescimento. Sendo assim, a equacdo de Jonhson-Mehl-Avrami inicialmente proposta para
o estudo cinético deste trabalho ndo ¢ adequada para a andlise cinética, ja que esta ¢
somente utilizada em casos especificos de processos de nucleacdo e crescimento [66].
Dessa forma, o processo cinético foi analisado utilizado um outro modelo.

Qualquer rearranjo dos atomos, ions ou moléculas de um sistema sdlido, a partir de
uma configuragdo metaestavel para uma outra de energia mais baixa, ¢ considerado como
uma transformacdo, reagdo ou transicdo de fase. O produto de uma transformagdo ndo
precisa ser o mais estavel, ele pode ser um segundo estado metaestavel de energia livre
mais baixa que o anterior. Portanto, é possivel para este produto passar, por meio de uma
transi¢do adicional, para uma configuragdo mais estavel e isto pode se repetir até a forma
mais estavel ser alcangada. Uma transformagdo pode envolver o rearranjo completo de
todas as particulas do sistema (como ocorre na transi¢do alotropica) ou apenas uma fracao
das particulas pode ser afetada, tal como na precipitagdo de d&tomos de soluto em excesso a
partir de uma solugéo supersaturada.

Em geral, uma transformagao que se processa em um dado tempo 7 pode ser descrita
pela fracdo transformada y(?), definida como a razdo do numero de atomos por unidade de
volume na configuragdo final no tempo ¢, pelo numero de dtomos por unidade de volume
disponivel para a reagdo no tempo ¢ = 0 (configuragdo inicial). A velocidade da reagdo no
instante 7 fica definida entdo como dy/dt.

Uma outra forma de definir a velocidade da reagcdo é considera-la como
proporcional a variacdo da concentracdo de um dos reagentes ou do produto. Considerando

a equagao geral de uma reagdo como

X+Y 5C+D (21)
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a velocidade da reacdo em qualquer instante ¢ pode ser definida por qualquer uma das
relagdes: -dex/dt, -dcy/dt, dec/dt, dep/dt onde cx, cy, cc € ¢p sdo as concentragdes dos
componentes no instante 7. Além disso, a fracdo transformada y(?) pode ser também

definida em fun¢do de qualquer componente, como por exemplo:

e @

onde cx(0), cx(t) e cx(e0) sdo as concentragdes de X no inicio da reag@o, no tempo 7 e depois
da reagdo ter sido completada, respectivamente.

Para valores fixos de temperatura e outra varidveis experimentais, a velocidade de uma
reacdo ¢ entdo funcdo do tempo, devido ao fato que as velocidades das reacdes dependem
da concentrac¢do dos reagentes e estes mudam continuamente durante a reag@o. Portanto, ¢
inconveniente usar os valores numéricos de velocidade em discussdes cinéticas, porque
seria necessario associar cada valor apropriado a fracdo transformada. Esta dificuldade ¢
contornada expressando os resultados em termos de uma equagdo de velocidade, que
expressa a dependéncia funcional da velocidade com a fragdo transformada ou com a

concentracdo. A forma geral de uma equagao de velocidade ¢:

dy _
" k, /() (23)

na qual f{y) ¢ uma funcdo de y e k, é uma constante conhecida como constante de

velocidade; f(y) e k, sdo determinados a partir de dados experimentais. Experimentalmente,

. . . ; . L d y
alguma propriedade fisica relacionada a y ¢ medida e ndo 7)/ Conseqiientemente, a
t

equacdo (23) deve ser colocada em uma forma mais adequada. A separagdo das variaveis e

a integracdo desta equagdo fornecem,;

)=k (24)
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onde f(y) é uma fung¢do de y. A equagdo (24) ¢ a forma generalizada das equagdes
integradas de velocidade. Uma vez estabelecida a equacdo integrada da velocidade, a
constante de velocidade e a fun¢do f() podem ser determinadas.

Considerando a equagao geral de velocidade,

d _
Y10 @9

-E/kT

na qual a forma logaritmica comum da equagdo de Arrhenius, k=k,A™"", para k, ¢

log A E
logh =|—824 __A(l (26)
) 23 ) 23k\T

E, e A4 podem ser obtidos a partir da equagao (26).

Em alguns casos ¢ desejavel tornar o valor de £4 independente da funcdo empirica
f(v). Ja que y e ¢ estdo funcionalmente relacionados, é possivel escolher o tempo ¢ ao invés
da fragdo transformada y como a variavel dependente. Sendo assim, a equagdo (23) pode

ser escrita na forma
_1 _
di=k,” /7 (v)dy 27

e o tempo necessario para uma dada fragdo especifica y=Y se transformar ¢
b=k [ )y (28)

Se a reacdo for estudada em uma série de temperaturas, com todas as outras
varidveis mantidas constantes, o tempo #, pode ser associado a um valor de y medido em
cada temperatura. Considerando que a funcdo f()) ndo varia no intervalo de temperaturas

estudado, a integral na equagdo (28) apresentard um valor numérico constante.
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Portanto,

t, ook, (29)
EH
t,=A, e (30)
(§
E, (1
Int, :const—lnAA+7A(Fj (31)

Dessa forma, um grafico de In #, em fungdo de 1/T deve fornecer uma relacdo linear

E
e o coeficiente angular da reta sera k” [41].

Considerando a variagdo da microdureza como a propriedade fisica associada a y(1),

a fracdo transformada pode ser definida a partir da relagdo:

y0)= = (32)
Hv, —Hyv,

onde y(?) é a fracdo transformada em uma dada temperatura, Hv,, é o valor da dureza no

final da reacdo considerada, Hv, é o valor inicial da dureza e Hv, é o valor da dureza em um

dado tempo ¢.

Para o estudo da cinética isotérmica das transformagdes na liga Cu-10%Al com
adigdes de 0, 4, 6, 8 ¢ 10%Ag, foram obtidos graficos de variacdo da fra¢do transformada
em fungdo do tempo de envelhecimento. A figura 83 mostra esses graficos, onde € possivel
observar que o valor da fragdo transformada, para todas as amostras, aumenta com o tempo
de envelhecimento até atingir um maximo e permanece constante. Este valor maximo esta

relacionado com o término da reacao.
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Para a obtencdo das energias de ativagdo da reacdo, a fragdo transformada foi fixada
em 50%, ou seja, y = 1/2. Os gréficos das figuras 84 mostram a variagdo de #,,, ou tempo
para que metade da fracdo transformada seja obtida, com a temperatura de envelhecimento.
Nestes graficos o tempo necessario para que metade da reagdo aconteca sempre diminui
com o aumento da temperatura para uma dada concentra¢do de prata, indicando assim que
o efeito de envelhecimento ¢ desenvolvido por um mecanismo termicamente ativado, e as
energias de ativacdo para a reacdo em questdo podem ser obtidas a partir de uma equagao
de Arrhenius, considerando que ¢;; ¢ proporcional a velocidade da rea¢do, como descrito
acima.

Portanto, como indica a equagdo (31), ¢ esperada uma relagdo linear entre In ¢, e
1/T, e a valor da energia de ativag@o para o processo pode ser obtido a partir do coeficiente
angular da reta. A figura 85 mostra os graficos de In #;, em fungdo de 1/T, que indicam a
ocorréncia de dois processos para a liga sem adi¢cdes de Ag e apenas um processo para as
ligas com adi¢des de Ag.

Os valores obtidos para as energias de ativacdo da reag@o estudada estdo mostrados
nas tabelas 5 e 6 e na figura 86. Como ja discutido na caracterizacdo das ligas, as reacdes
que compdem o processo devem estar baseadas no consumo da fase o seguida do
ordenamento da martensita, (a0 + ”)—>p =B .

A figura 85-a, obtida para liga Cu-10%Al, mostra o grafico de In t;» em funcgdo de
1/T e é possivel observar dois segmentos de reta com inclinagdes diferentes. A primeira
reta, no intervalo de temperaturas de 200 a 300°C, forneceu um valor de 30,60 kJmol™
(0,317eV) para a energia de ativa¢do e a segunda, no intervalo de 350 a 450°C, forneceu
um valor de 11,12 kJmol™ (0,115¢V). Os graficos das figuras 85-b a 85-¢ indicaram a
presenga um Unico processo para cada liga. A partir de figura 85-b foi obtido um valor de
44,52 kJmol™ (0,461eV), em 85-c o valor foi de 36,80 kJmol! (0,381eV), a figura 85-d
forneceu 34,61 kJmol™ (0,358¢V) e 85-¢ 16,96 kJmol' (0,176eV), para a energia de
ativacgio.

Para a liga Cu-10%Al sem adicdes de Ag, os dois processos observados eram
esperados conforme indicaram os dados da caracterizagdo da liga. O valor mais elevado da
energia estd associado a reag¢do (at+f’)—>PB’ que precede o ordenamento da martensita. O

valor mais baixo deve estar relacionado a reacdo de ordenamento da martensita. Esses



125

valores foram atribuidos considerando-se que um processo difusivo deve exigir uma
energia de ativagdo maior do que aquela necessaria para um processo de ordenamento, onde
as distancias interatdmicas percorridas devem ser menores quando comparadas com um
processo difusivo. Para as ligas com adi¢des de Ag, apenas um processo foi observado e os
valores obtidos para a energia de ativagdo desse processo, quando comparado com aqueles
obtidos para a amostra sem adi¢des de Ag, parece sugerir que a reacdo dominante &
(a+p’)—>P’. Para a amostra com adi¢cdo de 10%Ag o valor da energia de ativacdo foi menor
que aqueles obtidos para as demais amostras contendo prata. Isso parece indicar que a
presenca de 10%Ag favorece o consumo da fase o, tornando mais baixo o valor da energia
de ativagdo para esta reag@o. Dessa forma, a reacdo dominante durante o envelhecimento da

martensita da liga Cu-10%Al com e sem adi¢des de Ag ¢ (a+f")—p’.
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Figura 83. Curvas de variagdo da fracdo transformada, em diferentes
temperaturas, em fun¢do de tempo de envelhecimento.
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Figura 84. Curvas de variagcdo do tempo necessario para que metade da

transformacéao ocorra, em funcio da temperatura de envelhecimento.
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Figura 85. Graficos de In t;, em fungdo de 1/T, utilizados para o calculo das energias
de ativacdo para as ligas: (a) Cu-10%Al, (b) Cu-10%AI-4%Ag,
(c) Cu-10%A1-6%Ag, (d) Cu-10%Al1-8%Ag e (e) Cu-10%Al-10%Ag.

Tabela 5. Valores das energias de ativagdo (kJmol™) obtidos a partir da equagdo 31.

%Ag
Etapa 0 4 6 8 10
1 30,60 | 44,52 36,80 (34,61 16,96
28 11,12

Tabela 6. Valores das energias de ativagdo (eV) obtidos a partir da equagdo 31.

0oAg
Etapa 0 4 6 8 10
1# 0,317]0,461{0,3810,358|0,176

28 0,115
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Figura 86. Variacdo da energia de ativacdo em fun¢@o da concentragdo de prata, na
liga Cu-10%Al.

Os valores das energias de ativagdo obtidos a partir da relacdo linear entre In #;, e
1/T (equagdo 31) para as amostras da liga Cu-10%Al com adig¢des de 0, 4, 6, 8 e 10%Ag
ficaram préximo daquele obtido para a migragcdo de uma vacancia na martensita, isto ¢, a
energia de ativagdo para um salto de uma vacancia, que deve estar relacionado ao processo
determinante da velocidade para o envelhecimento da martensita, E’=0,44 eV, na liga Au-
Cd [67]. Portanto, o aumento da microdureza com o tempo de envelhecimento nas figuras
65 a 69 deve estar relacionado a reacdo (a+f’)—f’ assistida por migragdo de vacancias
formadas na témpera.

Sabe-se que o movimento dos atomos em ligas a base de Cu ¢ realizado por um
mecanismo de vacancias e o grau de desordem retido depois da témpera depende
fortemente da concentracdo de vacancias produzidas na temperatura de témpera, que
influenciara o comportamento da transformag@o martensitica reversa da liga [68].

O comportamento das vacancias na fase martensitica tem sido amplamente
discutido e varias publicagdes recentes abordam este fenomeno [69-72]. Tem sido aceito

que, na estrutura ordenada de longo alcance, a difusdo de atomos via migracdo de vacancias
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deveria ser dirigida por rotas energeticamente favoraveis, as quais, entretanto, podem ser
perturbadas pelas falhas da estrutura martensitica. Por conta disso, a migragao de vacancias
proximas as interfaces da martensita ndo acontecera de maneira satisfatoria, resultando em
pares de atomos desordenados ou localizados, retidos nas estruturas desordenadas da
martensita. Além disso, uma vez que o efeito de envelhecimento na temperatura ambiente ¢
tornar as vacancias de témpera aglomeradas em torno das deslocacdes e das interfaces
martensiticas, o ordenamento da martensita é parcialmente destruido, e a nucleagdo durante
a transformagdo martensitica reversa torna-se dificil, isto €, a martensita é estabilizada e a
temperatura de transformagao reversa elevada.

Para a liga Cu-10%Al com adicdes de Ag, a existéncia de atomos de Ag pode ser
uma outra razdo para o aumento na temperatura de transformacdo reversa. Em ligas
submetidas a témpera, a concentragdo de vacancias (Ct) é muito mais elevada que no
estado de equilibrio (Cg), isto é, Cr>> Cg, o que conduz a um decréscimo na concentracio
relativa de atomos de Ag. Sendo assim, a mudanca relativa na concentragdo de atomos de

Ag (AC,) deveria ser proporcional aquela na concentragdo de vacancias (ACr), isto €,

ACp oc ACr

e isto sugere que a temperatura de retransformacdo da martensita estara, ao menos
parcialmente, relacionada a variag@o relativa da quantidade de Ag na liga Cu-10%Al com

adicoes de Ag.

4.6. Estudo da cinética de precipitacdo da fase o na liga Cu-10%A41-6%Ag
utilizando o método ndo-isotérmico

Como ja discutido anteriormente, a formacdo da fase y; causa um decréscimo na
concentracdo de atomos de aluminio na matriz. Esta variagdo na composi¢do quimica da
liga causa a precipitacdo da fase o em ligas do sistema Cu-Al [18]. Na liga Cu-10%Al-
6%Ag a precipitagdo da fase o ocorre em torno de 475°C (fig. 23) e pode fornecer
informagdes sobre o processo de formagdo da fase complexa (aty;). Para determinar o
valor da energia de ativagdo da reagdo de precipitacdo da fase o foi realizado um estudo

nio-isotérmico utilizando medidas de termodilatometria.
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Como a estrutura de rede dos metais varia com a temperatura devido as transformacgdes
de fase, estes materiais apresentam uma variagdo significativa de volume durante o
aquecimento e o resfriamento. As transformagdes de fase sdo geralmente acompanhadas
por uma variagdo do volume unitdrio, na temperatura em que a transformacgdo ocorre. Este
comportamento pode ser detectado por uma mudanga no comprimento da amostra ¢ a
dilatometria ¢ geralmente usada para registrar essa variagdo no comprimento durante o
aquecimento ou resfriamento. Durante a interpretacdo de uma curva de dilata¢do, assume-
se que a variacdo de comprimento observada ¢ proporcional a fracdo de volume
transformado. Para pequenas mudancas de volume, a variacdo do comprimento relativo (g)

de uma amostra esta relacionada a variagdo do volume relativo como segue [73]:

L-L, V-V, AV
L, W, 3V,

E = =

AL
L_o (32)

onde L ¢ o comprimento de uma amostra em qualquer temperatura ¢ L, o comprimento
inicial na temperatura ambiente. AV e V, sdo a variagdo do volume unitario e volume
unitario inicial, respectivamente [74].

A figura 87 mostra as curvas de termodilatometria diferencial obtidas em diferentes
razdes de aquecimento para a liga Cu-10%Al-6%Ag submetida a témpera a partir de 850
°C. Apenas o intervalo de temperaturas no qual a rea¢do de interesse ocorre (350-600 °C)

foi selecionado para a analise das curvas.

Nas curvas da figura 87 € possivel observar a presenga de um pico em torno de 480°C
associado a dilatagdo da amostra. Quando essa curva é comparada com a curva de analise
térmica diferencial da figura 23, pode-se observar que este pico de dilatag@o estd em torno
da temperatura na qual ocorre a reacdo de precipitagdo da fase o nesta liga. Esse pico ¢
deslocado para temperaturas mais elevadas com o aumento da razdo de aquecimento, como

pode ser observado na figura 87.

O valor da energia de ativag@o desse processo, E,, pode ser obtido por medidas da
temperatura 7,, no ponto de maximo da velocidade da reacdo, enquanto a razdo de

aquecimento ¢ permanece constante. Em um ensaio de dilatometria, o méaximo da
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velocidade de reag@o coincide com o pico da curva de termodilatometria diferencial.
Medindo-se a temperatura de pico em varias taxas de aquecimento e determinando o
coeficiente angular do grafico de ln(¢/Tp2) (método de Kissinger ) ou /n¢ ( método de
Ozawa) em fungdo de 1/T, ¢ possivel calcular a energia de ativagdo para o processo
envolvido com o evento térmico [53]. Nesse trabalho foi utilizado o método de Kissinger
que, segundo dados da literatura, ¢ mais preciso que o de Ozawa [75]. Na tabela 5 estdo

mostrados os valores dos parametros utilizados na construgdo do grafico da figura 88.
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Figura 87. Curvas de termodilatometria diferencial obtidas para a liga

Cu-10%Al1-6%Ag em varias razdes de aquecimento.

Tabela 5. Tabela de variag@o da temperatura de transformacdo com a razdo de
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aquecimento.
Razao de
aquecimento 10 15 25 30 35 40
¢/ °Cmin’’

Temperatura de pico

T, /°C 473 481 488 499 505 510

A figura 88 mostra o grafico de ln[¢/Tp2] em funcdo do inverso da temperatura
absoluta. Esse grafico indica a presenca de dois processos relacionados a precipitacdo da
fase a. O primeiro, no intervalo de temperaturas de 473 a 488°C, tem uma energia de
ativagdo cujo valor & igual a 267,2 kJmol', enquanto que, no segundo processo, em
temperaturas mais elevadas, o valor da energia de ativacdo foi de 96,8 kmol™.

De acordo com os resultados obtidos no estudo da cinética isotérmica, a fase
martensitica ndo sofre decomposi¢do no intervalo de temperaturas e de tempo considerados
neste projeto. Durante o aquecimento continuo da liga Cu-10%Al1-6%Ag, fig 23, a presenca
do pico associado a transicdo (ot+y;)—p indica que uma pequena quantidade de y; €
formada durante o aquecimento da amostra. Dessa forma, a precipitagdo da fase o a partir
da formacdo da fase perlitica deve apresentar um valor de energia de ativacdo
razoavelmente elevado, pois o processo ¢ perturbado pela presenga de Ag. Portanto, pode-
se atribuir o primeiro estdgio do processo de precipitacdo da fase o a formacdo de uma
pequena quantidade de y; e o segundo estagio deve estar associado a fase o que precipita
devido ao inicio da solubilizagdo dos precipitados de Ag formados em torno de 380 °C.

Os resultados obtidos por analise ndo-isotérmica, usando termodilatometria
diferencial, para a liga Cu-10%AI-6%Ag confirmam que a formagdo da fase y; ¢ dificultada
pela presenca de Ag, mesmo em uma amostra aquecida continuamente e, portanto, durante
o envelhecimento o processo de estabilizagdo da martensita deve ocorrer em um intervalo
de tempo razoavelmente longo.

A figura 89 mostra as curvas de variacdo da microdureza com o tempo de
envelhecimento para as ligas Cu-10%Al, Cu-10%AI1-4%Ag, Cu-10%Al1-6%Ag, Cu-10%Al-
8%Ag e Cu-10%Al-10%Ag envelhecidas na temperatura de 150 °C por aproximadamente
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10.000 minutos. As curvas de envelhecimento das figuras 65 a 69 foram obtidas com
tempos de envelhecimento inferiores a 1000 min. Nessas curvas foi verificado um estagio
intermediario durante o envelhecimento de ligas com adigdes de Ag em temperatura baixas
(200, 250 € 300°C). Nos ensaios da figura 89 as curvas foram obtidas em uma temperatura
menor (150°C), quando comparadas com as anteriores (figs.65 a 69) e em tempos mais
longos, para que os processos mais rapidos tenham possibilidade de ser detectados por

medidas de microdureza.
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Figura 88. Graficos de ln[¢/Tp2] em funcdo de 1/ T, (método de Kissinger) para o
processo de precipitagcdo da fase a.

As amostras foram envelhecidas até cerca de 10.000min a 150°C. Inicialmente todas
as curvas obtidas mostraram uma etapa intermediaria antes do maximo de microdureza
nessa temperatura. Para tempos mais elevados de envelhecimento ha uma queda no valor da
microdureza, que retorna rapidamente aos valores anteriores nas amostras contendo 4, 6 e
8%Ag e para amostras com 0 e 10%Ag esse retorno aos valores iniciais ¢ mais lento.

Isso indica que a etapa intermediaria, ao contrario do que se supunha inicialmente,

ndo ¢ devida especificamente as adi¢cdes de Ag, mas ¢ caracteristica do sistema Cu-Al. Esta
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etapa, nesse sistema, deve ser rapida, porém com a presenca de Ag o processo ¢ retardado
e, por conta disso, mais facil de ser detectado por medidas de microdureza. A queda nos
valores da microdureza nos estagios nos quais o tempo de envelhecimento ¢ mais elevado
pode estar associada a efeitos devidos a aniquilagdo de vacancias. A figura 90 mostra que,
mesmo para tempos de envelhecimento bastante elevados, a decomposicdo da fase

martensitica ndo ocorre.
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Figura 89. Graficos de variagdo da microdureza em fung¢do do tempo de
envelhecimento. Temperatura de envelhecimento:150 °C.
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Figura 90. Difratogramas de raios X obtidos para amostras envelhecidas a
150°C por aproximadamente 10.000 min.
5. Conclusdes

Em amostras previamente recozidas, as adi¢des de Ag a liga Cu-10%Al alteram o
limite de estabilidade das fases presentes, fazendo com que o inicio das transi¢des ocorra
em temperaturas mais baixas. A presenga da prata é responsavel por um novo evento
térmico, que deve estar relacionado a separagdo das reagdes que ocorrem durante a
transformacdo martensitica reversa. A formagdo de precipitados ricos em prata perturba as
reagdes que ocorrem no intervalo de temperaturas considerado (100 a 650 °C), refina os
graos da fase o, mas ndo altera a seqiiéncia das transformagdes de fase presente na liga Cu-
10%Al. Para as amostras submetidas a témpera a partir de 850 °C, os resultados obtidos
indicaram que adi¢des crescentes de Ag até 6% deslocam a concentragdo de equilibrio para
teores mais elevados de aluminio e que 6% de Ag deve estar préximo ao maximo de
solubilidade da Ag na liga Cu-10%Al. Os dados obtidos também indicaram que ¢é possivel
obter, por meio de témpera, as fases martensiticas 3;° € B’ em equilibrio para ligas com até
6% de Ag. As adigdes de Ag a liga Cu-10%AI1 aumentam o intervalo de estabilidade da fase
martensitica ;. A presenga de 10% de Ag na liga Cu-10%Al parece suprimir a
decomposi¢do da fase ;. Também foi possivel observar que a precipitagdo da prata ¢ um
processo associado a decomposi¢do da fase ;, ou seja, a precipitagdo parece iniciar-se
quando comeca a formagdo da fase perlitica e que existe uma descontinuidade no

deslocamento de equilibrio das fases para a liga com adicdo de 8% de prata.
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Para a liga Cu-10%Al ¢ possivel observar que as adigoes de 4, 6, 8, ¢ 10% de Ag (m/m)
sempre contribuem para a diminui¢do da microdureza das ligas recozidas, indicando que,
qualquer que seja o tamanho do precipitado formado, esse precipitado interfere nas
propriedades mecanicas do material, aumentando a fragdo relativa da fase y; e tornando-as
quebradigas. Ja para as ligas submetidas a témpera, a presenca de atomos de Ag
solubilizados na matriz diminui a concentracdo de vacancias em excesso € impede a
variagdo da microdureza dessas amostras, com a variacdo da concentracdo de Ag. A
diferenga entre os pontos de maximo e o inicio da curva isocronica da microdureza das
ligas sugere que a adigdo de 10% de Ag a liga Cu-10%Al diminui a for¢ca motriz para a

formacdo de uma nova fase, de maneira bastante acentuada nesta liga.

No envelhecimento da martensita foi observado a presenca de uma etapa
intermedidria de reag@o nas ligas com 4 a 8%Ag, no intervalo de temperaturas de 200 a 300
°C, e essa etapa foi atribuida ao consumo da fase o desordenada para formar a martensita.
Observou-se também que a reagdo de decomposi¢do eutetdide ndo ocorre e,
conseqiientemente, um efeito de estabilizacdo da fase martensitica é observado no intervalo
de temperaturas e tempo considerados nesse estudo. Esse efeito de estabilizacdo foi
atribuido a redistribui¢do dos dtomos de Ag como defeitos de estrutura, aumento do nimero
de pares Cu-Al devido a interagdo Ag-Al e a redistribuicdo de d&tomos de Al ao redor de um
atomo de Cu na sub-rede do cristal martensitico. Todos esses efeitos combinados diminuem
a energia livre da martensita e contribuem para o aumento da temperatura da transformagao
reversa.

Para as ligas Cu-10%Al com e sem adicdes de prata a seqiiéncia de reagdes que
compde o processo em estudo deve estar baseada no consumo da fase o seguida do
ordenamento da martensita, com mudangas na velocidade da rea¢do de consumo da fase o
dependendo da concentragdo de prata e uma mudanga consideravel na velocidade da reagdo
de ordenamento da martensita apenas para a liga com 10%Ag.

Os valores obtidos para as energias de ativag@o para os processo indicaram que a
reacdo (at+P’)—>P’ € a etapa dominante e que este processo ¢ assistido por migracdo de
vacancias retidas na témpera. Os resultados obtidos por analise ndo-isotérmica, usando
termodilatometria diferencial, a partir da liga Cu-10%Al1-6%Ag confirmam que a formagao

da fase y; ¢ dificultada pela presenca de Ag, mesmo em uma amostra aquecida
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continuamente e, portanto, durante o envelhecimento o processo de estabilizagdo da

martensita deve ocorrer em um intervalo de tempo razoavelmente longo.
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