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Resumo

Neste trabalho a cinética de decomposição da fase martensítica na liga Cu-10%Al 

com adições de 4, 6, 8 e 10%Ag foi estudada usando calorimetria exploratória diferencial 

(DSC), análise térmica diferencial (DTA), termodilatometria (TD), microscopia óptica 

(MO), microscopia eletrônica de varredura (MEV), difratometria de raios X (DRX), análise 

por dispersão de energias de raios X (EDX), medidas de variação da microdureza com a 

temperatura de têmpera e o tempo de envelhecimento e medidas de tensão-deformação.  

Os resultados obtidos indicaram a presença de uma etapa intermediária de reação 

nas ligas com 4 a 8%Ag, no intervalo de temperaturas de 200 a 300 oC, e essa etapa foi 

atribuída ao consumo da fase  desordenada. A presença da prata retardou a reação de 

decomposição eutetóide e intensificou o efeito de estabilização da fase martensítica no 

intervalo de temperatura e tempo considerados nesse estudo. Esse efeito de estabilização foi 

atribuído à redistribuição dos átomos de Ag como defeitos de estrutura, aumento do número 

de pares Cu-Al devido à interação Ag-Al e à redistribuição de átomos de Al ao redor de um 

átomo de Cu na sub-rede do cristal martensítico. Todos esses efeitos combinados diminuem 

a energia livre da fase martensítica e contribuem para o aumento da temperatura da 

transformação reversa. Para as ligas Cu-10%Al com e sem adições de prata a seqüência de 

reações durante o envelhecimento das amostras é composta das seguintes etapas: consumo 

da fase  seguida do ordenamento da martensita. A velocidade da reação de consumo da 

fase  depende da concentração de prata e uma mudança considerável na velocidade da 

reação de ordenamento da martensita é observada apenas para a liga com 10%Ag. Os 

valores das energias de ativação para os processos indicaram que a reação (  + ’) ’ é a 

etapa dominante e que este processo é assistido por difusão de vacâncias retidas na 

têmpera.  



13

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 oC, attributed to the consumption of the disordered  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  phase followed by the martensitic phase 

ordering. The rate of the  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           

(  + ’) ’ reaction, assisted by quenched-in vacancies migration, is the dominant step. 
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1. Introdução e revisão bibliográfica

1.1. Transformações de fase

As transformações de fase no estado sólido são bastante relevantes para a 

metalurgia física, já que quase todas as ligas industriais são homogeneizadas depois da 

fundição do material para melhorar as suas propriedades. A homogeneização das ligas 

geralmente altera a sua microestrutura através de uma deformação seguida da recuperação 

de suas características microestruturais por um processo de recristalização ou por algum 

tipo de transformação de fase. Dois tipos principais de transformações de fase podem ser 

encontrados na literatura: as transformações polimórficas e as reações de precipitação. Em 

uma transição polimórfica, como aquela verificada no ferro, cobalto ou titânio, ocorre uma 

mudança da estrutura cristalina do metal. Isto afeta todos os átomos da liga e tem uma 

importância muito grande para a microestrutura do material. Em uma reação de 

precipitação, que é muito importante em ligas à base de alumínio, cobre e níquel, que 

possuem a mesma estrutura cristalina até o ponto de fusão, o método principal de 

modificação estrutural é a formação de ligas com elementos que sejam solúveis no metal 

base em temperaturas elevadas, mas que precipitam em temperaturas mais baixas. As 

partículas formadas em temperaturas mais baixas (fase nova) são chamadas de precipitados. 

Este nome está associado com as reações em soluções líquidas, que quando saturadas 

podem formar sólidos cristalinos, e que por sua vez, por serem mais densos que a solução 

líquida, formam o chamado corpo de fundo ou precipitado. Nenhum movimento associado 

com a ação da gravidade, como ocorre nas soluções líquidas, é esperado para as soluções 

sólidas. Em uma reação de precipitação no estado sólido, há uma mudança na estrutura da 

liga que, por exemplo, passa do campo monofásico da fase  para o campo bifásico ( + ). 

Para que o crescimento do precipitado da fase  ocorra é necessário uma mudança na 

composição da fase matriz e, em casos onde as duas fases têm estruturas diferentes, é 

preciso também uma reação interfacial na qual todos os átomos que estão para formar a 

fase  passam por uma mudança estrutural. Em algumas reações de precipitação, tais como 

aquelas que formam as zonas de precipitados conhecidas como Guinier-Preston (GP), as 

duas fases têm a mesma estrutura e orientação. Em tais casos, nenhuma reação interfacial é 
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necessária para que a fase precipitada cresça, mas apenas uma mudança na composição da 

liga. Em todas as reações polimórficas e na maioria das reações de precipitação, dois tipos 

de migração interfacial entre duas fases cristalinas podem ocorrer. No primeiro destes, os 

átomos termicamente ativados “saltam” através da interface produzindo um mecanismo 

difusivo. No segundo tipo, o cristal produto da reação cresce dentro da fase matriz por um 

movimento de cisalhamento coordenado (martensítico) de todos os átomos da interface. 

Devido às características deste movimento coordenado das interfaces, as transformações 

que apresentam este tipo de mecanismo interfacial são chamadas de “militares” e, por 

conseqüência, aquelas do primeiro tipo (difusivo) são chamadas de “civis”. Ainda é 

possível encontrar na literatura outros termos que descrevem as mesmas transformações 

tais como: “reconstrutiva”, para as transformações termicamente ativadas (difusivas) e 

“displacivas”, para as transformações que ocorrem por movimento de cisalhamento 

coordenado.

1.1.2.Transformações difusivas

As transformações estruturais geralmente ocorrem à temperatura e pressão constantes, 

por um mecanismo de redução da energia de Gibbs, G, da fase produto, quando comparada 

com a fase matriz. A definição de G é: 

TSHG                                            (1) 

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

PVUH                                         (2) 

U é a energia interna, P é a pressão, V é o volume do material. Na transformação entre fases 

condensadas, o segundo destes termos (PV) é desprezível em relação ao primeiro termo 

(U). Dessa forma, a diferença entre as energias de Gibbs (G) e de Helmholtz (F) torna-se 

insignificante, pelo menos quando se considera o trabalho feito contra a pressão externa. 

Sendo assim, o símbolo F (energia livre de Helmholtz) será usado para a função 
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termodinâmica que é minimizada durante uma transformação de fase e que pode ser 

definida como: 

TSUF                                            (3) 

 Para uma transformação polimórfica a partir de uma fase  matriz para uma fase 

produto, a força motriz, em joule por unidade de volume, que tem unidades equivalentes à 

pressão, em Newton por unidade de área, é dada em termos das mudanças na energia 

interna,   e na entropia, :VU VS

                         (4) VVV STUF

 Na temperatura de equilíbrio, Te, é zero e, portanto, se  e  são 

efetivamente constantes, em um sub-resfriamento constante 

VF VU VS

)( TTT e , a força motriz 

para a transição de fase é dada por: 

                            (5) )/()/( e
V

e
VV TTHTTUF

 Para sub-resfriamentos baixos é razoável admitir que  e  são constantes, 

mas para sub-resfriamentos mais elevados, deve ser feita uma correção na equação (5) 

sempre que os calores específicos das duas fases forem diferentes.  

VU VS

A tabela 1 fornece alguns valores típicos das variações do calor latente, , de 

algumas transformações de fase. Nesta tabela pode-se observar que a força motriz para uma 

transição polimórfica no estado sólido é muito menor que aquela verificada para uma 

solidificação, considerando-se o mesmo sub-resfriamento. 

VH

Para uma reação de precipitação em uma liga binária AB, tal como aquela descrita 

pela curva de composição em função da energia livre da figura 1, as variações da energia 

livre podem ser facilmente encontradas. A variação global da energia livre, por mol da liga, 

é I J, onde J está situado sobre a tangente comum às duas curvas de energia livre. 
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Entretanto, a variação da energia livre por mol de precipitado é K L, onde K está situado 

sobre a tangente que toca a fase  em I, a composição da liga. Os interceptos M e N das 

tangentes na fração atômica de B, CB, de CB B = I, são as energias livre molares parciais, BF ,

também chamadas de potenciais químicos, B, do componente B na fase  em frações 

atômicas proporcionais a Co e C  respectivamente. 

A partir de uma solução termodinâmica padrão: 

oB

o

BoB CaRTCF F ln                                   (6) 

CaRTCF B

o

BB F ln                                   (7) 

onde  é a energia livre de B puro no seu estado padrão, R é a constante dos gases e ao
BF B é 

a atividade de B na fase  nas duas composições C

B

o e C . M N é dado então por: 

)(

)(
ln)(

oB

B
oBB Ca

Ca
RTCFCFMN                   (8) 

 Se  é uma solução diluída com Co e C <<<1, como no diagrama de fases da figura 

2 e em muitas ligas comerciais, o coeficiente de atividade de B na fase ,  , é constante 

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

Bf

)(

)(
ln)(

o
oBB C

C
RTCFCFMN                       (9) 

já que, oBoB CfCa )( .

 Se novamente, como na figura 2,  é uma solução sólida terminal diluída de A em 

B, então KL na figura 1 é efetivamente MN, e a força motriz por mol do precipitado, ,

ou por unidade de volume do precipitado, , são dadas por: 

MF

VF
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                                                (10) o
M CCRTF /ln

ou

o
MV CCVRTF /ln/                                        (11) 

  Já que C <Co em uma solução supersaturada,  e  são ambos negativos. 

Em algumas ligas a fase precipitante  é um composto intermetálico e, portanto C

MF VF

 é 

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

o
M CCRT

C

CC
F /ln

1
                                (12) 

 Para a precipitação de uma fase intermetálica, tal como Al6Mn, a partir de uma 

solução sólida rica em alumínio, o efeito da modificação da equação (10) para a equação 

(12) é uma diminuição significativa da força motriz, de aproximadamente 1/7 para o 

Al6Mn. Uma versão extrema deste efeito é encontrada para o crescimento da ferrita, , a 

partir da austenita, , em uma liga Fe-C com baixa concentração de carbono. Uma vez que 

o precipitado é pouco enriquecido de soluto, a forma da equação obtida anteriormente é 

levemente modificada para, 

o

M

C

C
RT

C

CC
F

1

1
ln                                   (13) 

onde a composição é dada em frações atômica do soluto, que neste caso é o carbono. 

 A força motriz baixa para esta reação, mesmo quando a liga é resfriada de forma 

adequada no campo bifásico ( + ) e a fração do volume de  fica em torno de 0,5 ou mais, 

torna este processo muito diferente da maioria das reações de precipitação. Esta diferença 

surge do fato da força motriz para nucleação, , da ferrita ser muito pequena, enquanto 

que a fração de volume da nova fase, que promove o processo difusional, é muito grande. 

Isto é, para a formação da ferrita a partir da austenita e em outras transformações de fase 

F
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em matriz equivalente, a nucleação da nova fase tem uma força motriz muito mais baixa, 

enquanto que o crescimento é conduzido muito mais rápido que na maioria das reações de 

precipitação. 

 Finalmente, é importante destacar que quando a fase matriz não é uma solução 

sólida diluída terminal, o coeficiente de atividade ( ) não é constante. Sendo assim, é 

preciso que seja feita uma correção para este efeito, que fornece: 

Bf

o

M

C

CRT

C

CC
F ln

1
                                  (14) 

 Aqui é o fator de não-idealidade derivado por estudos de difusão. Este termo 

pode ser muito significativo, pois quando 1, a fase matriz da qual o precipitado está 

sendo formado é uma fase intermediária, tal como a fase  em ligas de Cu-Zn ou Cu-Al ou 

ainda uma fase intermetálica ordenada, como 2 do sistema Ti-Al. 

              Tabela 1. Calores latentes de algumas transformações de fase. 

Elemento Transformação Calor latente da transformação (kJ/g) Te (K) 

Fe líquido sólido -15,5 1809

Ti líquido sólido -18,9 2133

Fe Austenita ferrita -0,9 1183

Ti bcc hcp -3,5 1155
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Figura 1. Curva de variação da energia livre em função da composição das fases  e  [1]. 

Figura 2. Diagrama de equilíbrio obtido a partir da figura 1 [1]. 
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1.1.2.1 Curvas de energia livre estáveis e não-estáveis

As curvas de energia livre em função da composição, mostradas na figura 1, são 

ambas de fases estáveis ou ao menos metaestáveis, uma vez que qualquer composição sobre 

a curva de energia livre cuja curvatura, d2F/dC2, é positiva não pode reduzir 

espontaneamente sua energia livre, exceto pela nucleação de diferentes fases. Em um 

diagrama de fases, como aquele mostrado na figura 3, onde uma fase  abaixo de uma 

temperatura critica Tc se decompõe em uma fase ´´ rica em soluto e uma fase ´ pobre em 

soluto, a curva da energia livre em função da composição é instável abaixo de Tc, figuras 3 

e 4. Esta instabilidade surge, em parte, do fato da curvatura de d2F/dC2, ser negativa. 

Dentro desta região “espinodal”, uma liga de composição i pode separar-se em j e k, e 

então, reduzir sua energia livre. Isto pode ocorrer não apenas se ´ e ´´ são fases estáveis, 

mas também quando, como na figura 3, abaixo de T2, há ainda uma fase  mais estável. A 

formação da fase  necessita que o sistema supere uma barreira de ativação. Neste caso, a 

região enriquecida de soluto ´´, embora metaestável com respeito a , será produzida 

quando a sua velocidade de formação for maior que a cinética de nucleação e crescimento 

da fase  estável. Tais regiões enriquecidas de soluto ´´, compartilhando a mesma rede 

cristalina que ´, são conhecidas como zonas de Guinier-Preston (GP). 

            Figura 3. Diagrama de equilíbrio ilustrando a formação de imiscibilidade  
                            no estado sólido [1]. 
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Figura 4. Curva de variação da energia livre em função da composição obtida a partir do 
               diagrama da figura 3 [1]. 

1.1.2.2. Os dois tipos de transformações de Gibbs 

 Nas figuras 3 e 4 é possível ver a distinção entre os dois tipos de transformações que 

foram objetos de estudo de J. Willard Gibbs. No primeiro tipo destas reações (tipo I), que 

são geralmente descritas como reações de nucleação e crescimento, uma pequena região de 

nova fase, tal como a fase , é formada a partir da matriz. Na nova região, o núcleo tem sua 

composição e/ou estrutura completamente diferente da fase matriz . O núcleo é separado 

da fase matriz por uma interface que possui uma energia interfacial ( ) cuja unidade é J/m2.

A magnitude da mudança local de estrutura e/ou composição pode ser considerada como 

grande, mas espacialmente localizada em uma pequena parte da matriz que foi 

transformada. A maior parte da matriz permanece completamente não-transformada, ao 

menos inicialmente, enquanto o subseqüente crescimento dos núcleos na matriz ocorre. 

Estas transformações de nucleação e crescimento também são conhecidas como 

transformações heterogêneas ou descontinuas. Entretanto, a nucleação heterogênea e a 
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precipitação descontinua têm significados bastante específicos e diferentes dentro da área 

das reações de nucleação e crescimento. Portanto, não é indicado o uso destes nomes para a 

classe de transformações de Gibbs do tipo I. 

 O segundo tipo de transformação ocorre por uma flutuação da composição de uma 

liga dentro de uma região instável de sua curva de energia livre. O resultado de uma 

flutuação na composição é que uma região de composição inicialmente uniforme 

desenvolve uma “onda de composição” cuja amplitude cresce com o tempo, figura 5, mas 

com um comprimento de onda constante, ao menos inicialmente. Este segundo tipo de 

reação, uma transformação de Gibbs do tipo II, onde a variação inicial na composição em 

alguma região local é pequena, mas a flutuação da composição é deslocalizada no espaço, é 

geralmente chamada “decomposição espinodal”, pelo menos quando o comprimento de 

onda é significativamente mais longo que o diâmetro de um átomo. Quando o comprimento 

de onda é da ordem do diâmetro de um átomo, o sistema é conduzido à formação de uma 

solução sólida ordenada e a transformação é então chamada de ordenamento contínuo. A 

decomposição espinodal ocorre em muitas reações de precipitação em ligas de Al-Zn. Para 

as transformações do tipo II o termo transformação contínua é o nome mais comum para 

ambas reações de precipitação e ordenamento.  

Figura 5. Variação na distribuição do soluto durante uma precipitação continua [1]. 
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1.1.2.3. Transformações de primeira ordem e de ordem superior

 Na maioria das transformações estruturais ocorre uma mudança descontínua do 

coeficiente angular da curva de energia livre em função da temperatura quando há uma 

mudança de estrutura na temperatura de equilíbrio, como mostrado na figura 6. Este tipo de 

transformação é descrito como uma transição de primeira ordem, uma vez que há uma 

descontinuidade na derivada primeira, dF/dT, e portanto uma variação descontinua na 

energia livre, fornecendo um calor latente finito. Em uma transformação de segunda ordem 

ocorre uma descontinuidade na derivada segunda, d2F/dT2 e, portanto na derivada primeira 

da energia interna, que é o calor específico. 

Figura 6. Curva de variação da energia livre em função temperatura [1]. 

1.1.2.4 Difusão de longo e de curto alcance 

 Em mudanças polimórficas, tais como transformações estruturais no estado sólido, 

solidificação em materiais puros (um único componente), a migração de contornos de grão 

na recristalização e crescimento dos grãos, o único processo atômico é a transferência de 

átomos através da interface. Este é um processo interfacial.  

Para reações de nucleação e crescimento, nas quais as fases matriz e produto têm 

composições diferentes, há dois processos sucessivos. Primeiro, o transporte de longo 
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alcance por muitos espaçamentos atômicos chamado de processo difusional e, depois, o 

transporte atômico através da interface, que é um processo difusivo termicamente ativado e 

de curto-alcance conhecido como processo interfacial.  

 A difusão de longo alcance envolve apenas uma fração do número total de átomos 

disponíveis para a nova fase, somente aqueles necessários para mudar a composição da fase 

matriz em relação à nova fase.  Esta fração de átomos pode ser de aproximadamente 100%, 

por exemplo, na precipitação de uma fase rica em B a partir de uma solução sólida 

supersaturada rica em A, como mostrado na figura 2. Em outros casos, como na 

precipitação da ferrita (ccc) a partir da austenita (cfc) em aços com baixa concentração de 

carbono, onde há apenas uma pequena mudança de composição, a fração de átomos que 

participa do processo difusional é muito menor que no processo de precipitação citado 

anteriormente. Em contraste com o processo de precipitação, todos os átomos que farão 

parte do precipitado devem participar da reação interfacial.  

 Uma vez que as duas reações, difusão de longo alcance e a etapa interfacial de curto 

alcance, são reações sucessivas, o mais lento dos dois processos controlará a velocidade da 

reação. Isto é o contrário da situação onde há possibilidade de ocorrência de duas reações 

alternativas, por exemplo, a formação de uma fase estável com energia livre mais baixa ou 

uma fase metaestável com uma energia livre mais elevada que a anterior. Quando há 

possibilidade de ocorrência de duas ou mais reações alternativas, a reação mais rápida 

determinará a velocidade da reação e a microestrutura resultante.  Esta situação acontece, 

por exemplo, em reações de endurecimento por precipitação em temperaturas baixas e força 

motriz elevada, onde os precipitados metaestáveis com barreiras baixas para a nucleação 

formam-se em preferência aos precipitados estáveis, quando estes são mais difíceis para 

nuclearem. A reação metastável inicial remove muito da força motriz para a formação da 

fase estável, portanto o produto metaestável pode permanecer por um tempo considerável 

na amostra [1]. Isto também ocorre durante a formação da fase martensítica a partir da fase 

de alta temperatura em ligas de Cu-Al. 
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1.1.3. Transformações martensíticas ou não-difusivas

As transformações martensíticas são transições de fase características de sistemas 

sólidos. Estas transformações ocorrem sem difusão atômica e a composição da fase produto 

é necessariamente a mesma que aquela verificada para a fase matriz. Sendo assim, em ligas 

que são originalmente ordenadas, a fase formada por uma reação martensítica também será 

ordenada. Durante a transformação martensítica não há uma mistura de átomos e, portanto 

uma configuração termodinâmica mais estável que a da fase matriz não pode ser atingida. 

Em uma reação martensítica um movimento cooperativo de muitos milhares de átomos 

ocorre com uma velocidade próxima daquela verificada para as ondas sonoras no sólido 

cristalino. A energia de ativação para este tipo de reação não pode ser medida e, dessa 

forma o conceito de energia de ativação torna-se pouco útil, exceto para o estágio de 

nucleação.

A reação começa espontaneamente em alguma temperatura, que é característica de cada 

sistema em estudo, onde a estrutura da fase matriz torna-se instável. Da mesma forma, a 

ação mecânica sobre a fase matriz pode produzir uma reação martensítica, na qual a força 

motriz é uma tensão externamente aplicada e mais elevada que a diferença de energia livre 

interna do sólido. As reações martensíticas formam uma classe especial de transições de 

fase e suas principais características, além daquelas já citadas acima, são: 

(1) Dependência do tempo. 

 A fração transformada é independente do tempo. Em uma dada temperatura 

constante, uma fração da fase matriz transforma-se muito rapidamente e depois disso 

nenhuma mudança adicional é verificada. Esta é a característica principal da transformação 

martensítica, mas em alguns sistemas pode ocorrer também uma transição isotérmica de 

uma pequena quantidade da fase matriz para a fase martensítica, e em poucos casos, a 

mudança é quase que completamente isotérmica.  
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(2) Dependência da temperatura. 

 A fração transformada é característica da temperatura e a velocidade da reação é 

muito rápida e dependente da temperatura. A transformação começa espontaneamente no 

resfriamento da amostra quando a temperatura Ms (início da transformação) é atingida, e à 

medida que a temperatura diminui mais material é transformado até a temperatura Mf (final 

da transformação) ser atingida e a reação ser completada. Em alguns materiais ainda há 

dúvidas sobre a espontaneidade da transformação martensítica. Em uma dada temperatura 

um certo número de monocristais da nova fase são formados rapidamente dentro de um 

grão da fase matriz, e durante o resfriamento até uma nova temperatura ser atingida, esses 

cristais não crescem, mas novos cristais são formados. Entretanto, em circunstâncias 

favoráveis, um monocristal da fase matriz pode ser continuamente convertido para um 

monocristal da fase martensítica. 

(3) Reversibilidade da transformação. 

As reações martensíticas são reversíveis, uma vez que, sua configuração original 

pode ser repetidamente obtida. Um monocristal da fase matriz, por exemplo, transforma-se 

durante o resfriamento em diversos cristais da nova fase. A variação inversa, durante o 

aquecimento, geralmente resultará em um monocristal do mesmo tamanho, forma e 

orientação que aquele da fase matriz. A reversibilidade está associada com uma histerese de 

temperatura e a reação inversa começa em uma temperatura acima de Ms. Além disso, em 

transformações cíclicas, as placas (monocristais) que são formadas no resfriamento têm o 

mesmo tamanho e forma, e aparecem nas mesmas regiões do cristal da fase da matriz. Em 

princípio, este comportamento aplica-se a todas as reações martensíticas. Algumas 

exceções, nas quais não é observada nenhuma reversibilidade, podem sempre ser atribuídas 

à interferência de efeitos secundários. Em ligas de Fe-C, por exemplo, a fase martensítica é 

termodinamicamente instável e começa a decomposição em suas fases mais estáveis antes 

da transformação reversa ser iniciada. 



28

(4) Efeito da tensão aplicada. 

 A deformação plástica é muito mais importante em reações martensíticas que em 

transições controladas por difusão. A aplicação de tensões em qualquer temperatura no 

intervalo da transformação, geralmente aumenta a fração transformada e a reação pode ser 

completada. Em algumas transformações as tensões elásticas têm um efeito similar. 

Quando são usados monocristais, a direção da tensão aplicada é importante e algumas 

reações podem ser inibidas ou favorecidas por uma tensão adequadamente orientada. A 

deformação provocada acima de Ms pode também resultar na formação da fase produto, 

ainda que a temperatura seja elevada para ocorrência da reação espontânea. A temperatura 

mais elevada na qual a martensita pode ser formada sob tensão é chamada Md. Em geral, a 

reação reversa pode ser favorecida da mesma forma e uma tensão adequada induzirá a 

transformação abaixo da temperatura (As) na qual ela começa espontaneamente. 

 Se a fase matriz é laminada a frio em um intervalo de temperaturas no qual esta fase 

é estável, por exemplo, em temperaturas suficientemente acima de Ms, a deformação 

resultante freqüentemente inibirá a transformação. A menos que a temperatura de 

deformação não seja suficientemente elevada para permitir um auto-alívio das tensões, a 

temperatura Ms será diminuída e a fração transformada encontrada em qualquer 

temperatura reduzida. 

(5) Composição, volume atômico e forma da nova fase. 

Em uma reação martensítica, cada cristal transforma-se em um novo cristal de 

mesma composição química. Variações de volume são freqüentes, embora não 

invariavelmente, pequenas e, em alguns casos, são zero, dentro dos limites do erro 

experimental. Os cristais da martensita são geralmente placas planas que se tornam cada 

vez mais finas à medida que se aproxima de suas extremidades, e, também têm uma seção 

transversal lenticular. Existem exceções em certas transformações simples, nas quais placas 

de lados paralelos são formadas. Essas placas são orientadas em relação à rede da matriz; o 

plano da rede no qual elas são formadas é conhecido como plano de hábito. Em algumas 
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transformações também é possível, como mencionado acima, transformar um monocristal 

da fase matriz para um monocristal da fase martensítica pela migração de uma interface de 

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

(6) Relações de orientações. 

Nas transformações martensíticas há sempre uma relação definitiva entre a 

orientação da estrutura da matriz e aquela da nova fase. A partir do plano de hábito é 

possível encontrar todas as variantes cristalograficamente equivalentes desta relação, sob 

condições adequadas. Uma placa simples de martensita pode ser um monocristal ou pode 

conter duas orientações “gêmeas”. Em último caso, as orientações das placas gêmeas em 

relação a matriz não são necessariamente equivalentes. 

(7) Estabilização. 

Os efeitos produzidos pela laminação a frio da estrutura da fase matriz, que já foram 

discutidos anteriormente, provocam uma inibição da reação martensítica. Neste caso, a 

reação também pode ser inibida de outra forma. Se o material é resfriado até uma dada 

temperatura no intervalo de transformação, mantida lá por um certo período de tempo e 

então novamente resfriado, a transformação não começa imediatamente. Em todas as 

temperaturas subseqüentes a fração transformada será menor que aquela produzida pelo 

resfriamento direto para uma dada temperatura abaixo de Mf. Este fenômeno é conhecido 

como estabilização. O grau de estabilização aumenta com o tempo de permanência em uma 

dada temperatura. Variações leves da fração transformada com a razão de resfriamento 

também são atribuídas à estabilização. Até o momento não existe na literatura uma 

concordância a respeito da natureza e o mecanismo da estabilização [2]. 
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1.2. Ligas à base de cobre

O cobre e as ligas à base de cobre possuem uma combinação de propriedades físicas 

que têm sido utilizadas em uma ampla variedade de aplicações desde a antigüidade. O 

cobre, quando não se encontra na forma de ligas, é tão mole e dúctil que é muito difícil de 

ser usinado; ainda, ele possui uma capacidade quase ilimitada de ser submetido à 

deformação plástica a frio. Além disso, ele é altamente resistente à corrosão em diversos 

ambientes, que incluem a atmosfera ambiente, a água do mar e alguns produtos químicos 

industriais. As propriedades mecânicas e a resistência à corrosão do cobre podem ser 

aprimoradas pela formação de ligas. A maioria das ligas de cobre não pode ser endurecida, 

ou ter a sua resistência mecânica melhorada através de procedimentos de tratamento 

térmico; conseqüentemente, a deformação plástica a frio e/ou a formação de ligas por 

solução sólida devem ser utilizadas para melhorar essas propriedades mecânicas. 

As ligas de cobre mais comuns são os latões, onde o zinco, na forma de uma 

impureza substitucional, é o elemento de liga predominante. Como pode ser observado no 

diagrama de fases do sistema Cu-Zn [3], a fase  é estável para concentrações de até 

aproximadamente 35%Zn em peso. Essa fase possui uma estrutura cristalina cfc, e os latões 

 são relativamente moles, dúcteis e facilmente submetidos a deformação plástica a frio. As 

ligas de latão, que possuem um teor de zinco mais elevado, contêm tanto as fases  quanto 

’ à temperatura ambiente. A fase ’ possui uma estrutura cristalina ccc ordenada, e é mais 

dura e mais resistente do que a fase ; conseqüentemente as ligas (  + ’ ) são, em geral, 

deformadas a quente. Alguns tipos de latões mais usuais são: o latão amarelo, o latão naval, 

o latão cartucho, o metal muntz e o metal de douradura. Alguns dos usos mais comuns das 

ligas de latão incluem as bijuterias, cápsulas para cartuchos, radiadores automotivos, 

instrumentos musicais, embalagem para componentes eletrônicos e moedas. Os bronzes são 

ligas de cobre com vários outros elementos, incluindo o estanho, o alumínio, o silício, e o 

níquel. Essas ligas são relativamente mais resistentes do que os latões, porém ainda 

possuem um elevado nível de resistência à corrosão. Em geral, elas são utilizadas quando, 

além de uma alta resistência à corrosão, são exigidas também boas propriedades de tração. 

As ligas de cobre, endurecíveis por precipitação, mais comuns são as ligas de Cu-

Be. Elas possuem uma excelente combinação de propriedades: limites de resistência à 
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tração em torno de 1400 MPa (200.000 psi), excelentes propriedades elétricas e de 

resistência à corrosão, além de resistência à abrasão quando lubrificadas de maneira 

adequada; elas podem ser fundidas e deformadas a quente ou a frio. São obtidas resistências 

elevadas através de tratamento térmico de endurecimento por precipitação. As aplicações 

dessas ligas incluem os mancais e as buchas do trem de pouso de aeronaves a jato, molas e 

instrumentos cirúrgicos e dentários [4]. 

1.2.1 Transformações de fase em ligas do sistema Cu-Al

No sistema Cu-Al várias transformações de fase podem ser verificadas. Sabe-se que 

durante o resfriamento lento, a partir de altas temperaturas, a fase  passa por uma 

transformação eutetóide (  + 1). A fase , solução sólida de alumínio e cobre, em 

temperaturas abaixo de 340 oC forma a fase ordenada 2 [5]. Essas transformações são 

reversíveis durante o reaquecimento, e a seqüência das transformações é então ( 2 + 1)

(  + 1) . As ligas nas quais a fase  (ccc), de altas temperaturas, é transformada em 

martensita durante a têmpera, têm sido objeto de várias pesquisas [6-16]. Isto é devido ao 

fato desses sistemas com transformações martensíticas possuírem propriedades mecânicas 

associadas com a recuperação da forma, tais como “pseudoelasticidade” e o “efeito 

memória de forma” [17]. Ligas de cobre e alumínio com concentração entre 9 e 14%Al 

(m/m), estão entre aquelas que apresentam as transformações martensíticas no resfriamento 

rápido a partir de altas temperaturas. Quando submetida a têmpera a partir de altas 

temperaturas, a fase , em ligas contendo mais que  11%Al (m/m), primeiro ordena-se 

passando para a fase 1 e então passa por uma transformação martensítica onde, 

dependendo da composição, pode-se obter os seguintes tipos de martensita: 1’, ( 1’ + ’ ) 

ou ’. Também se observa que em ligas com menos de  11%Al (m/m) a fase  passa para 

uma estrutura do tipo martensítica desordenada ’ (cfc) [18,19]. Essas transformações são 

reversíveis durante o reaquecimento rápido, isto é ' 1' 1 ; entretanto se a fase 

martensítica, por exemplo a tipo ’, for lentamente aquecida esta transforma-se em 1 e 

depois na mistura eutetóide e a seqüência de transformações é então ’ 1’ 1 (  + 1)

, sendo que uma parte remanescente da fase 1 será desordenada antes que ocorra a 
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reação eutetóide [20]. Segundo dados da literatura, a adição de outros elementos às ligas de 

Cu-Al que apresentam a fase martensítica pode aumentar a estabilidade desta fase, 

contribuindo para o aumento do intervalo onde é estabelecido o “efeito memória de forma”, 

caso este venha a ocorrer [21-23]. 

1.2.2 Adições de Ag às ligas do sistema Cu-Al

As ligas do sistema Cu-Al-Ag apresentam, em um amplo intervalo de composições, 

as mesmas fases existentes em ligas binárias do sistema Cu-Al, não sendo observadas fases 

ternárias intermediárias [24, 25]. Entretanto, as fases das ligas ternárias mostram algumas 

características e intervalos de estabilidades diferentes daqueles observados nas fases das 

ligas binárias [25]. 

As ligas metálicas à base de cobre contendo alumínio e prata apresentam interesse 

tecnológico em função de que a adição destes elementos pode melhorar algumas 

propriedades do cobre, tais como resistência mecânica e às vezes resistência à corrosão. Em 

função de suas propriedades, as ligas de Cu-Al-Ag também têm interesse, por exemplo, na 

industria eletro-eletrônica, no tratamento de água como eletrodos que fornecem íons prata, 

na confecção de objetos ornamentais e de eletrodos para solda, além de existirem 

potencialmente outras aplicações. Algumas composições desta ligas podem apresentar o 

efeito memória de forma [26]. 

1.3 Análise da cinética das transformações de fase

Diversos modelos foram propostos para descrever a cinética das transformações 

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

Avrami [27], o de Austin-Rickett [28], o da lei do tempo para o crescimento normal de 

grãos [29,30] e a função cinética para reações homogêneas [31,32]. Todas as funções 

cinéticas consideradas nesses modelos são geralmente compostas de dois fatores, o fator 

velocidade-tempo e o fator de interação mútua (impingement factor), relacionado com a 

parte não-transformada [33,34]. A velocidade da transformação é baixa no início, aumenta 

até um máximo e depois decresce até zero, devido aos efeitos da interferência mútua. As 
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diferentes funções cinéticas mencionadas podem ser obtidas introduzindo-se diferentes 

fatores de interação mútua, que se relacionam com a diminuição da velocidade da reação 

devido a essa interação. 

Para a análise da cinética de transformações de fase, a variação de uma propriedade 

física P do material investigado, como dureza, resistividade elétrica ou entalpia, é registrada 

em função do tempo e da temperatura. A fração transformada y pode ser definida como 

[35,36],

if

i

PP

PtP
y

)(
                                            (15) 

onde Pi e Pf correspondem, respectivamente, ao valor da propriedade física no início e no 

final da transformação. Em geral, os estados de referência Pi e Pf dependem da temperatura. 

Entretanto, a diferença Pf - Pi pode ser tomada como aproximadamente constante, no 

intervalo de temperaturas considerado experimentalmente. A equação de Jonhson-Mehl-

Avrami (JMA) e a equação de Austin-Rickett (AR), as mais usadas para descrever as 

transformações isotérmicas no estado sólido, são escritas como:

11 nktykn
dt

dy
         (JMA)                              (16) 

121 nktykn
dt

dy
          (AR)                              (17) 

onde k = ko exp ( - Q / RT ), ko é um fator pré-exponencial, Q é a energia de ativação, t é o 

tempo, R é a constante dos gases e T é a temperatura absoluta. O expoente n é um 

parâmetro que depende do mecanismo de nucleação e do processo de crescimento [37]. O 

termo relacionado com a parte não-transformada, (1 - y) ou (1 - y)2, inclui um fator de 

interação mútua igual a 1 ou 2, que é comumente usado para corrigir alguns efeitos como a 

diminuição da quantidade de soluto na matriz não-transformada, devida ao crescimento 

competitivo dos produtos da reação, a colisão direta de dois produtos da reação ou a 

exaustão dos sítios de nucleação [34]. 
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1.3.1 Medidas de dureza como ferramenta no estudo da cinética de transformações de fase

A dureza, embora não seja uma propriedade fundamental, pode ser considerada 

como um efeito resultante de diversas propriedades de metais e ligas metálicas e parece 

estar intimamente relacionada com a resistência nominal à deformação. As medidas de 

dureza constituem um método não-destrutivo bastante útil para se testar a resistência de um 

material à deformação e também a eficácia de diversos tratamentos metalúrgicos, como 

tratamentos térmicos, endurecimento por deformação e outros [38]. 

A dureza pode ser definida como a resistência de uma superfície a indentações 

localizadas, feitas por um indentador-padrão sob condições padronizadas. Quanto menor 

for a marca feita sob essas condições, maior será a dureza do material. Existem vários testes 

de medida de dureza, com condições específicas, nos quais a dureza obtida para um metal, 

embora empírica, pode ser comparada diretamente para vários materiais, com base na 

resistência relativa à deformação. Dentre estes testes destacam-se os testes de Brinell, da 

pirâmide 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 é chamada de microdureza e o tipo de teste de microdureza 

mais utilizado é o da pirâmide de Vickers, que utiliza como indentador uma pirâmide de 

diamante de base quadrada, com ângulo entre as faces  = 136º. A medida da diagonal D da 

base da pirâmide junto com o valor da carga aplicada F e do seno da metade do ângulo 

entre as faces, substituídos na relação abaixo, fornecem um número que corresponde à 

dureza Vickers (Hv) [38-40]. 

2
2sen2

D

F
Hv                                                                       (18) 

A cinética isotérmica de uma grande variedade de reações no estado sólido, como 

citado no item 1.3, pode ser descrita por uma função da forma geral dada pela equação dy/

dt = kn tn-1 (1 - y), onde y(t) é a fração transformada, k e n são parâmetros cinéticos. A 

velocidade da reação é pequena no início, aumenta até um máximo e então decresce até 
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zero, devido aos efeitos da influência direta de domínios vizinhos nucleados. O fator (1 - y) 

pode ser visto como uma compensação ao retardo na velocidade de reação, causado por 

essa influência direta. Admitindo-se k e n como constantes independentes de y e t, a 

integração da equação geral fornece ln 1 / 1-y = (kt)n. Esta equação fornece uma curva 

sigmoidal e uma forma equivalente desta equação é y = 1 - exp (- kt)n, que é conhecida 

como equação de Jonhson-Mehl-Avrami [41]. 

No estudo da cinética de transformação de fases no estado sólido, é complicado 

trabalhar diretamente com valores da velocidade de transformação, já que seria necessária a 

determinação dos valores da composição dos reagentes e dos produtos em cada instante. Na 

prática, o que se faz é estudar a variação de alguma propriedade física do material com o 

tempo e tentar ajustar essa variação a algum modelo cinético empírico. Considerando a 

microdureza h como a propriedade física que varia com o tempo, a equação de Johnson-

Mehl-Avrami pode ser escrita na forma, 

nkt
AB

Ah
exp ,   ou       h = A + (B - A)exp [ - (kt)n],                      (19) 

onde B representa a dureza na parte inicial da curva, período em que a dureza permanece 

constante e que é chamado de período de indução ou de incubação, e A representa a dureza 

no equilíbrio, após o término da reação, ou seja, h = A representa uma assíntota horizontal 

que limita os valores da dureza do material. Com algumas exceções notáveis, as 

velocidades de reação crescem rapidamente com o aumento da temperatura e, desde que o 

intervalo de temperatura não seja muito grande, a dependência com a temperatura da 

maioria das reações obedece a uma equação do tipo da equação de Arrhenius, ou seja, 

existe uma relação linear entre o logaritmo da constante de velocidade k e o inverso da 

temperatura absoluta. Nessas circunstâncias, é sempre possível definir uma energia de 

ativação empírica Ea e um fator de freqüência Aa pela equação k = Aa exp (- Ea/kT), onde k

é a constante de Boltzmann e T é a temperatura absoluta [41]. 
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2. Objetivos 

2.1. Objetivo principal 

Estudar o efeito de adições crescentes de Ag e da interação Ag-Al na cinética de 

decomposição da fase martensítica na liga Cu-10%Al. 

2.2. Objetivos específicos 

a) Detectar, utilizando curvas de análise térmica diferencial, as regiões onde ocorrem as 

transformações de fase na liga Cu-10%Al com e sem adições de Ag. 

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

c) Estudar a cinética de decomposição da fase martensítica na liga Cu-10%Al. 

d) Estudar a cinética de precipitação da prata e de decomposição da fase martensítica nas 

ligas Cu-10%Al contendo adições de Ag. 

3. Parte Experimental 

As ligas Cu-10%Al, Cu-10%Al-4%Ag, Cu-10%Al-6%Ag, Cu-10%Al-8%Ag e Cu-

10%Al-10%Ag, (m/m), foram preparadas em um forno de indução INDUCTOTHERM sob 

atmosfera de argônio, 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 oC e resfriados a uma razão de constante de              

1,0 oCmin-1, para homogeneização e para evitar a retenção de fase de alta temperatura. 

Algumas dessas amostras foram novamente recozidas, nas mesmas condições, e em seguida 

submetidas a têmpera em água gelada, a partir de 850 oC para produzir a fase martensítica. 

Os tratamentos térmicos foram efetuados em um forno EDG 3P, com controle de 

temperatura e em ambiente a ar. 

 As medidas de variação da microdureza com a temperatura e o tempo foram 

efetuadas utilizando-se um microdurímetro digital BUEHLER MICROMET 2003. As fases 

presentes nas ligas Cu-10%Al, com e sem adições de Ag, foram identificadas e 
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caracterizadas por difratometria de raios X, utilizando-se um difratômetro Siemens D5000, 

por microscopia óptica, utilizando-se um microscópio metalográfico Leica DMR com 

estação de captura e análise de imagem com software Leica Qwin e por microscopia 

eletrônica de varredura, utilizando um microscópio Jeol JSM T330A com um 

microanalisador Noran acoplado.  

Para traçar as curvas DTA foram obtidos cinco cilindros, com cerca de 8,0 mm de 

altura e 5,0 mm de diâmetro cada um, das ligas Cu-10%Al com adições de 0, 4, 6, 8 e 10 % 

de prata. Nesses cilindros foram feitos pequenos orifícios para introdução do termopar 

durante o ensaio. As amostras das ligas foram inicialmente submetidas a um recozimento 

por 120 horas a 850 oC para homogeneização e a partir de então foram obtidas as curvas. 

Depois disso, as amostras foram submetidas a têmpera a partir de 850 oC em água a 0 oC, 

em seguida foram obtidas novas curvas de análise térmica diferencial. Para a obtenção das 

curvas de análise 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 pedaço de cobre puro, com as mesmas dimensões da amostra e usado como referência. 

Este suporte foi colocado dentro de um tubo de Vickor e o tubo foi introduzido no forno, 

para aquecimento controlado entre 100 e 650 oC, com uma razão de aquecimento igual a 20 
oCmin-1. Na extremidade do suporte, que ficava fora do forno, estavam os terminais dos 

termopares, que foram conectados a um multímetro HP 34401A, de 6,5 dígitos, para 

registro da diferença 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-Química, que controlava o aquecimento do forno. A aquisição dos dados 

foi feita através de um microcomputador e os dados tratados utilizando-se um programa 

gráfico.

As curvas de dilatometria foram obtidas utilizando-se um dilatômetro eletrônico 

NETZSCH modelo 402ES capaz de operar até 1500 oC. As amostras de dimensões 

cilíndricas com 7,00 mm de diâmetro por 8,00 mm de comprimento e massa em torno de 

2,50 g foram submetidas a têmpera a partir de 850 oC e em seguida aquecidas nas seguintes 

razões de aquecimento: 10, 15, 25, 30, 35 e 40oCmin-1.

Um equipamento de deformação universal Shimadzu Autograph-DSS-10T-S foi 

usado para os testes de compressão na temperatura ambiente com uma velocidade de 
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deformação constante e igual a 0,5 mmmin-1. Amostras de base quadrada com 

aproximadamente 9,5 mm de comprimento por 14 mm2 de área foram preparadas e 

submetidas a têmpera a partir de 850 oC em água a 0 oC antes dos ensaios.
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4. Resultados e discussão 

4.1. Efeito de adições de Ag nas transformações de fase da liga Cu-10%Al

A figura 7 mostra a curva de análise térmica diferencial obtida para a liga Cu-

10%Al, com razão de aquecimento de 20 oCmin-1, em amostra previamente submetida a 

recozimento prolongado a 850 oC por 120 horas. Nessa curva foram observados seis picos 

endotérmicos. P1, em torno de 175 oC, corresponde ao início do desordenamento da fase 2.

O pico P2 a 265 oC está relacionado ao segundo estágio de desordenamento da fase 2. P3,

em torno de 335 oC, está associado às transições (  + 2) (  + 1) [18] e 1’ 1. A   

395 oC aparece o pico P4, que corresponde à dissolução dos precipitados da fase 2

formados durante o resfriamento lento [5]. O pico P5, em torno de 514 oC, está associado à 

transformação da fase 1 em . A fase martensítica 1’ se transforma na fase 1 no mesmo 

intervalo de temperaturas em que ocorre o processo de desordenamento da fase 2 e, em 

torno de 514 oC a fase 1 se transforma em . O pico P6, a 571 oC, é devido à transformação 

(  + 1)  [42], conforme esperado a partir do diagrama binário Cu-Al [43], mostrado na 

figura 8. 
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          Figura 7. Curva DTA obtida para a liga Cu-10%Al previamente recozida, com razão 
                          de aquecimento igual a 20 oCmin-1.
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Figura 8. Região rica em Cu do diagrama Cu-Al [43]. 

As figuras 9, 10, 11 e 12 mostram as curvas de análise 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 razão de aquecimento de 20 oCmin-1, para amostras previamente 

submetidas a recozimento prolongado a 850 oC por 120 horas. 

Na curva DTA da figura 9, correspondente à liga Cu-10%Al-4%Ag, o pico 

associado à transição ordem-desordem não foi observado; isso parece indicar que esta 

transição deve estar ocorrendo junto com a dissolução dos precipitados da fase 2 em 

torno de 380 oC (P4). Na curva da figura 10 (correspondente à liga Cu-10%Al-6%Ag) foi 

detectado um pico endotérmico adicional, em torno de 95 oC, que pode estar associado 

com a separação das reações que ocorrem durante a transformação 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 (  + 2), o que foi confirmado pelo difratograma da figura 13. 
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          Figura 9. Curva DTA obtida para a liga Cu-10%Al-4%Ag previamente recozida, com 
                          razão de aquecimento igual a 20 oCmin-1.
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        Figura 10. Curva DTA obtida para a liga Cu-10%Al-6%Ag previamente recozida, com 
                          razão de aquecimento igual a 20 oCmin-1.
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        Figura 11. Curva DTA obtida para a liga Cu-10%Al-8%Ag previamente recozida, com 
                          razão de aquecimento igual a 20 oCmin-1.
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          Figura 12. Curva DTA obtida para a liga Cu-10%Al-10%Ag previamente recozida, 
                            com razão de aquecimento igual a 20 oCmin-1.



43

10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120

0

1000

2000

3000

4000

5000

6000

7000

8000

9000

10000

22

I/
I o

2

              Figura 13. Difratograma de raios X obtido para a liga Cu-10%Al submetida a um  

                                recozimento prolongado,  = 1,746617  e E = 7098,6 eV. 
o

A

A figura 14 mostra as micrografias ópticas obtidas para amostras das ligas 

estudadas, submetidas a um recozimento a 850 oC durante 120 horas. Nessas micrografias é 

possível observar a microestrutura correspondente à fase complexa (  + 1), resultante da 

reação de decomposição eutetóide, junto com os grãos da fase  primária. A microestrutra 

da fase ordenada 2 não pode ser detectada por metalografia, já que essa fase é resultado da 

reação peritetóide (  + 1)  (  + 2) que ocorre a baixa temperatura (380 oC) e é bastante 

lenta. Além disso, a fração da fase 2 que precipita é bastante reduzida, o que dificulta sua 

detecção por outros meios que não DSC e difração de raios X.  

Nas micrografias da figura 14 é possível observar que adições crescentes de prata à 

liga Cu-10%Al parecem diminuir o tamanho dos grãos da fase . Este resultado indica que 

adições de prata à liga Cu-10%Al devem refinar os grãos da fase . Se elementos de liga 

formam precipitados finos, estes podem ter um efeito mais pronunciado na inibição do 

crescimento dos grãos, junto com a temperatura. Em temperaturas elevadas, esses 

precipitados engrossarão e/ou se dissolverão na solução. Dessa forma, em temperaturas 

menores os precipitados inibirão o crescimento dos grãos e ao atingir uma temperatura 

crítica os precipitados se dissolverão parcialmente e os grãos iniciarão novamente o seu 
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crescimento [44]. Nas ligas Cu-10%Al com adições de Ag, a presença de prata parece ser o 

principal fator relacionado ao refinamento dos grãos, como mostrado na figura 15. Nessa 

figura observa-se os precipitados de Ag formados preferencialmente nos contornos de grão, 

inibindo assim o crescimento deles. 

( + 1)

( + 1)

m50 m50

(a) (b)

( + 1)

( + 1)

m50 m50

                                  (c)                                                                        (d) 

( + 1)

m50

                                                                       (e) 

Figura 14. Micrografias ópticas (500x) obtidas para amostras recozidas a 850 oC
                  por 120 horas: a) Cu-10%Al; b) Cu-10%Al-4%Ag; c) Cu-10%Al-6%Ag, 
                 d) Cu-10%Al-8%Ag e e) Cu-10%Al-10%Ag.
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( + 1)

(a)

(b)
 Figura 15. a) Micrografia eletrônica de varredura (BEI, 500x) obtida para a amostra 
                  Cu-10%Al-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 

presença das mesmas fases previstas pelo diagrama de equilíbrio do sistema Cu-Al, 

mostrado na figura 8. Isso mostra que a presença de Ag não altera a seqüência das 

transformações de fase estáveis da liga Cu-10%Al, provocando apenas mudanças 

estruturais, morfológicas 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 têmpera a partir de 300 oC; c) submetida 
                 a têmpera a partir de 500 oC e d) submetida a têmpera a partir de 700 oC.

Nas curvas das figuras 9, 10, 11 e 12 também foi possível observar que os picos 

associados com a transição ordem-desordem, que aparecem no intervalo de temperaturas 

entre 100 e 450 oC, sofrem alterações em relação aos resultados encontrados na literatura 

para ligas sem adições 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 oC são 

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 oC
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aparece com uma intensidade superior àquela observada nas outras curvas. Na curva da 

figura 10, associada com a amostra Cu-10%Al-6%Ag, observa-se um pico a 95 oC que não 

é detectado nas outras curvas. Na curva da figura 12, obtida para a amostra Cu-10%Al-

10%Ag, o pico em torno de 380 oC torna-se mais intenso. 

Esses resultados indicam que a adição de 4%Ag (figura 9) aumenta a quantidade 

relativa da fase 2 disponível, fazendo com que o pico correspondente à dissolução dos 

precipitados da fase 2 seja mais intenso. Este aumento na quantidade relativa da fase 2

deve estar relacionado a um deslocamento da concentração de equilíbrio para teores mais 

elevados de alumínio, favorecido pela adição de Ag. Para a liga contendo 6%Ag (figura 

10), o pico em torno de 95 oC, como já citado, corresponde a uma separação das reações 

que ocorrem durante a transformação reversa da martensita retida no resfriamento lento. 

Durante o resfriamento lento, mas acima de 2 oCmin-1, uma certa quantidade de martensita 

fica retida na liga [20], o que não é observado quando o resfriamento é feito a uma razão 

abaixo de 2oCmin-1. No reaquecimento da amostra, essa martensita passa por uma 

transformação reversa para fornecer como produto a mistura eutetóide (  + 1) em torno de 

380 oC e, então, as seguintes reações ocorrem: 1
’

1 (  + 1). Kustov et. al [21] 

mostraram que a adição de um terceiro elemento ( Be, no caso desses autores ) à liga Cu-

10%Al, proporciona uma separação entre as reações consecutivas que ocorrem durante a 

transformação reversa, e um pico endotérmico observado em torno de 98 oC é atribuído à 

reação 1
’

1, enquanto a decomposição da fase produto ocorre próximo à temperatura 

nominal. Para teores mais elevados de prata (8 e 10 %, figuras 11 e 12, respectivamente), o 

excesso de prata não-solubilizada, conforme mostra a figura 17, parece não interferir no 

processo de desordenamento, provavelmente porque nessas concentrações o excesso de 

prata não permite que seja alterada a quantidade relativa de fase 2. A prata em excesso 

deve interferir na intensidade do pico correspondente à sua dissolução parcial, que ocorre 

junto com a dissolução dos precipitados de 2, em torno de 380 oC.
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(a)

(b)
 Figura 17. a) Micrografia eletrônica de varredura (BEI, 3500x) obtida para a 
                   amostra Cu-10%Al-8%Ag inicialmente recozida e em seguida 
                   submetida a têmpera a partir de 650 oC; b) EDX pontual (região 
                   branca). 

Os picos observados no intervalo de temperaturas entre 450 e 650 oC também 

parecem sofrer influência da concentração de prata. É possível observar nas curvas da 

figura 18, correspondentes à porção ampliada das figuras 7, 9, 10, 11 e 12 nesse intervalo 

de temperaturas, que o primeiro pico, associado à transformação 1 , aumenta sua 

intensidade com a concentração de prata e que o segundo pico, associado com a transição 

(  + 1) , aumenta e depois diminui sua intensidade. Estes resultados indicam que a 

presença da prata parece aumentar a quantidade relativa da fase martensítica 1’ retida no 

resfriamento lento acima de 2 oCmin-1. Isso faz com que a quantidade da fase 1 que irá se 

decompor também seja aumentada, proporcionando uma maior quantidade de fase perlítica, 
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que aumenta a intensidade do pico associado à transição (  + 1) . Também pode-se 

observar que a partir de 8% de prata a transição 1  começa a ser quase tão intensa 

quanto a transição (  + 1) . Isso parece indicar que a partir dessa concentração a 

velocidade da decomposição 1 (  + 1) torna-se muito menor. Esses eventos térmicos 

estão deslocados para temperaturas menores em relação à amostra sem prata [20]. O 

aumento da concentração de Ag faz com que esses eventos retornem o mais próximo 

possível da temperatura de transição correspondente à amostra sem prata, indicando que a 

presença de concentrações elevadas de prata parece não interferir nas temperaturas das 

transições de fase que ocorrem nesse intervalo de temperaturas. Isso é confirmado pelos 

gráficos da figura 19, que mostram a variação da temperatura de pico com a concentração 

de prata, para as transições 1  (figura 19-a) e (  + 1)  (figura 19-b). Nesses gráficos 

pode-se observar que a temperatura de pico diminui com a concentração de prata até 8% 

para a transição 1  e até 6% para a transição (  + 1) . Isso parece confirmar que a 

presença da prata altera de forma marcante a decomposição da fase 1 até 8 % de prata. Já 

para a transição (  + 1) , este deslocamento de temperatura deve estar associado com a 

precipitação da fase  devido à solubilização da prata na matriz. Esse resultado indica a 

existência de um máximo para a solubilidade da prata na matriz Cu-Al. 
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                      Figura 18. Porção ampliada das curvas ATD das figuras 7 e 9-12, no intervalo  
                                       de temperaturas entre 450 e 650 oC. 
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            Figura 19. Gráficos da variação da temperatura de pico com a concentração de 
                              prata para as transições: a) 1 ; b) (  + 1) .
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4.2. Efeito de adições de Ag na transformação martensítica reversa da liga Cu-10%Al

A figura 20 mostra a curva de análise térmica diferencial obtida para a liga Cu-

10%Al (m/m), com razão de aquecimento de 20 oCmin-1, em amostra previamente 

submetida a têmpera a partir de 850 oC em água gelada a 0 oC. 
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Figura 20. Curva DTA obtida para amostra da liga Cu-10%Al previamente submetida a 
                  têmpera, com razão de aquecimento igual a 20 oCmin-1.

Na curva da figura 20 são observados cinco picos. P1 é um pico exotérmico de baixa 

intensidade e está em torno de 180 oC; este pico deve estar associado ao ordenamento da 

fase . O pico exotérmico P2, em torno de 300 oC, corresponde ao ordenamento da fase 

martensítica ’ 1’ [20]. O pico endotérmico P3, em torno de 425 oC, é assimétrico e está 

associado à transformação martensítica reversa 1’ 1, seguida da reação de 

decomposição 1 (  + 1) de parte da fase 1. O pico endotérmico P4, que está em torno 

de 540 oC, é atribuído à transição 1  da parte remanescente da fase 1 formada a 425 oC.

O pico P5, também endotérmico e em torno de 570 oC, é devido à transformação (  + 

1)  [5]. 
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Figura 21. Micrografias ópticas (500x) obtidas para a liga Cu-10%Al submetida a 
                 têmpera a partir de 850 oC (a), e em seguida submetida a têmperas a 
                 partir de 300 oC (b), 400 oC (c) e 600 oC (d). 

As micrografias da figura 21 confirmam a seqüência de transformações 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 à fase martensítica ’ 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 , provavelmente 

devido ao início da decomposição da fase 2 (figura 21-b). Em temperaturas mais elevadas 

(400 oC, figura 21-c), observa-se o início da formação da fase perlítica 1  e, a 600 oC

(figura 21-d), a precipitação da fase  desordenada sobre a fase martensítica, decorrente da 

transição (  + 1) .

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

diferencial obtidas para as ligas Cu-10%Al-4%Ag, Cu-10%Al-6%Ag, Cu-10%Al-8%Ag 
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(m/m) e Cu-10%Al-10%Ag com razão de aquecimento de 20 oCmin-1, em amostras 

previamente submetidas a têmpera a partir de 850 oC em água gelada a 0 oC.
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    Figura 22. Curva DTA obtida para amostra da liga Cu-10%Al-4%Ag previamente  
                      submetida a têmpera, com razão de aquecimento igual a 20 oCmin-1.
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    Figura 23. Curva DTA obtida para amostra da liga Cu-10%Al-6%Ag previamente 
                      submetida a têmpera, com razão de aquecimento igual a 20 oCmin-1.
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    Figura 24. Curva DTA obtida para amostra da liga Cu-10%Al-8%Ag previamente 
                      submetida a têmpera, com razão de aquecimento igual a 20 oCmin-1.
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    Figura 25. Curva DTA obtida para amostra da liga Cu-10%Al-10%Ag previamente 
                      submetida a têmpera, com razão de aquecimento igual a 20 oCmin-1.
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Na curva DTA da figura 22, correspondente à liga Cu-10%Al-4%Ag, é possível 

observar a presença de um pico adicional, P6, em torno de 410 oC. Este pico deve estar 

associado à precipitação da prata dissolvida na matriz [47]. É possível observar também 

que o pico correspondente à transformação martensítica reversa seguida da reação de 

decomposição da fase 1 não apareceu. Este pico voltou a ser observado nas curvas 

correspondentes às 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 à liga Cu-10%Al-6%Ag) o pico P6,

associado com a precipitação da prata aparece em torno de 330 oC e um outro pico 

adicional, P7, foi detectado em torno de 470 oC. Este pico deve estar associado com a 

precipitação da fase  que precede a transição (  + 1)  [18]. Na curva da figura 24 

(correspondente à liga Cu-10%Al-8%Ag) o pico P6, associado com a precipitação da prata, 

aparece em torno de 380 oC e o pico P3, em torno de 460 oC, deve ser devido à transição 1’

1 e à decomposição de parte da fase 1 (  + 1). Na curva da figura 25 

(correspondente à liga Cu-10%Al-10%Ag) não foi possível detectar o pico correspondente 

à precipitação da prata, mas o pico relacionado com a transição 1’ 1 e a decomposição 

de parte da fase 1 (  + 1) voltou a aparecer em torno de 470 oC (P3).

As micrografias da figura 26 mostram a estrutura inicial das ligas após serem 

submetidas a têmpera a partir de 850 oC e resfriadas em água gelada a 0 oC, para produzir a 

fase martensítica. Essas micrografias mostram alterações na fase martensítica presente nas 

ligas contendo Ag. A figura 26-a (liga Cu-10%Al) mostra a estrutura característica da fase 

martensítica do tipo ’ presente em ligas com menos de 10,8 %Al (m/m) [19]. As demais 

estruturas não apresentam os grãos da fase  e as lamelas da fase martensítica parecem 

mais grossas em relação à amostra sem prata. Dados da literatura mostram que essas 

estruturas correspondem à martensita do tipo 1’ [48] e isso foi confirmado pelos 

difratogramas da figura 27. A presença da fase martensítica do tipo 1’ indica que as 

adições de prata estão favorecendo a formação de fases encontradas somente em 

concentrações mais elevadas de alumínio. 
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Figura 26. Micrografias ópticas (100x) obtidas para amostras submetidas a 
                  têmpera a partir de 850 oC: a) Cu-10%Al; b) Cu-10%Al-4%Ag; 
                  c) Cu-10%Al-6%Ag; d) Cu-10%Al-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 
                          têmpera a partir de 850 oC.

Nas curvas das figuras 22, 23, 24 e 25 pode-se observar que a presença da prata 

exerce uma influência marcante sobre as transições que ocorrem em temperaturas no 

intervalo de 100 a 500 oC, para as amostras inicialmente submetidas a têmpera a partir de 

850 oC. É possível observar nas curvas dessas figuras que os picos associados com o 

ordenamento da fase  aumentam a sua intensidade até 6% de Ag e depois tornam a 

diminuir até 10 % de Ag. Isso parece indicar que adições crescentes de prata até 6 % devem 

aumentar a quantidade relativa da fase  devido à solubilização da prata na matriz, 

tornando a transição 2 mais favorável. Para a liga contendo 8% de Ag pode-se 

observar que este efeito diminui, indicando que a partir desta concentração as adições de 

Ag não alteram a transição 2. Isso confirma que há um limite máximo de solubilidade 

da Ag na liga Cu-10%Al, conforme discutido na pág. 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 martensítica ’ parece não sofrer grandes modificações com a adição 

de 4 % de Ag. Com 6 % este pico passa a aparecer como um “ombro” em torno da 
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temperatura de 280 oC, não sendo muito bem definido. Já a partir de 8% começa novamente 

a existir uma melhor definição deste pico e com 10 % de Ag este torna-se extremamente 

largo. Esses resultados parecem indicar que a adição de prata permite que se obtenha as 

fases martensiticas ’ e 1’ em equilíbrio por meio de têmpera para as ligas com 4 e 6 % de 

Ag, e que a precipitação da prata parece ser o efeito dominante neste intervalo de 

temperaturas, para essas concentrações de Ag. Para adições de 8 e 10 % de Ag é possível 

observar que a transição ’ 1’ passa a ser o efeito dominante nesse intervalo de 

temperaturas, indicando que a prata parece não deslocar mais o limite de estabilidade das 

fases para concentrações mais elevadas de alumínio, a partir de 8 % de Ag. Também é 

possível observar que a transição ’ 1’ torna-se mais lenta a partir de 8 % de Ag, 

tornando mais largo o pico associado a esta transformação. Isso deve estar associado às 

alterações da estrutura da fase martensítica. O pico associado com a transição 1’ 1 e à 

decomposição de parte da fase 1 (  + 1), que aparece em torno de 425 oC para a 

amostra sem prata, não foi detectado para as amostras contendo 4 e 6% de Ag. Para as 

amostras com 8 e 10 % de Ag este evento térmico apareceu em torno de 460 e 470 oC, 

respectivamente. As micrografias da figura 28, obtidas para a liga Cu-10%Al-4%Ag, 

mostram que esta concentração de prata não altera a seqüência das transformações de fase 

em relação a amostra sem prata (figura 21). Na figura 28 também é possível observar o 

início da formação da fase perlítica (fig. 28-c), que se dá através da decomposição da fase 

1. Isso indica que a transformação 1’ 1 e a decomposição de parte da fase 1 (  + 1)

estão ocorrendo junto com a precipitação da Ag e que a reação de precipitação é o processo 

dominante neste intervalo de temperaturas, não sendo possível detectar a transição 1’ 1

e a decomposição de parte da fase 1 (  + 1). Com o aumento da concentração da Ag é 

possível observar um deslocamento destas transformações para temperaturas mais elevadas, 

o que pode estar relacionado com uma diminuição na velocidade da transição 1’ 1 e da 

decomposição de parte da fase 1 (  + 1).
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 Figura 28. Micrografias ópticas (500x) obtidas para a liga Cu-10%Al-4%Ag 
                   previamente submetida a têmpera a partir de 850 oC (a), e em seguida 
                   submetida a têmperas a partir de 300 oC (b), 400 oC (c) e 600 oC (d). 

Esses resultados indicam que adições crescentes de Ag à liga Cu-10%Al aumentam 

o intervalo de estabilidade da fase martensítica 1’. Esse aumento no intervalo de 

estabilidade da fase martensítica deve estar associado com um processo onde parte da 

martensita 1’ é retransformada na fase  na temperatura da transformação nominal (sem 

adição de prata) e o restante da martensita, denominada hiperestabilizada, passa por um 

segundo estágio de transformação reversa em temperaturas muito mais elevadas, por meio 

de um processo de nucleação das lamelas da fase  [21]. Também foi possível observar que 

o pico correspondente à precipitação da prata é deslocado para temperaturas mais baixas até 

6 % de Ag, volta a temperaturas mais elevadas para a concentração de 8% de Ag e não é 
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detectado para adições de 10% de Ag. Isso parece indicar que a precipitação de Ag ocorre 

preferencialmente quando se inicia a decomposição da fase 1, ou seja, no início da 

formação da fase perlítica. Isto deve ser devido ao fato da fase 1 possuir estrutura ccc 

complexa, com parâmetro de rede cerca de três vezes maior que a estrutura ccc comum [49] 

e, portanto favorece o início da precipitação da prata junto com a formação da perlita. Para 

a liga contendo 10 % de prata o pico relacionado com a decomposição da fase 1 aparece 

num intervalo de temperaturas mais elevado e os resultados parecem indicar que esse 

intervalo está acima da temperatura de dissolução da prata na matriz, e por este motivo o 

pico associado à precipitação não é detectado. 

Para as transformações que ocorrem entre 500 e 650 oC também foi possível 

observar que a presença da prata altera os eventos térmicos, em relação à amostra sem 

prata. Conforme mostra a figura 29, que corresponde à porção ampliada das curvas das 

figuras 20, 22, 23, 24 e 25 no intervalo de temperaturas citado, o primeiro pico, associado à 

transição 1  aumenta sua intensidade proporcionalmente ao aumento da concentração 

de prata e o segundo pico, associado à transformação (  + 1) , aumenta sua intensidade 

até 6 % de Ag e diminui novamente até quase desaparecer com 10 % de Ag. 
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            Figura 29. Porção ampliada das curvas ATD das figuras 20 e 22-25, no intervalo  
                             de temperaturas entre 500 e 650 oC.
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 Figura 30. Gráficos da variação da temperatura de pico com a concentração de 
                   prata para as transições: a) 1 ; b) (  + 1) .
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Para a transição 1  esse aumento na intensidade do pico deve estar relacionado 

com o aumento da estabilidade da fase 1 com as adições Ag. Para o segundo pico, 

associado com a transformação (  + 1) , o comportamento deste evento térmico indica 

que o efeito da prata na estabilização da fase 1 é mais intenso a partir de 6 % de Ag e que 

para a liga com 10% de Ag a decomposição da fase 1 é quase totalmente suprimida. Esses 

resultados parecem indicar que a liga Cu-10%Al-10%Ag pode apresentar o efeito memória 

de forma [25]. As temperaturas em que ocorrem os eventos térmicos também sofreram 

alterações devido às adições de Ag. O deslocamento do pico correspondente à transição 

1  para temperaturas menores com adições de até 6%Ag deve estar associado ao 

deslocamento da concentração de equilíbrio, pela prata, para teores mais elevados de Al, 

permitindo que a fase 1 seja formada com maior facilidade [50]. Para a liga com 8% de Ag 

a temperatura dessa transição retornou para um valor próximo daquele da amostra sem 

prata. Isso parece indicar que a adição de 8% de prata não favorece a formação da fase 1.

Entretanto, com a adição de 10 % Ag o efeito observado foi o mesmo que aquele verificado 

para concentrações menores de prata, ou seja, o pico correspondente à transição 1  volta 

a ser detectado em torno de 525 oC. Já para a transição (  + 1)  também é possível 

observar uma diminuição da temperatura de transição até 6% de Ag, que deve estar 

associada à precipitação da fase  a partir da dissolução da prata, que precede esta transição 

e favorece a formação da fase . Com 8% de Ag a temperatura dessa transição retornou 

próximo àquele 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 é possível 

observar uma continuidade do efeito verificado para ligas com concentrações de Ag 

menores. Os gráficos da figura 30 e a discussão acima mostram que existe um 

comportamento descontínuo da liga com 8% de Ag. 



63

Para verificar a existência do efeito memória de forma na liga Cu-10%Al-10%Ag 

foi realizado um ensaio de calorimetria exploratória diferencial (DSC) com razão de 10 
oCmin-1, no aquecimento e no resfriamento, com a liga previamente submetida a têmpera a 

partir de 850 oC. Sabe-se [18,26] que a existência do efeito memória de forma, além de 

suprimir a decomposição da fase 1, também provoca o aparecimento de um pico 

exotérmico em temperaturas baixas durante o resfriamento da amostra à razão constante. 

Esse pico está associado à transformação martensítica direta 1 1
’ e a temperatura onde 

se inicia essa transição é conhecida como Ms (martensitic start) e a temperatura na qual 

finaliza-se o evento térmico é chamada de Mf (martensitic finish). 

Nas curvas da figura 31 pode-se observar que o pico associado à transformação 

martensítica direta, que deveria aparecer no intervalo de temperatura de 200 a 300 oC [26] 

no resfriamento, é observado apenas na curva correspondente à liga com adição de 10%Ag 

(fig. 31-b) e no mesmo intervalo de temperaturas já registrado na literatura. O pico 

exotérmico em torno de 510 oC observado durante o resfriamento de ambas as amostras, 

está relacionado com a transição 1 [51]. Os picos presentes no aquecimento foram 

discutidos anteriormente na figura 25. A presença do pico correspondente à transição 

1 1
’ indica que a liga Cu-10%Al-10%Ag pode apresentar o efeito memória de forma.  

A presença de um retardo na reação de decomposição da fase 1 não pode ser a 

única evidência a respeito do efeito memória de forma, já que toda liga que possui o efeito 

memória de forma possui um retardo na velocidade da reação de decomposição, mas nem 

toda liga que possui esse retardo tem o efeito memória de forma. Esse comportamento pode 

ser devido a uma perturbação adicional gerada pela presença da prata sobre a fase 1. Os 

difratogramas de raios X in-situ da figura 32 foram obtidos em diferentes temperaturas para 

o registro do intervalo no qual a fase 1 é encontrada, uma vez que o sinal do DSC da figura 

31-b é bastante fraco. Esses difratogramas mostram a presença das fases 1 e 1 no intervalo 

de temperatura de 480 a 540 oC, confirmando que o sinal do DSC no mesmo intervalo de 

temperaturas está associado com a decomposição da fase 1 (  + 1) e que a prata está 

perturbando a decomposição dessa fase neste sistema. 
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             Figura 31. Curvas DSC obtidas para as ligas submetidas a têmpera a partir de 
                              850 oC com uma razão de 10 oCmin-1: (a) Cu-10%Al e (b) Cu-  
                              10%Al-10%Ag. 
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Figura 32. Difratogramas de raios X in situ obtidos com  = 1,746617  e 7098,6eV para a
o

A
                  liga Cu-10%Al-10%Ag inicialmente submetida a tempera a partir 850 oC.
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Para confirmar a presença do efeito memória de forma na liga Cu-10%Al-10%Ag 

suas propriedades mecânicas foram medidas sob carga compressiva e comparadas com 

aquelas obtidas nas mesmas condições para a liga Cu-10%Al. A figura 33 mostra as curvas 

de tensão-deformação obtidas para ambas as ligas. Durante o primeiro estágio de carga, as 

curvas são lineares e em seguida mudam levemente a sua inclinação. Um novo regime 

linear é alcançado quando a deformação prossegue. A primeira parte linear corresponde ao 

regime elástico da fase martensítica, enquanto o desvio da linearidade está associado com o 

início de deformação da martensita. A tensão associada com o final da parte linear inicial é 

chamada de tensão de deformação crítica da martensita, d. O coeficiente angular do 

segundo regime linear corresponde ao progresso da deformação da martensita e este valor é 

denominado coeficiente de deformação, DS. 

Nenhuma diferença significativa no d foi observada entre ambas as ligas. Os 

valores de d ficaram em torno de 360 MPa para a liga Cu-10%Al e 380 MPa para a liga 

Cu-10%Al-10%Ag. O endurecimento por deformação, chamado de DS, é mais elevado 

para a liga Cu-Al-Ag com d /d  em torno de 44 MPa/%, enquanto para liga Cu-Al este 

valor foi de 33 MPa/%. A deformação máxima medida sem sinal de falhas ficou em torno 

de 9% para ambas as ligas, a uma tensão máxima de 850 MPa para a liga Cu-Al-Ag e 650 

MPa para a liga Cu-Al. Acima de (9%) de deformação foi observada uma descoesão 

granular na liga Cu-Al-Ag. Dessa forma, a presença de Ag é responsável pelo aumento na 

resistência à deformação da fase martensítica. A figura 34 mostra a superfície do material 

em diferentes níveis de deformação. 

Quando uma carga mais elevada que d é aplicada dois processo podem ocorrer: o 

crescimento das variantes da martensita às expensas das outras e/ou deformação plástica da 

martensita. A deformação resultante do primeiro processo é reversível durante o 

aquecimento acima da temperatura da transformação martensítica reversa, Af, dando 

origem ao efeito memória de forma. A deformação plástica não é reversível durante o 

aquecimento. Para distinguir qual dos dois processos ocorre nas ligas analisada, ciclos de 

tensão-deformação com carga máxima aplicada crescente foram feitos, aquecendo a 

amostra até 800oC depois de cada ciclo. O comprimento da amostra foi medido antes do 

teste de compressão (lo), depois da compressão (lf) e depois do aquecimento (lf’). Os testes 

de compressão têm a grande vantagem de permitir a determinação da variação do 
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comprimento da amostra diretamente e com grande precisão. Neste caso, um paquímetro 

digital com precisão de 10-2 mm foi usado. As deformações de interesse neste caso são 

ret, a deformação retida durante a descarga e tt deformação retida depois do tratamento 

térmico, sendo ret=(lo-lf)/lf e tt=(lo-lf’)/lo, onde tt é a deformação irreversível associada à 

deformação plástica e a diferença entre ret e tt é a deformação relacionada ao crescimento 

das variantes da martensita. 
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           Figura 33. Curvas de compressão obtidas para as ligas Cu-Al e Cu-Al-Ag. 
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                            (a)                                                                       (b) 
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Figura 34. Micrografias ópticas obtidas para a liga Cu-10%Al-10%Ag. (a) martensita sem 
deformação; (b) com 3% de deformação (marcas são observadas); (c) com 5,7% de 
deformação (marcas dentro e fora dos grãos são observadas) e (d) com 9% de deformação 
(marcas dentro e fora dos grãos são observadas; por falhas de descoesão dos grãos, indicada 
pela seta). 

As amostras de Cu-Al não mudam seu comprimento depois do aquecimento, 

portanto ret= tt foi medido indicando que apenas ocorre deformação plástica da martensita. 

As amostras da liga Cu-Al-Ag mostraram algum grau de recuperação da forma. A figura 35 

mostra esse comportamento. Como pode ser visto, o tt é sempre menor que ret, indicando 

que ambos os processos mencionados estão presentes na liga Cu-Al-Ag. Dessa forma, a 

liga Cu-Al-Ag mostra algum grau de capacidade memória de forma, enquanto a liga Cu-Al 

não apresenta essa capacidade. 
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Figura 35. Deformação retida depois do tratamento térmico ( TT) em função da   
                deformação retida durante a descarga ( ret). Linha tracejada corresponde a

TT= ret.

Com o objetivo de analisar a influência da prata na estabilidade na fase 1, na liga 

Cu-10%Al-10%Ag, e estimar os valores das energias de ativação para as reações 1

e (  + 1) , foi realizado um estudo cinético não-isotérmico utilizando medidas de 

calorimetria exploratória diferencial (DSC). A figura 36 mostra as curvas obtidas para a 

liga Cu-10%Al-10%Ag, previamente submetida a têmpera a partir de 850 oC, em várias 

razões de aquecimento. 

Na curva da figura 36-a é possível observar a presença de dois picos, um em torno 

de 516 oC e outro em torno de 550 oC, ambos endotérmicos. Como já discutido 

anteriormente na figura 25, o pico em torno de 516 oC está associado à reação 1  e o 

outro em torno de 550 oC está relacionado à reação (  + 1) . Esses picos são 

deslocados para temperaturas mais elevadas com o aumento da razão 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%Al-10%Ag com razão de 

                  aquecimento: (a) 2, (b) 5, (c) 10, (d) 15, (e) 20 e (f) 25 oCmin-1.

Para as transformações isotérmicas, a análise cinética é realizada aplicando-se o 

formalismo de Jonhson-Mehl-Avrami (JMA) [2]. Este método está baseado em uma 

expressão integral para a fração transformada, que é então diferenciada duas vezes com 

respeito ao tempo para obtenção dos parâmetros cinéticos [52]. 

A validade da equação de JMA para a cinética não-isotérmica foi examinada por 

Henderson [53], que mostrou que tal procedimento pode ser usado apenas sob algumas 

condições específicas: 

1. quando a velocidade de crescimento da nova fase depende apenas da temperatura, e não 

explicitamente do tempo; 

2. quando a velocidade da transformação não depende do histórico térmico; 

3. quando a nucleação ocorre em partículas da segunda fase aleatoriamente dispersas. 

Essas restrições limitam a aplicabilidade do formalismo de JMA, para a cinética 

não-isotérmica, às chamadas transformações de saturação de sítios [52], ou seja, quando a 
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nucleação ocorre muito no início da transformação e a velocidade de nucleação é zero 

depois disso. Sob estas restrições, Henderson [53] mostrou que o método de Kissinger e a 

equação de velocidade de Jonhson-Mehl-Avrami são equivalentes, justificando o uso dos 

métodos de análise térmica para o estudo da cinética de transformação não-isotérmica de 

nucleação e crescimento, incluindo a obtenção de energias de ativação e ordens de reação. 

Sabe-se que as transformações martensíticas utilizam um mecanismo não-difusivo para 

a transição de fase. Esse processo é bastante rápido, o que não permite que ocorra a etapa 

de crescimento dos núcleos. Portanto, nessa classe de transformação de fase não deve ser 

utilizado o método não-isotérmico. Já para as demais transições, o método pode ser 

utilizado satisfatoriamente. 

A energia de ativação (Ea) de uma transformação pode ser obtida, pelo método não-

isotérmico, por medidas da temperatura Tp, no ponto de máximo da velocidade da reação, 

enquanto a razão de aquecimento  permanece constante. Em um ensaio de calorimetria 

exploratória diferencial (DSC), o máximo da velocidade de reação coincide com o pico da 

curva obtida experimentalmente. Medindo-se a temperatura de pico em várias taxas de 

aquecimento e determinando o coeficiente angular do gráfico de ln (método de Ozawa:

ln[ ] = C – E/RTp [54]) ou ln /Tp
2 (método de Kissinger: ln[ /Tp

2] = C – E/RTp [55]), em 

função de pT1  é possível calcular a energia de ativação para a reação relacionada com o 

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

na construção dos gráficos das figuras 37 e 38. 

Tabela 2. Parâmetros obtidos a partir das curvas de DSC para a reação 1 .

/ Kmin-1 Tp/
oC 1000/Tp (K) ln ln /Tp

2

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 1,2613 2,9957 -10,355
25 520,10 1,2609 3,2189 -10,133
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Tabela 3. Parâmetros obtidos a partir das curvas de DSC para a reação (  + 1) .

/Kmin-1 Tp/
oC 1000/Tp (K) ln ln /Tp

2

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
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 Figura 37. Gráfico de (a) ln  em função de 1000/Tp (método de Ozawa) e  
                   (b) ln /Tp

2, obtido para a reação 1  (método de Kissinger). 
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 Figura 38. Gráfico de (a) ln  em função de 1000/Tp (método de Ozawa) e  
                   (b) ln /Tp

2, obtido para a reação (  + 1)  (método de Kissinger). 
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Os valores das energias de ativação obtidos a partir dos coeficientes angulares das 

retas nos gráficos das figuras 37 e 38 foram: Eo = 3221,7 kJmol-1 e Ek = 3208,6 kJmol-1

para a transição 1 , usando os métodos de Ozawa e Kissinger respectivamente e Eo = 

2232,3 kJmol-1 e Ek = 2218,5 kJmol-1 para a transição (  + 1) , usando os métodos de 

Ozawa e Kissinger respectivamente. Como já observado a partir de dados da literatura para 

as ligas Cu-Al [56], a reação eutetóide (  + 1) , sob condições não-isotérmicas, é um 

processo controlado pela interface e o valor obtido para a energia de ativação, utilizando o 

método de Kissinger, é 650 kJmol-1. Neste trabalho os valores da energia de ativação 

obtidos por ambos os métodos, Ozawa e Kissinger, embora semelhantes entre si, são 

bastante elevados em relação àquele encontrado na literatura para a reação eutetóide. Os 

valores mais elevados das energias de ativação, nas duas reações consideradas, devem estar 

associados à presença da prata e ao efeito de retardo que ela provoca na decomposição da 

fase 1. Como já foi observado, a presença de Ag aumenta a estabilidade da fase 1,

dificultando sua decomposição e aumentando assim a quantidade relativa dessa fase, em 

temperaturas onde ela já deveria ter iniciado sua decomposição. Dessa forma, a prata cria 

condições desfavoráveis para a ocorrência da reação ( + 1) , aumentando então o valor 

da energia de ativação necessária para a reação. Sendo assim, entre os átomos de Al e Ag 

deve ocorrer uma interação que favorece a estabilidade da fase 1 e deve ser responsável 

pelo valor mais elevado ainda da energia de ativação para a transição 1 , quando 

comparado com a reação eutetóide. 
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4.3. Estudo da influência de adições de Ag na variaçãoda microdureza da liga Cu-10%Al

Inicialmente, foi feito um estudo sobre a influência de adições de Ag na 

microdureza da liga Cu-10%Al, em amostras submetidas a um recozimento prolongado. O 

gráfico da figura 39-a mostra a curva de variação da microdureza das ligas Cu-10%Al, Cu-

10%Al-4%Ag, Cu-10%Al-6%Ag, Cu-10%Al-8%Ag e Cu-10%Al-10%Ag (m/m), 

inicialmente recozidas, em função da concentração de Ag. Nesse gráfico observa-se um 

decréscimo na microdureza com o aumento da concentração de Ag. Esse comportamento 

difere daquele esperado, uma vez que dados anteriores obtidos para ligas com diferentes 

concentrações de Al sempre indicaram um aumento na microdureza das ligas com o 

aumento da concentração de Ag [57]. Um exemplo desse comportamento pode ser 

observado no gráfico da figura 39-b, correspondente à variação da microdureza da liga Cu-

9%Al com adições de Ag. Essa diminuição nos valores da microdureza deve estar 

associada com a microestrutura das ligas e com a formação de precipitados ricos em prata 

durante o resfriamento lento das amostras.  

A figura 40 mostra as micrografias eletrônicas de varredura obtidas a partir de 

amostras das ligas (a) Cu-10%Al, (b) Cu-10%Al-4%Ag, (c) Cu-10%Al-6%Ag, (d) Cu-

10%Al-8%Ag e (e) Cu-10%Al-10%Ag previamente recozidas a 850 oC. Essas micrografias 

foram obtidas nos contornos de grão, região na qual foram feitas as medidas de variação da 

microdureza das ligas. A liga Cu-10%Al localiza-se na região do campo bifásico (  + 2)

do diagrama de equilíbrio do sistema Cu-Al (fig. 8, pág. 24). Na micrografia da figura 40-a, 

correspondente à liga sem adições de prata, pode-se observar uma microestrutura lamelar 

complexa nos contornos de grão da fase -Cu. Essa microestrutura está associada com a 

fase (  + 1). Como já discutido na página 29, a microestrutra da fase ordenada 2 não pode 

ser detectada por metalografia. 

Nas micrografias das figuras 40-b a 40-e, correspondentes às ligas com adições de 

Ag, foram observadas algumas mudanças na microestrutura das amostras. É possível notar 

a presença de uma microestrutura lamelar complexa, composta por uma região clara e uma 

região escura, nos contornos de grãos da fase -Cu primária. Dados da literatura mostram 

que essa região clara corresponde à fase  e a região escura à fase rica em alumínio 1 [42]. 

Nessa microestrutura complexa observa-se um aumento relativo da fase 1 que compõe as 
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lamelas da fase (  + 1) com o aumento do teor de Ag, e para a liga com 10%Ag são 

observados alguns precipitados de Ag localizados preferencialmente sobre as lamelas da 

fase 1.
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                   Figura 39. Gráficos da variação da microdureza com a concentração de Ag 
 para as ligas: (a) Cu-10%Al; (b) Cu-9%Al, inicialmente recozidas 
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    Figura 40. Micrografias eletrônicas de varredura obtidas a partir de amostras 
                     das ligas (a) Cu-10%Al, (b) Cu-10%Al-4%Ag, (c) Cu-10%Al-6%Ag,  
                     (d) Cu-10%Al-8%Ag e (e) Cu-10%Al-10%Ag previamente recozidas. 
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                Figura 41. Difratogramas de raios X in-situ obtidos para a liga Cu-10%Al 
                                  inicialmente recozida.  
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Quando a fase  é resfriada lentamente, uma transformação reversível do tipo 

eutetóide ocorre, (  + 1), como mostrado nos difratogramas de raios X da figura 41, 

obtidos para a reação inversa. A maneira como esta reação acontece é bastante semelhante 

à transformação eutética, onde a fase primária é um líquido em substituição ao sólido [58]. 

No caso das ligas do sistema Cu-Al a microestrutura resultante no resfriamento lento é 

composta de lamelas de 1 embebidas em , como mostrado nas figuras 40-b a 41-e. Esta 

estrutura complexa é conhecida como fase perlítica (  + 1) (denominação herdada dos 

aços) ou mistura eutetóide. A primeira etapa da formação da fase perlítica é a nucleação, ou 

da fase  ou da fase 1, nos contornos de grão da fase . Que fase nucleará primeiro 

dependerá da estrutura dos contornos de grão e da composição da liga estudada. Como a 

liga Cu-10%Al está localizada no campo hipoeutetóide do diagrama de equilíbrio do 

sistema Cu-Al, primeiro deverá ocorrer uma precipitação da fase  primária e, em seguida, 

a supersaturação desigual da fase  com respeito às fases  e 1. A precipitação da 

primária é um indicativo de que há um excesso de  no sistema e, portanto ocorrerá uma 

supersaturação mais elevada de  em relação a 1. Sendo assim, na liga Cu-10%Al deverá 

nuclear primeiro a fase  da perlítica. Quando uma fase pró-eutetóide já existe (como nesse 

caso, a  primária) a fase perlítica nucleará no lado incoerente (fase ), e isso produzirá 

uma orientação diferente entre as fases  e 1, como visto na figura 40-b a 40-e. Dando 

seqüência, a fase  nucleará nos contornos de grão da  primária com interface coerente e 

orientação relacionada à  primária e interface incoerente com  (veja fig. 42-i) e a fase 1

nucleará em uma posição adjacente a , também com interface coerente e orientação 

relacionada à  primaria (fig. 42-ii a iv). 

Como mencionado anteriormente, o crescimento da fase perlítica na liga Cu-10%Al 

é semelhante ao crescimento das lamelas de uma solução eutética, com a fase 

substituindo o líquido. A figura 43 mostra como duas fases podem crescer 

cooperativamente. Durante a formação da fase  rica em Cu, um excesso de átomos de Al 

difunde-se lateralmente por uma distância curta e é incorporado pela fase 1, rica em Al. Da 

mesma forma, os átomos de Cu rejeitados por 1 difundem-se através da fase  para uma 

posição lateral favorecendo o crescimento das lamelas de . A velocidade com que a 

mistura eutetóide crescerá dependerá de quão rápido o processo de difusão atômica poderá 
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ocorrer e isso dependerá da difusividade dos átomos presentes e do espaçamento 

interlamelar . Portanto, um espaçamento interlamelar pequeno favorecerá um crescimento 

rápido.

                  Figura 42. Ilustração do mecanismo da nucleação da fase perlítica. 

                       Figura 43. Ilustração do mecanismo de crescimento 
                                        das lamelas da fase perlítica. 

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

uma temperatura de 850 oC e em seguida foram resfriadas lentamente (1 oCmin-1
, neste 
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caso) até a temperatura ambiente. Quando as amostras estão em temperaturas elevadas, a 

maior parte da prata presente está solubilizada na matriz. Com o decréscimo da 

temperatura, a prata que excede o limite de solubilidade na liga Cu-10%Al é dragada para 

os contornos de grão para formar os núcleos dos precipitados ricos em prata [42]. A partir 

de uma dada temperatura esses núcleos começam a crescer e a engrossar [44]. A 

micrografia da figura 40-e mostra que há uma formação preferencial de precipitados na 

região rica em Al. Isso é devido à grande afinidade química do par Ag-Al, o que deve 

interferir no processo de crescimento das lamelas da fase perlítica. A presença desses 

precipitados de Ag deve perturbar o mecanismo de difusão do Al, já que existe uma grande 

afinidade entre a prata e o alumínio. Sendo assim, o alumínio tenderá a se solubilizar, mais 

rapidamente, no precipitado de prata e, portanto aumentará o gradiente de concentração de 

Al na interface das lamelas da fase 1. Como a afinidade do par Cu-Ag é menor, esses 

precipitados não interferirão no processo de difusão do Cu. Dessa forma, cria-se uma 

diferença na quantidade de material que chega na interface das lamelas da fase complexa (

+ 1), e isso produz uma quantidade maior de 1 que de , como mostrado nas figuras 40-b 

a 40-e. Esse aumento na quantidade da fase 1 e a presença de precipitados ricos em Ag 

(dureza em torno de 70 Hv) devem contribuir para a diminuição da microdureza das ligas. 

As variações da fração relativa das fases  e da fase rica em prata foram calculadas, 

em relação à fase ,  usando o método da comparação direta [59]. De acordo com este 

método, as intensidades integradas dos picos de difração são proporcionais à quantidade 

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

I

I
W 1                                                         (20) 

onde I  é a intensidade integrada do pico de difração da fase , I  é a intensidade do pico de 

difração da fase 1 e W é proporcional à variação da fração de uma fase particular formada. 

As frações da fase 1 e da fase rica em Ag em relação à fase  foram calculadas a partir da 

figura 44 e as variações destas frações relativas com a concentração de Ag são mostradas 

nas figuras 45 e 46.
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 Para estes cálculos foram escolhidos os picos de difração localizados em 56,5o para 

a análise da fase , 49,5o para a fase 1 e 43,4o para a fase rica em prata. Os resultados 

obtidos mostraram um aumento da fração relativa da fase 1 e um conseqüente decréscimo 

da fase  até 8%Ag (fig. 45) e um aumento da fração 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 fração relativa da fase 1 na fase perlítica devido à presença da Ag. Este 

aumento na fração relativa da fase 1, na fase complexa (  + 1), foi associado com 

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

presença de Ag. 
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         Figura 44. Difratogramas de raios X obtidos para as ligas inicialmente recozidas. 
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            Figura 45. Gráfico da variação relativa de 1/  em função da concentração de prata. 
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          Figura 46. Gráfico da variação relativa de Ag/  em função da concentração de prata. 
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O gráfico da figura 47 mostra a curva de variação da microdureza das ligas Cu-

10%Al, Cu-10%Al-4%Ag, Cu-10%Al-6%Ag, Cu-10%Al-8%Ag e Cu-10%Al-10%Ag 

(m/m), submetidas a têmpera, em função da concentração de Ag. 
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                   Figura 47. Gráficos da variação da microdureza com a concentração de Ag 
                                     para as ligas submetidas a têmpera. 

Neste gráfico, a microdureza das ligas submetidas a têmpera permanece 

praticamente constante, independentemente da quantidade de prata adicionada. Sabe-se que 

em temperaturas elevadas há formação de um excesso de vacâncias e que essas vacâncias 

estão relacionadas à variação da microdureza das ligas do sistema Cu-Al, quando retidas na 

têmpera [46]. A presença da prata na liga Cu-10%Al deve introduzir perturbações 

adicionais ao sistema e dessa forma elevar a concentração de vacâncias nas amostras. As 

vacâncias podem ser consideradas como regiões de baixa energia livre no sistema em 

questão, favorecendo então a sua ocupação por átomos de prata dissolvidos na matriz em 

temperaturas elevadas. Essa ocupação diminui a concentração de vacâncias em excesso e 

faz com que as ligas não sofram grandes variações em sua microdureza com as adições de 

prata, quando submetidas a têmpera a partir de temperaturas elevadas. Além dos fatores já 

citados, os valores constantes da microdureza, verificados para as ligas de Cu-10%Al com 

adições de Ag, podem também estar relacionados com a formação da fase 1’ e a presença 

de precipitados ricos em Ag não-dissolvidos durante a têmpera. 

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

amostras das ligas (a) Cu-10%Al, (b) Cu-10%Al-4%Ag, (c) Cu-10%Al-6%Ag, (d) Cu-
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10%Al-8%Ag e (e) Cu-10%Al-10%Ag submetidas a têmpera a partir de 850 oC. Nessas 

micrografias pode-se observar uma diminuição da solubilidade da Ag na matriz rica em Cu 

a partir de 6%Ag. Essa prata não-solubilizada, como dito anteriormente, deve contribuir 

para a diminuição da microdureza da liga Cu-10%Al, junto com os fatores já mencionados. 

Além disso, pode-se observar também uma mudança estrutural com o aumento da 

concentração da Ag. 

A micrografia da figura 48-a, que corresponde à liga sem adições de Ag, mostra 

uma microestrutura em forma de agulhas característica da fase martensítica ’. Na presença 

de 4%Ag essa estrutura começa a apresentar “rodas” ou “rosetas”, ainda na presença das 

agulhas da fase ’. Essas “rodas” ou “rosetas” são características da estrutura da fase 

martensítica do tipo 1’ em ligas do sistema Cu-Al. Já com 6% e 8%Ag, a estrutura da fase 

1’ é dominante, e para a liga com 10%Ag ocorre uma fragmentação da microestrutura da 

fase martensítica e a formação de uma grande quantidade de fase . Essas micrografias 

confirmam que na presença de até 6%Ag é possível obter as fases martensíticas ’ e 1’ em 

equilíbrio por meio de têmpera. Acima dessa concentração a fase metaestável dominante é 

a 1’. Isso confirma também que adições crescentes de Ag deslocam a concentração de Al 

para teores mais elevados. 

Dados da literatura [19] mostram que há variações na microdureza das diferentes 

estruturas da martensita das ligas de Cu-Al, como visto na figura 49. Estas alterações são 

devidas, principalmente, a um maior grau de ordenamento da martensita com o aumento da 

concentração de Al. Como visto na discussão acima, a presença de Ag aumenta a 

quantidade relativa de alumínio nas ligas Cu-Al-Ag, e contribui para um aumento no grau 

de ordenamento das amostras, mas a diminuição da solubilidade dos precipitados de Ag 

contribui para a diminuição da dureza. Sendo assim, em média, o valor da medida de 

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

47.
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’ 1’

                                  (a)                                                                (b) 

1’ 1’

                                 (c)                                                                (d) 

1’

                                                                (e) 
      Figura 48. Micrografias eletrônicas de varredura obtidas a partir de amostras 
                       das ligas (a) Cu-10%Al, (b) Cu-10%Al-4%Ag, (c) Cu-10%Al-6%Ag,  
                       (d) Cu-10%Al-8%Ag e (e) Cu-10%Al-10%Ag submetidas a têmpera  
                        a partir 850oC.
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    Figura 49. Variação da microdureza das martensitas de ligas do sistema Cu-Al 

                      depois de submetidas a têmpera em diferentes taxas de resfriamento[19]: 

                          o - submetida a têmpera em água a 100 oC,

 - submetida a têmpera em salmoura a 25oC.

As figuras 50 a 55 mostram os gráficos de variação de microdureza da liga Cu-

10%Al com adições de 0, 4, 6, 8 e 10 % de Ag (m/m), em função da temperatura de 

têmpera, obtidos utilizando-se amostras inicialmente submetidas a têmpera a partir de 850 
oC. As ligas, previamente submetidas a têmpera a partir de 850 oC, foram deixadas em 

equilíbrio durante 1 hora em cada temperatura e em seguida resfriadas em banho de gelo 

caracterizando um processo isocrônico. Neste processo, o ponto inicial das curvas das 

figuras 50-55 corresponde à fase martensítica, o que foi confirmado pelas micrografias 

mostradas na figura 26 e pelos difratogramas de raios X da figura 27. 

No gráfico da figura 50, que corresponde à liga Cu-10%Al, pode-se observar um 

aumento na microdureza até 300 oC, que deve estar relacionado com o ordenamento da fase 

2 junto com o ordenamento da fase martensítica. A diminuição da microdureza da liga de 

300 a 400 oC deve estar associada ao aumento da fase desordenada  rica em cobre, devido 

à reação peritetóide (  + 2) (  + 1). No intervalo de 400 a 600 oC a microdureza da liga 
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continuou a diminuir, provavelmente devido à precipitação da fase ; de 600 a 900 oC a 

microdureza da liga aumentou e este aumento deve estar relacionado à formação da fase 

martensítica ' a partir da fase  [46]. No pequeno intervalo de 900 a 950 oC a microdureza 

da liga permanece constante. Essa seqüência de transformações foi confirmada pelas 

micrografias mostradas na figura 21. 
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           Figura 50. Curva de variação da microdureza em função da temperatura de                   
                             têmpera. 
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        Figura 51. Curva de variação da microdureza em função da temperatura de 
têmpera. 
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           Figura 52. Curva de variação da microdureza em função da temperatura de                   
                             têmpera. 
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           Figura 53. Curva de variação da microdureza em função da temperatura de                   
                             têmpera. 
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           Figura 54. Curva de variação da microdureza em função da temperatura de                   
                             têmpera. 
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           Figura 55. Curvas de variação da microdureza em função da temperatura de                   
                             têmpera. 

Para as ligas com adições de prata é possível observar, a partir dos difratogramas 

das figuras 56 a 59, as mesmas fases presentes na amostra sem prata, indicando que as 

adições de Ag não alteram a seqüência das transformações de fases das ligas, no 

intervalo de temperaturas considerado. A partir das figuras 51 a 54 pode-se observar 

algumas alterações no comportamento das amostras com adições de Ag em relação 

àquela sem prata (fig. 50). O ponto onde é atingido o máximo da microdureza nas ligas 

aumenta de 300 para 400 oC com o aumento do teor de Ag. Sabe-se que a liga Cu-

10%Al está muito próxima ao limite de estabilidade da fase martensítica 1
’ [19] e que a 

presença de prata aumenta a concentração de equilíbrio para teores mais elevados de Al 

[57]. Portanto, a presença de Ag pode estar deslocando o limite de estabilidade da fase ’

para a região de estabilidade da fase 1
’. Isso faz com que não ocorra o ordenamento 

total da fase martensítica ’ a 300 oC para as ligas com alto teor de Ag (>6%), indicando 

que esse pico de dureza deve estar associado, principalmente, à precipitação da Ag 

solubilizada na matriz, conforme mostram os difratogramas de raios X da figura 57. Isso 

confirma a discussão proposta na análise das curvas DTA das ligas submetidas a 

têmpera, figs. 20 e 22-25, no que diz respeito à formação da fase martensítica 1
’

induzida pela presença da prata. 
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 Figura 56. Difratogramas de raios X obtidos para as ligas submetidas a têmpera a 
                   partir de 850 oC e posteriormente a 300 0C.
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 Figura 57. Difratogramas de raios X obtidos para as ligas submetidas a têmpera a 
                   partir de 850 oC e posteriormente a 500 0C.



92

38 40 42 44 46 48 50

Cu-10%Al

I/
I o

2

38 40 42 44 46 48 50

Cu-10%Al-4%ag

1'
1'

1'

I/
I o

2

38 40 42 44 46 48 50

Cu-10%Al-6%Ag

1'
Ag

Ag

I/
I o

2

38 40 42 44 46 48 50

Cu-10%Al-8%Ag

1'

1'Ag

I/
I o

2

38 40 42 44 46 48 50

Cu-10%Al-10%Ag

Ag
Ag

I/
I o

2

 Figura 58. Difratogramas de raios X obtidos para as ligas submetidas a têmpera a 
                   partir de 850 oC e posteriormente a 700 0C.

38 40 42 44 46 48 50

Cu-10%Al

1'1'1'

I/
I o

2

38 40 42 44 46 48 50

Cu-10%Al-4%Ag

'

1'

I/
I o

2

38 40 42 44 46 48 50

Cu-10%Al-6%Ag

1'

1'

1'

I/
I o

2

38 40 42 44 46 48 50

Cu-10%Al-8%Ag

1'1'
1'

I/
I 0

2

38 40 42 44 46 48 50

Cu-10%Al-10%Ag

1'
1'

Ag

I/
I o

2

 Figura 59. Difratogramas de raios X obtidos para as ligas submetidas a têmpera a 
                   partir de 850 oC e posteriormente a 900 0C.
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As micrografias das figuras 60 a 63 mostram as estruturas da liga Cu-10%Al-6%Ag 

nas temperaturas de têmpera de 300, 500, 700 e 900oC. Nessas micrografias pode-se 

verificar que não há precipitados da fase  a 300 oC e existem precipitados de Ag ocupando 

regiões da superfície com imperfeições mais acentuadas; com o aumento da temperatura 

para 500 oC ocorre uma precipitação bastante intensa da fase  desordenada e os 

precipitados de Ag aparecem em torno das lamelas desta fase; a partir de 700 oC pode-se 

observar o consumo da fase desordenada para formar a fase martensítica 1’, a prata 

precipitada nos contornos da fase  fica novamente mais visível e finalmente a estrutura 

característica da fase martensítica 1’ nesta liga, com os precipitados de Ag ocupando as 

regiões que apresentam imperfeições mais acentuadas, aparece a 900 oC.

1’1’

 Figura 60. Micrografias (MEV) obtidas para a liga Cu-10%Al-6%Ag inicialmente   
                  submetida a têmpera e posteriormente submetida a têmpera a partir de   
                  300oC.
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(  + 1’) (  + 1’)

 Figura 61. Micrografias (MEV) obtidas para a liga Cu-10%Al-6%Ag inicialmente   
                  submetida a têmpera e posteriormente submetida a têmpera a partir de   
                  500oC.

(  + 1’)

(  + 1’)

 Figura 62. Micrografias (MEV) obtidas para a liga Cu-10%Al-6%Ag inicialmente 
                  submetida a têmpera e posteriormente submetida a têmpera a partir de 
                  700oC.

1’ 1’

 Figura 63. Micrografias (MEV) obtidas para a liga Cu-10%Al-6%Ag inicialmente 
                  submetida a têmpera e posteriormente submetida a têmpera a partir de 
                  900oC.
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A figura 64 mostra o gráfico da diferença entre o valor máximo 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 oC, ocorrem as reações de ordenamento 

da fase  e da fase martensítica, e os valores de dureza nesses pontos estão associados aos 

produtos (valor máximo da dureza) e reagentes (valor inicial da dureza) das reações citadas 

acima. Sendo assim, a diferença entre esses pontos pode ser relacionada à força motriz para 

as reações simultâneas de ordenamento da fase  e da fase martensítica que ocorrem nessas 

ligas [60]. 

O gráfico da figura 64 mostra que os valores da variação da microdureza das ligas 

Cu-10%Al e Cu-10%Al-8%Ag são praticamente os mesmos, indicando que a Ag parece 

não alterar as reações de ordenamento nesta liga. Já nas ligas contendo 4, 6 e 10 % de Ag 

observa-se que a variação da microdureza dessas ligas diminui com o teor de prata. Isto 

ocorre porque a prata perturba as reações de ordenamento, diminuindo a força motriz para 

estas reações. Na liga com 10% de Ag a diminuição da diferença entre a dureza máxima e a 

inicial é marcante, sugerindo uma interferência acentuada da prata nas reações de 

ordenamento e uma diminuição muito grande da força motriz para as reações simultâneas 

de ordenamento. Esse efeito não foi observado nas ligas Cu-9%Al com adições de 4, 6, 8 e 

10%Ag [61], indicando que isso deve estar relacionado à concentração de Al. 
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 Figura 64. Gráfico da variação entre o valor máximo e o inicial da microdureza  
                   das ligas em função da concentração de Ag. 



96

4.4. Influência de adições de prata no envelhecimento da liga Cu-10%Al.

Para a realização do estudo da cinética isotérmica de decomposição da fase 

martensítica nas ligas Cu-10%Al-x%Ag (x = 0, 4, 6, 8 e 10), foram selecionadas seis 

temperaturas de envelhecimento em torno do máximo obtido na curva isocrônica da liga 

Cu-10%Al. A partir desse estudo isocrônico, figuras 50-55, foi possível também determinar 

a temperatura onde ocorre o máximo das reações de ordenamento das fases martensítica e 

, seguidas da reação de precipitação da prata, nas ligas com adições de Ag. Estas 

temperaturas estão indicadas em negrito na tabela 4, onde pode-se observar que a 

temperatura, na qual é atingido o máximo das reações, aumenta com as adições de prata, e 

o deslocamento dessa temperatura para valores mais elevados deve estar associado à reação 

de precipitação de Ag, conforme discutido anteriormente. 

              Tabela 4. Temperaturas selecionadas para realização do estudo isotérmico. 
Ligas Temperatura de envelhecimento (ºC) 

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

Sabe-se que a presença da fase 2 é responsável por um aumento na dureza das ligas 

de Cu-Al [46], e que no intervalo de 300 a 400 oC ocorre a formação da fase 1. Sendo 

assim, o máximo da reação de ordenamento da fase  pode ser associado ao início da 

reação de formação da fase (  + 1). Todos os valores de temperatura usados para os 

envelhecimentos foram selecionados em torno do máximo da reação de ordenamento da 

fase , na liga Cu-10%Al, para estudar o efeito de adições de prata na cinética da 

decomposição da fase martensítica. 

As curvas de variação da microdureza em função do tempo, obtidas para as ligas 

Cu-10%Al-x%Ag (x = 0, 4, 6, 8 e 10), são mostradas nas figuras 65 a 69. Todas as ligas 

foram inicialmente submetidas a têmpera a partir de 850 oC e em seguida envelhecidas nas 

temperaturas citadas na tabela 4. 
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 Figura 65. Curvas de variação da microdureza em função do tempo obtidas para a 
       liga Cu-10%Al envelhecida no intervalo de temperaturas considerado. 
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 Figura 66. Curvas de variação da microdureza em função do tempo obtidas para a 
       liga Cu-10%Al-4%Ag envelhecida no intervalo de temperaturas 
       considerado. 
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 Figura 67. Curvas de variação da microdureza em função do tempo obtidas para a 
       liga Cu-10%Al-6%Ag envelhecida no intervalo de temperaturas 
       considerado. 
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 Figura 68. Curvas de variação da microdureza em função do tempo obtidas para a 
       liga Cu-10%Al-8%Ag envelhecida no intervalo de temperaturas 
       considerado. 
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 Figura 69. Curvas de variação da microdureza em função 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 à liga Cu-10%Al, pode-se observar que o 

aumento de dureza foi sempre precedido de um período de incubação que diminui com o 

aumento da temperatura de envelhecimento. A estabilização da dureza, nas curvas de 

envelhecimento, é atingida mais rapidamente com o aumento da temperatura. É possível 

também verificar que os valores de dureza inicial e de estabilização, para a liga Cu-10%Al, 

permanecem praticamente constantes com a variação da temperatura de envelhecimento, e 

esses valores estão de acordo com aqueles verificados no ponto inicial e no máximo da 

curva isocrônica da liga Cu-10%Al (figura 50), respectivamente. 

Nas curvas das figuras 66 a 69, correspondentes às ligas com adições de Ag, pode-

se observar a presença de um patamar intermediário de dureza nas ligas com adições de 4, 6 

e 8%Ag, em temperaturas baixas. Isso parece indicar a existência de uma reação 

intermediária no intervalo de temperaturas de 200 a 300 oC. Para a liga com adição de 

10%Ag foi observada apenas uma etapa de reação.  

O período de incubação é considerado como sendo a região que precede o aumento 

de dureza das ligas; portanto, nas ligas com 4 a 8% de Ag pode-se observar dois períodos 

de incubação no intervalo de temperaturas de 200 a 300 oC e um de 350 a 450 oC. Ambos 

os períodos de incubação, observados nas ligas com adições de 4 a 8% de prata, diminuem 

com o aumento da temperatura de envelhecimento, e aquele associado à etapa intermediária 

desaparece totalmente a partir de 300 oC. Para a liga com 10%Ag, o período de incubação 

também diminui com o aumento da temperatura de envelhecimento. Os gráficos da figura 

70 mostram as variações dos períodos de incubação com as temperaturas de 

envelhecimento para as ligas estudadas. Nestes gráficos, para as ligas com adições de 4 a 

8% de prata, foram considerados os períodos completos que precedem o segundo aumento 

de dureza. Os resultados parecem também indicar uma mudança no mecanismo da reação 

em torno de 300 oC.
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 Figura 70. Curvas de variação do período de incubação com o tempo de  
                   envelhecimento para as ligas estudadas. 

A estabilização da dureza, nas curvas de envelhecimento das amostras com adições 

de prata, é atingida mais rapidamente com o aumento da temperatura. É possível também 

verificar que os valores de dureza inicial e de estabilização final, para cada uma das ligas 

Cu-10%Al-x%Ag (x = 4, 6, 8 e 10), permanecem praticamente constantes com a variação 

da temperatura de envelhecimento, e esses valores estão de acordo com aqueles verificados 

nos pontos iniciais e nos máximos das curvas isocrônicas dessas ligas, respectivamente. Os 

valores iniciais da dureza, nas amostras com prata, estão bem próximos daquele encontrado 

para a liga sem Ag, mas os valores de estabilização final da dureza são mais elevados. 

Considerando que as amostras foram inicialmente submetidas a têmpera a partir de 850 oC,

a discussão sobre os valores iniciais de dureza é semelhante àquela proposta para a figura 
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47. Em relação às alterações dos valores de estabilização final da dureza, isso deve estar 

associado à formação de precipitados ricos em prata e ao tamanho desses precipitados [62]. 

As figuras 71 a 75 mostram as micrografias eletrônicas de varredura (BEI) obtidas 

para as ligas Cu-10%Al-x%Ag (x = 0, 4, 6, 8 e 10) envelhecidas a 200 oC em diferentes 

tempos. Nas micrografias da figura 71 é possível observar a estrutura característica da fase 

martensítica ’ em toda a extensão da reação. Nas figuras 72 a 75 pode-se ver que as 

estruturas apresentadas são diferentes daquela mostrada na liga sem adições de prata. Como 

já discutido, esta estrutura corresponde à fase martensítica 1’, presente em ligas com 

concentração de Al mais elevada. Nas ligas com adições de Ag observa-se também a 

presença da fase 1’ em toda a extensão da reação, sempre com a presença de precipitados 

de prata (pontos brancos), conforme mostra a figura 76. Isso parece indicar que a reação de 

decomposição da fase martensítica não foi iniciada no intervalo de temperaturas 

considerado, uma vez que não foi detectada a fase perlítica (  + 1), produto da reação de 

decomposição, em nenhum estágio da reação. A fase perlítica possui uma estrutura 

característica semelhante àquelas mostradas na figura 40. 

’

’

   (a)                                                                         (b)
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’

’

                               (c)                                                                     (d) 
 Figura 71. Micrografias eletrônicas de varredura (BEI) obtidas para a liga
                  Cu-10%Al envelhecida a 200 oC por, (a) 1 min, (b) 110 min,  
                  (c) 450 min. 

1’
1’

      (a)                                                       (b) 
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1’

1’

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

1’

1’

                                  (a)                                                        (b) 
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1’

1’

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

1’ 1’

                               (a)                                                                        (b) 
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1’ 1’

                              (c)                                                                         (d) 
 Figura 74. Micrografias eletrônicas de varredura (BEI) obtidas para a liga
                  Cu-10%Al-8%Ag envelhecida a 200 oC por, (a) 1 min, (b) 12 min,  
                  (c) 52 min e (d) 250 min.  

1’
1’

  (a)                                                                           (b) 
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1’
1’

                             (c)                                                                             (d) 
 Figura 75. Micrografias eletrônicas de varredura (BEI) obtidas para a liga
                  Cu-10%Al-10%Ag envelhecida a 200 oC por, (a) 1 min, (b) 8 min,  
                  (c) 36 min e (d) 200 min.  

                                                                  (a) 
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                                                                        (b) 
 Figura 76. EDX pontual (a) centro do grão (região cinza) e (b) precipitado 
                   (região branca) da figura 74-b. 

 Figura 77. Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-10%Al
                   envelhecida a 200 oC em diferentes tempos de envelhecimento. 
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 Figura 78. Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-10%Al-4%Ag
                   envelhecida a 200 oC em diferentes tempos de envelhecimento. 

 Figura 79. Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-10%Al-6%Ag
                   envelhecida a 200 oC em diferentes tempos de envelhecimento. 



113

  Figura 80. Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-10%Al-8%Ag
                   envelhecida a 200 oC em diferentes tempos de envelhecimento. 

  Figura 81. Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-10%Al-10%Ag
                   envelhecida a 200 oC 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 200oC, para as ligas estudadas. Na figura 77 é possível notar a 

presença da fase martensítica ’ no final da reação. Nas figuras 78, 79 e 81 observa-se 

também a presença da fase martensítica 1’ no final da reação. Na figura 80 é possível 

verificar um aumento muito grande da fração relativa da fase , o que não permite a 

visualização da fase martensítica 1’, nesses diagramas. Os difratogramas e as micrografias 

apresentados anteriormente confirmam a presença da fase martensítica no final da reação 

em todas as ligas, o que indica que a reação de decomposição da fase martensítica não foi 

iniciada no intervalo de temperatura e tempo considerados, como sugerido anteriormente. 

Com base nos resultados apresentados nas micrografias das figuras 71 a 75, é 

possível concluir que não há decomposição da fase martensítica durante o envelhecimento 

das ligas Cu-10%Al com e sem adições de Ag. Mesmo assim, o sistema respondeu ao 

tratamento térmico com uma mudança na microdureza, indicando a presença de uma 

mudança 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 oC em diferentes tempos de envelhecimento e 
                   (b) Variação da quantidade relativa da fase  durante a reação na liga 
                   considerada. 

A figura 82-a mostra os difratogramas de raios X obtidos utilizando-se um aparelho 

modelo Rigaku 20-2000, incidência rasante (  = 1,5 o) e passo de 0,03/3s, para aumentar a 

definição dos picos associados às fases  e martensítica, e então, tentar propor um 

mecanismo para o envelhecimento da martensita. Também foi realizada a análise 

quantitativa da variação relativa da fase  durante o envelhecimento de uma amostra da 

liga Cu-10%Al-4%Ag (fig. 82-b) para acompanhar as alterações da fase  durante o 

envelhecimento da fase martensítica. 

Na figura 82-a é possível observar, inicialmente, a presença da fase martensítica 1’

e a partir de 30 min de envelhecimento os difratogramas não detectaram a presença dessa 

fase, embora as micrografias eletrônicas tenham mostrado a presença da fase martensítica. 

Isso parece indicar uma mudança na ordem de curto alcance da martensita na liga Cu-

10%Al-4%Ag durante o envelhecimento. No gráfico da figura 82-b pode-se observar que a 

fração relativa da fase  diminui no primeiro patamar da dureza, e depois permanece 

constante.



116

Sabe-se da literatura [63] que o AlCu3 pode ser considerado como um composto 

intermetálico do sistema Cu-Al e a fase  pode ser considerada como uma solução sólida de 

Cu no AlCu3. Sendo assim, o limite de solubilidade de cobre na fase  é dado pelo limite 

das fases /(  + ), conforme mostra o diagrama de equilíbrio do sistema Cu-Al da figura 8 

(pág. 26). Portanto, a presença da prata deve estar aumentando a quantidade de AlCu3. Na 

têmpera, a fase martensítica herda a estrutura da fase  de altas temperaturas e, portanto, 

essa martensita deve possuir um excesso do intermetálico AlCu3. Durante o 

envelhecimento, o intermetálico é enriquecido de , aumentando a fração relativa da fase 

martensítica e diminuindo a fase  da liga. Isso indica que a etapa intermediária da reação 

deve estar relacionada ao consumo da fase  desordenada para formar uma fração relativa 

adicional de martensita. Já para liga Cu-10%Al-10%Ag, na qual não são observadas etapas 

intermediárias, o excesso do intermetálico AlCu3 deve ser bastante elevado e a 

solubilização da fase  nesse composto deve tornar-se muito rápida, não permitindo que 

essa etapa da reação seja detectada pelo método utilizado. Essa é uma outra evidência de 

que a presença de átomos de Ag eleva a concentração de Al, na liga Cu-10%Al, além de 

estabilizar a fase martensítica. 

Adorno et al. [46] estudaram as transformações de fase que ocorrem na liga Cu-

9%Al e observaram a decomposição da fase martensítica formando a perlita (  + 1)

durante o envelhecimento da amostra. Para a liga Cu-10%Al essa decomposição, como 

sugerido acima, não ocorreu, indicando uma estabilização da martensita, no intervalo de 

temperatura e tempo estudados. A estabilização da martensita ou aumento da temperatura 

final da transformação reversa com o envelhecimento depende fortemente da concentração 

de defeitos pontuais e está intimamente relacionada à reconfiguração desses defeitos 

pontuais [64]. Segundo o modelo de conformação de simetria de ordem de curto alcance, o 

aumento na probabilidade de encontrar um átomo de um elemento estranho na sub-rede do 

cristal martensítico diminui a energia livre da fase martensítica e eleva a temperatura da 

transformação reversa [64]. Portanto, o aumento na concentração de alumínio de 9 para 

10% é suficiente para promover uma elevação na estabilização da martensita. Além do 

efeito de ordem de curto-alcance citado anteriormente, deve também ser levado em 

consideração o efeito do ordenamento da fase martensítica. Como sugerido no estudo 

isocrônico, no intervalo de temperaturas de 850 oC (situação inicial) até 300 oC duas 
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reações de ordenamento podem ocorrer simultâneamente: o ordenamento da fase 

martensítica ’ 1’ e o ordenamento da fase 2. Quando duas reações de ordenamento 

ocorrem simultâneamente, aquela que possui o maior número de pares de átomos de 

elementos diferentes predomina e ocorre um efeito denominado frustração, impedindo a 

formação da fase com uma quantidade menor de pares de átomos de elementos diferentes. 

Essa elevação da quantidade de pares de átomos diferentes também contribui para a 

diminuição da energia livre da martensita e, conseqüentemente, para o aumento da 

temperatura de transformação reversa [65]. Isso parece indicar que a reação de 

ordenamento da fase martensítica ’ 1’ deve ser o processo dominante no intervalo de 

temperaturas considerado na liga Cu-10%Al, junto com o consumo da fase .

Adições crescentes de Ag à liga Cu-10%Al parecem intensificar o efeito de 

estabilização da martensita, retardando ainda mais a transformação reversa e a conseqüente 

formação da fase (  + 1). Isso deve ser devido às características da Ag e sua interação com 

o Cu e Al. 

Durante a têmpera, nas ligas contendo prata, parte dos átomos de Ag são retidos na 

fase martensítica e outra parte na fase . A prata retida na fase martensítica deve aumentar 

a concentração de defeitos de estrutura e os campos de tensão assimétricos. No 

envelhecimento, a difusão de Ag retida na fase  para os contornos de grão produzirá os 

precipitados ricos em Ag, e a resdistribuição dos defeitos e o alinhamento dos campos de 

tensão a algumas configurações específicas no estado martensítico [64] resultará em um 

abaixamento da energia livre da martensita, aumentando assim a estabilidade dessa fase. 

A fase  das ligas Cu-Al-Ag é uma solução sólida de Al e Ag no cobre, e a fase ,

de altas temperaturas, tem sua estrutura baseada no sistema Cu-Al [24]. Em temperaturas 

elevadas, estas fases são ambas desordenadas e, no resfriamento, a fase  tende a se ordenar 

mais que a fase , devido ao numero maior de pares Cu-Al e à presença da prata. A falha 

de miscibilidade do sistema Cu-Ag é resultado da disparidade excessiva entre os átomos de 

Cu e Ag (fator de tamanho grande), enquanto o sistema Ag-Al é um exemplo de um fator 

de tamanho pequeno [24]. Dessa forma, a solubilidade da Ag é maior na fase  que na fase 

 e a interação Ag-Al será responsável pelo aumento no numero de pares Cu-Al. Essa 

interação Ag-Al perturba o equilíbrio dos átomos Al da fase  e eleva a fração relativa de 
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Al disponível para combinar com o Cu. Esse efeito deve ser o responsável pelo 

deslocamento de equilíbrio, pois os átomos de Al solubilizados na fase  são dragados para 

os contornos pelos átomos de Ag e o equilíbrio eletrostático da fase  é mantido às custas 

dos átomos de Ag solubilizados nessa fase. Esse excesso de Al nos contornos produzirá a 

fase martensítica 1
’, encontrada apenas em ligas com concentração de Al acima de 

10,8%Al [19]. Na têmpera, a fase martensítica 1’ herda a ordem da fase  e os átomos de 

Ag são distribuídos como defeitos de estrutura. No envelhecimento, a prata solubilizada na 

fase  precipita para formar a fase rica em Ag e o ordenamento da fase martensítica 

conduzirá o sistema a uma diferença grande de energia entre esta fase e a fase matriz, e a 

temperatura de retransformação é elevada [65]. 

A ausência da reação de decomposição da fase 1’, no intervalo de tempo e 

temperatura considerados no envelhecimento das ligas com adições de Ag, indica que a 

estabilização da martensita pode também estar relacionada a mudanças no ordenamento de 

curto alcance devido à difusão dentro da mesma sub-rede [64], como já citado 

anteriormente. O aumento na fração relativa de Al, devido à interação Ag-Al, deve estar 

aumentando a probabilidade de encontrar átomos de Al em torno de um átomo de Cu. 

Durante a têmpera, esta distribuição atômica é herdada da fase matriz para a martensita e, 

no envelhecimento, esta distribuição metaestável mudará para uma mais estável. Dessa 

forma, a configuração de ordem de curto alcance da fase parente, resultante de martensita 

envelhecida, será diferente daquela encontrada na fase matriz original, e esse efeito deve 

também contribuir para o aumento da força motriz para a transformação reversa e a 

conseqüente estabilização da martensita. 

Segundo a discussão apresentada, duas reações bem definidas estão presentes no 

processo em estudo. A primeira delas é o consumo da fase  tendo como produto a 

martensita, ( 1’+ ) 1’. A segunda é a reação de ordenamento da fase martensítica, que é 

representada por ’ 1’ para a liga sem prata, e 1’ 1’’ para as ligas com adições de 

prata.

Como proposto na discussão das figuras 66 a 68, para as amostras com adições de 

prata há uma etapa intermediária em relação ao ordenamento, que consiste no consumo da 

fase . A partir da figura 70 foi mostrado que a adição de 4%Ag provoca um retardo 

bastante intenso no processo, bem como a adição de 6%Ag, embora numa intensidade 
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menor que a anterior, também provoca. Já para a liga com 8%Ag, como observado no 

gráfico da figura 19, há um comportamento muito semelhante à amostra sem prata, e para a 

liga com 10%Ag o processo parece ser bastante acelerado. Também na figura 70 foi 

observada uma mudança mecanística em torno de 300 oC, que nas curvas isotérmicas das 

figuras 66 a 68 ficou caracterizada como a ausência da etapa intermediária a partir dessa 

temperatura e o predomínio de uma única etapa em todas as ligas no intervalo de 

temperaturas de 300 a 450 oC.

Portanto, para as ligas Cu-10%Al com e sem adições de prata a seqüência de 

reações que compõe o processo em estudo deve estar baseada no consumo da fase 

seguida do ordenamento da martensita, com mudanças na velocidade da reação de consumo 

da fase  dependendo da concentração de prata e uma mudança considerável na velocidade 

de reação apenas para a liga com 10%Ag. 

4.5. Influência de adições de prata na cinética isotérmica de envelhecimento da liga Cu-

10%Al

As reações esperadas durante o envelhecimento da fase martensítica ’ em ligas de 

Cu-Al são [20,61], 

                                   (  + ’) ’ 1’ 1 (  + 1),

mas esta seqüência não foi completada na liga Cu-10%Al com e sem adições de prata, nos 

intervalo de temperatura e tempo considerados neste trabalho. Os dados obtidos a partir da 

caracterização das ligas indicaram que as reações que compõem o processo devem estar 

baseadas no consumo da fase  seguida do ordenamento da martensita, (  + ’) ’ 1’. 
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Portanto, a formação de fase matriz ( 1) e a conseqüente decomposição eutetóide não 

ocorreram na liga Cu-10%Al com e sem adições de prata. 

Dentro do conjunto de reações inicialmente esperado, a única reação caracterizada 

por um processo de nucleação e crescimento era a formação da fase complexa (  + 1).

Como não houve a formação de (  + 1) e o produto final foi uma fase martensítica 

ordenada, o processo responsável pelo aumento da microdureza observado nas curvas das 

figuras 65 a 69, não deve estar relacionado a um processo controlado por nucleação e 

crescimento. Sendo assim, a equação de Jonhson-Mehl-Avrami inicialmente proposta para 

o estudo cinético deste trabalho não é adequada para a análise cinética, já que esta é 

somente utilizada em casos específicos de processos de nucleação e crescimento [66]. 

Dessa forma, o processo cinético foi analisado utilizado um outro modelo. 

Qualquer rearranjo dos átomos, íons ou moléculas de um sistema sólido, a partir de 

uma configuração metaestável para uma outra de energia mais baixa, é considerado como 

uma transformação, reação ou transição de fase. O produto de uma transformação não 

precisa ser o mais estável, ele pode ser um segundo estado metaestável de energia livre 

mais baixa que o anterior. Portanto, é possível para este produto passar, por meio de uma 

transição adicional, para uma configuração mais estável e isto pode se repetir até a forma 

mais estável ser alcançada. Uma transformação pode envolver o rearranjo completo de 

todas as partículas do sistema (como ocorre na transição alotrópica) ou apenas uma fração 

das partículas pode ser afetada, tal como na precipitação de átomos de soluto em excesso a 

partir de uma solução supersaturada. 

Em geral, uma transformação que se processa em um dado tempo t pode ser descrita 

pela fração transformada y(t), definida como a razão do número de átomos por unidade de 

volume na configuração final no tempo t, pelo número de átomos por unidade de volume 

disponível para a reação no tempo t = 0 (configuração inicial). A velocidade da reação no 

instante t fica definida então como dy/dt.

Uma outra forma de definir a velocidade da reação é considerá-la como 

proporcional à variação da concentração de um dos reagentes ou do produto. Considerando 

a equação geral de uma reação como 

X + Y  C + D                    ( 21 ) 
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a velocidade da reação em qualquer instante t pode ser definida por qualquer uma das 

relações: -dcX/dt, -dcY/dt, dcC/dt, dcD/dt onde cX, cY, cC e cD são as concentrações dos 

componentes no instante t. Além disso, a fração transformada y(t) pode ser também 

definida em função de qualquer componente, como por exemplo: 

XX

XX

cc

tcc
ty

0

0
                       (22) 

onde cX(0), cX(t) e cX( ) são as concentrações de X no início da reação, no tempo t e depois 

da reação ter sido completada, respectivamente. 

Para valores fixos de temperatura e outra variáveis experimentais, a velocidade de uma 

reação é então função do tempo, devido ao fato que as velocidades das reações dependem 

da concentração dos reagentes e estes mudam continuamente durante a reação. Portanto, é 

inconveniente usar os valores numéricos de velocidade em discussões cinéticas, porque 

seria necessário associar cada valor apropriado à fração transformada. Esta dificuldade é 

contornada expressando os resultados em termos de uma equação de velocidade, que 

expressa a dependência funcional da velocidade com a fração transformada ou com a 

concentração. A forma geral de uma equação de velocidade é: 

yfk
dt

dy
y                                                                      (23) 

na qual f(y) é uma função de y e ky é uma constante conhecida como constante de 

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

alguma propriedade física relacionada a y é medida e não 
dt

dy
. Conseqüentemente, a 

equação (23) deve ser colocada em uma forma mais adequada. A separação das variáveis e 

a integração desta equação  fornecem; 

                                                                       (24)tkyf y
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onde f(y) é uma função de y. A equação (24) é a forma generalizada das equações 

integradas de velocidade. Uma vez estabelecida a equação integrada da velocidade, a 

constante de velocidade e a função f(y) podem ser determinadas. 

Considerando a equação geral de velocidade, 

yfk
dt

dy
y                                                                               (25) 

na qual a forma logarítmica comum da equação de Arrhenius, k=koA
-E/kT, para ky é 

Tk

EA
k AA

y

1

3,23,2

log
log                                                   (26) 

Ea e AA podem ser obtidos a partir da equação (26). 

Em alguns casos é desejável tornar o valor de EA independente da função empírica 

f(y). Já que y e t estão funcionalmente relacionados, é possível escolher o tempo t ao invés 

da fração transformada y como a variável dependente. Sendo assim, a equação (23) pode 

ser escrita na forma 

                                                                           (27) dyyfkdt y
11

e o tempo necessário para uma dada fração especifica y=Y se transformar é 

                                                            (28) 
Yy

y

yy dyyfkt
0

11

Se a reação for estudada em uma série de temperaturas, com todas as outras 

variáveis mantidas constantes, o tempo ty pode ser associado a um valor de y medido em 

cada temperatura. Considerando que a função f(y) não varia no intervalo de temperaturas 

estudado, a integral na equação (28) apresentará um valor numérico constante. 
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Portanto,

                                                                      (29) 1
yy kt

KT

E

ay

a

eAt 1                                                                 (30) 

e

Tk

E
Aconstt A

Ay

1
lnln                                     (31) 

Dessa forma, um gráfico de ln ty em função de 1/T deve fornecer uma relação linear 

e o coeficiente angular da reta será 
k

Ea  [41]. 

Considerando a variação da microdureza como a propriedade física associada a y(t),

a fração transformada pode ser definida a partir da relação: 

o

ot

HvHv

HvHv
ty                                                       (32) 

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

final da reação considerada, Hvo é o valor inicial da dureza e Hvt é o valor da dureza em um 

dado tempo t.

Para o estudo da cinética isotérmica das transformações na liga Cu-10%Al com 

adições de 0, 4, 6, 8 e 10%Ag, foram obtidos gráficos de variação da fração transformada 

em função do tempo de envelhecimento.  A figura 83 mostra esses gráficos, onde é possível 

observar que o valor da fração transformada, para todas as amostras, aumenta com o tempo 

de envelhecimento até atingir um máximo e permanece constante. Este valor máximo está 

relacionado com o término da reação. 
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Para a obtenção das energias de ativação da reação, a fração transformada foi fixada 

em 50%, ou seja, y = 1/2. Os gráficos das figuras 84 mostram a variação de t1/2, ou tempo 

para que metade da fração transformada seja obtida, com a temperatura de envelhecimento. 

Nestes gráficos o tempo necessário para que metade da reação aconteça sempre diminui 

com o aumento da temperatura para uma dada concentração de prata, indicando assim que 

o efeito de envelhecimento é desenvolvido por um mecanismo termicamente ativado, e as 

energias de ativação para a reação em questão podem ser obtidas a partir de uma equação 

de Arrhenius, considerando que t1/2 é proporcional à velocidade da reação, como descrito 

acima. 

Portanto, como indica a equação (31), é esperada uma relação linear entre ln t1/2 e 

1/T, e a valor da energia de ativação para o processo pode ser obtido a partir do coeficiente 

angular da reta. A figura 85 mostra os gráficos de ln t1/2 em função de 1/T, que indicam a 

ocorrência de dois processos para a liga sem adições de Ag e apenas um processo para as 

ligas com adições de Ag. 

Os valores obtidos para as energias de ativação da reação estudada estão mostrados 

nas tabelas 5 e 6 e na figura 86. Como já discutido na caracterização das ligas, as reações 

que compõem o processo devem estar baseadas no consumo da fase  seguida do 

ordenamento da martensita, (  + ’) ’ 1’.

A figura 85-a, obtida para liga Cu-10%Al, mostra o gráfico de ln t1/2 em função de 

1/T e é possível observar dois segmentos de reta com inclinações diferentes. A primeira 

reta, no intervalo de temperaturas de 200 a 300oC, forneceu um valor de 30,60 kJmol-1

(0,317eV) para a energia de ativação e a segunda, no intervalo de 350 a 450oC, forneceu 

um valor de 11,12 kJmol-1 (0,115eV). Os gráficos das figuras 85-b a 85-e indicaram a 

presença um único processo para cada liga. A partir de figura 85-b foi obtido um valor de 

44,52 kJmol-1 (0,461eV), em 85-c o valor foi de 36,80 kJmol-1 (0,381eV), a figura 85-d 

forneceu 34,61 kJmol-1 (0,358eV) e 85-e 16,96 kJmol-1 (0,176eV), para a energia de 

ativação. 

Para a liga Cu-10%Al sem adições de Ag, os dois processos observados eram 

esperados conforme indicaram os dados da caracterização da liga. O valor mais elevado da 

energia está associado à reação ( + ’) ’ que precede o ordenamento da martensita. O 

valor mais baixo deve estar relacionado à reação de ordenamento da martensita. Esses 
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valores foram atribuídos considerando-se que um processo difusivo deve exigir uma 

energia de ativação maior do que aquela necessária para um processo de ordenamento, onde 

as distâncias interatômicas percorridas devem ser menores quando comparadas com um 

processo difusivo. Para as ligas com adições de Ag, apenas um processo foi observado e os 

valores obtidos para a energia de ativação desse processo, quando comparado com aqueles 

obtidos para a amostra sem adições de Ag, parece sugerir que a reação dominante é            

( + ’) ’. Para a amostra com adição de 10%Ag o valor da energia de ativação foi menor 

que aqueles obtidos para as demais amostras contendo prata. Isso parece indicar que a 

presença de 10%Ag favorece o consumo da fase , tornando mais baixo o valor da energia 

de ativação para esta reação. Dessa forma, a reação dominante durante o envelhecimento da 

martensita da liga Cu-10%Al com e sem adições de Ag é ( + ’) ’.
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               Figura 83. Curvas de variação da fração transformada, em diferentes 
                                 temperaturas, em função de tempo de envelhecimento. 
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       Figura 84. Curvas de variação do tempo necessário para que metade da 
                         transformação ocorra, em função da temperatura de envelhecimento. 
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Figura 85. Gráficos de ln t1/2 em função de 1/T, utilizados para o cálculo das energias 
                 de ativação para as ligas: (a) Cu-10%Al, (b) Cu-10%Al-4%Ag, 

      (c) Cu-10%Al-6%Ag, (d) Cu-10%Al-8%Ag e (e) Cu-10%Al-10%Ag. 

      Tabela 5. Valores das energias de ativação (kJmol-1) obtidos a partir da equação 31.

  %Ag 

Etapa 0 4 6 8 10

1a 30,60 44,52 36,80 34,61 16,96

2a 11,12 ------ ------ ------ ------

      Tabela 6. Valores das energias de ativação (eV) obtidos a partir da equação 31.  

  %Ag 

Etapa 0 4 6 8 10

1a 0,317 0,461 0,381 0,358 0,176

2a 0,115 ------ ------ ------ ------
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Figura 86. Variação da energia de ativação em função da concentração de prata, na   
                  liga Cu-10%Al. 

Os valores das energias de ativação obtidos a partir da relação linear entre ln t1/2 e 

1/T (equação 31) para as amostras da liga Cu-10%Al com adições de 0, 4, 6, 8 e 10%Ag 

ficaram próximo daquele obtido para a migração de uma vacância na martensita, isto é, a 

energia de ativação para um salto de uma vacância, 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 à reação ( + ’) ’ assistida por migração de vacâncias 

formadas na têmpera. 

Sabe-se que o movimento dos átomos em ligas à base de Cu é realizado por um 

mecanismo de vacâncias e o grau de desordem retido depois da têmpera depende 

fortemente da concentração de vacâncias produzidas na temperatura de têmpera, que 

influenciará o comportamento da transformação martensítica reversa da liga [68]. 

O comportamento das vacâncias na fase martensítica tem sido amplamente 

discutido e várias publicações recentes abordam este fenômeno [69-72]. Tem sido aceito 

que, na estrutura ordenada de longo alcance, a difusão de átomos via migração de vacâncias 
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deveria ser dirigida por rotas energeticamente favoráveis, as quais, entretanto, podem ser 

perturbadas pelas falhas da estrutura martensítica. Por conta disso, a migração de vacâncias 

próximas às interfaces da martensita não acontecerá de maneira satisfatória, resultando em 

pares de átomos desordenados ou localizados, retidos nas estruturas desordenadas da 

martensita. Além disso, uma vez que o efeito de envelhecimento na temperatura ambiente é 

tornar as vacâncias de têmpera aglomeradas em torno das deslocações e das interfaces 

martensíticas, o ordenamento da martensita é parcialmente destruído, e a nucleação durante 

a transformação martensítica reversa torna-se difícil, isto é, a martensita é estabilizada e a 

temperatura de transformação reversa elevada.  

Para a liga Cu-10%Al com adições de Ag, a existência de átomos de Ag pode ser 

uma outra razão para o aumento na temperatura de transformação reversa. Em ligas 

submetidas a têmpera, a concentração de vacâncias (CT) é muito mais elevada que no 

estado de equilíbrio (CE), isto é, CT>> CE, o que conduz a um decréscimo na concentração 

relativa de átomos de Ag. Sendo assim, a mudança relativa na concentração de átomos de 

Ag ( CA) deveria ser proporcional àquela na concentração de vacâncias ( CT), isto é, 

CA CT

e isto sugere que a temperatura de retransformação da martensita estará, ao menos 

parcialmente, relacionada à variação relativa da quantidade de Ag na liga Cu-10%Al com 

adições de Ag. 

4.6. Estudo da cinética de precipitação da fase  na liga Cu-10%Al-6%Ag
 utilizando o método não-isotérmico

Como já discutido anteriormente, a formação da fase 1 causa um decréscimo na 

concentração de átomos de alumínio na matriz. Esta variação na composição química da 

liga causa a precipitação da fase  em ligas do sistema Cu-Al [18]. Na liga Cu-10%Al-

6%Ag a precipitação da fase  ocorre em torno de 475oC (fig. 23) e pode fornecer 

informações sobre o processo de formação da fase complexa ( + 1). Para determinar o 

valor da energia de ativação da reação de precipitação da fase  foi realizado um estudo 

não-isotérmico utilizando medidas de termodilatometria. 
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Como a estrutura de rede dos metais varia com a temperatura devido às transformações 

de fase, estes materiais apresentam uma variação significativa de volume durante o 

aquecimento e o resfriamento. As transformações de fase são geralmente acompanhadas 

por uma variação do volume unitário, na temperatura em que a transformação ocorre. Este 

comportamento pode ser detectado por uma mudança no comprimento da amostra e a 

dilatometria é geralmente usada para registrar essa variação no comprimento durante o 

aquecimento ou resfriamento. Durante a interpretação de uma curva de dilatação, assume-

se que a variação de comprimento observada é proporcional à fração de volume 

transformado. Para pequenas mudanças de volume, a variação do comprimento relativo ( )

de uma amostra está relacionada à variação do volume relativo como segue [73]: 

00

0

0

0

0 33 V

V

V

VV

L

LL

L

L
                                     (32) 

onde L é o comprimento de uma amostra em qualquer temperatura e Lo o comprimento 

inicial na temperatura ambiente. V e Vo são a variação do volume unitário e volume 

unitário inicial, respectivamente [74]. 

A figura 87 mostra as curvas de termodilatometria diferencial obtidas em diferentes 

razões de aquecimento para a liga Cu-10%Al-6%Ag submetida a têmpera a partir de 850 
oC. Apenas o intervalo de temperaturas no qual a reação de interesse ocorre (350-600 oC) 

foi selecionado para a análise das curvas. 

Nas curvas da figura 87 é possível observar a presença de um pico em torno de 480oC

associado à dilatação da amostra. Quando essa curva é comparada com a curva de análise 

térmica diferencial da figura 23, pode-se observar que este pico de dilatação está em torno 

da temperatura na qual ocorre a reação de precipitação da fase  nesta liga. Esse pico é 

deslocado para temperaturas mais elevadas com o aumento da razão de aquecimento, como 

pode ser observado na figura 87. 

O valor da energia de ativação desse processo, Ea, pode ser obtido por medidas da 

temperatura Tp, no ponto de máximo da velocidade da reação, enquanto a razão de 

aquecimento  permanece constante. Em um ensaio de dilatometria, o máximo da 
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velocidade de reação coincide com o pico da curva de termodilatometria diferencial. 

Medindo-se a temperatura de pico em várias taxas de aquecimento e determinando o 

coeficiente angular do gráfico de ln( /Tp
2) (método de Kissinger ) ou ln ( método de 

Ozawa) em função de 1/Tp é possível calcular a energia de ativação para o processo 

envolvido com o evento térmico [53]. Nesse trabalho foi utilizado o método de Kissinger 

que, segundo dados da literatura, é mais preciso que o de Ozawa [75]. Na tabela 5 estão 

mostrados os valores dos parâmetros utilizados na construção do gráfico da figura 88. 
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           Figura 87. Curvas de termodilatometria diferencial obtidas para a liga 

                             Cu-10%Al-6%Ag em várias razões de aquecimento. 

         Tabela 5. Tabela de variação da temperatura de transformação com a razão de   
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                         aquecimento.  
Razão de 

aquecimento         
 / oCmin-1

10 15 25 30 35 40

Temperatura de pico 
Tp / 

oC
473 481 488 499 505 510

A figura 88 mostra o gráfico de ln[ /Tp
2] em função do inverso da temperatura 

absoluta. Esse gráfico indica a presença de dois processos relacionados à precipitação da 

fase . O primeiro, no intervalo de temperaturas de 473 a 488oC, tem uma energia de 

ativação cujo valor é igual a 267,2 kJmol-1, enquanto que, no segundo processo, em 

temperaturas mais elevadas, o valor da energia de ativação foi de 96,8 kJmol-1.

De acordo com os resultados obtidos no estudo da cinética isotérmica, a fase 

martensítica não sofre decomposição no intervalo de temperaturas e de tempo considerados 

neste projeto. Durante o aquecimento contínuo da liga Cu-10%Al-6%Ag, fig 23, a presença 

do pico associado à transição ( + 1)  indica que uma pequena quantidade de 1 é 

formada durante o aquecimento da amostra. Dessa forma, a precipitação da fase  a partir 

da formação da fase perlítica deve apresentar um valor de energia de ativação 

razoavelmente elevado, pois o processo é perturbado pela presença de Ag. Portanto, pode-

se atribuir o primeiro estágio do processo de precipitação da fase  à formação de uma 

pequena quantidade de 1 e o segundo estágio deve estar associado à fase  que precipita 

devido ao início da solubilização dos precipitados de Ag formados em torno de 380 oC.

   Os resultados obtidos por análise não-isotérmica, usando termodilatometria 

diferencial, para a liga Cu-10%Al-6%Ag confirmam que a formação da fase 1 é dificultada 

pela presença de Ag, mesmo em uma amostra aquecida continuamente e, portanto, durante 

o envelhecimento o processo de estabilização da martensita deve ocorrer em um intervalo 

de tempo razoavelmente longo. 

A figura 89 mostra as curvas de variação da microdureza com o tempo de 

envelhecimento para as ligas Cu-10%Al, Cu-10%Al-4%Ag, Cu-10%Al-6%Ag, Cu-10%Al-

8%Ag e Cu-10%Al-10%Ag envelhecidas na temperatura de 150 oC 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 estágio 

intermediário durante o envelhecimento de ligas com adições de Ag em temperatura baixas 

(200, 250 e 300oC). Nos ensaios da figura 89 as curvas foram obtidas em uma temperatura 

menor (150oC), quando comparadas com as anteriores (figs.65 a 69) e em tempos mais 

longos, para que os processos mais rápidos tenham possibilidade de ser detectados por 

medidas de microdureza. 
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E
1
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    Figura 88. Gráficos de ln[ /Tp
2] em função de PT1 (método de Kissinger) para o 

                      processo de precipitação da fase .

As amostras foram envelhecidas até cerca de 10.000min a 150oC. Inicialmente todas 

as curvas obtidas mostraram uma etapa intermediária antes do máximo de microdureza 

nessa temperatura. Para tempos mais elevados de envelhecimento há 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 é mais lento.  

Isso indica que a etapa intermediária, ao contrário do que se supunha inicialmente, 

não é devida especificamente às adições de Ag, mas é característica do sistema Cu-Al. Esta 
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etapa, nesse sistema, deve ser rápida, porém com a presença de Ag o processo é retardado 

e, por conta disso, mais fácil de ser detectado por medidas de microdureza. A queda nos 

valores da microdureza nos estágios nos quais o tempo de envelhecimento é mais elevado 

pode estar associada a efeitos devidos à aniquilação de vacâncias. A figura 90 mostra que, 

mesmo para tempos de envelhecimento bastante elevados, a decomposição da fase 

martensítica não ocorre. 
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             Figura 89. Gráficos de variação da microdureza em função do tempo de            
                              envelhecimento. Temperatura de envelhecimento:150 oC.
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   Figura 90. Difratogramas de raios X obtidos para amostras envelhecidas a   
                    150oC por aproximadamente 10.000 min.   

5. Conclusões 

Em amostras previamente recozidas, as adições de Ag à liga Cu-10%Al alteram o 

limite de estabilidade das fases presentes, fazendo com que o início das transições ocorra 

em temperaturas mais baixas. A presença da prata é responsável por um novo evento 

térmico, que deve estar relacionado à separação das reações que ocorrem durante a 

transformação martensítica reversa. A formação de precipitados ricos em prata perturba as 

reações que ocorrem no intervalo de temperaturas considerado (100 a 650 oC), refina os 

grãos da fase , mas não altera a seqüência das transformações de fase presente na liga Cu-

10%Al. Para as amostras submetidas a têmpera a partir de 850 oC, os resultados obtidos 

indicaram que adições crescentes de Ag até 6% deslocam a concentração de equilíbrio para 

teores mais elevados de alumínio e que 6% de Ag deve estar próximo ao máximo de 

solubilidade da Ag na liga Cu-10%Al. Os dados obtidos também indicaram que é possível 

obter, por meio de têmpera, as fases martensíticas 1’ e ’ em equilíbrio para ligas com até 

6% de Ag. As adições de Ag à liga Cu-10%Al aumentam o intervalo de estabilidade da fase 

martensítica 1’. A presença de 10% de Ag na liga Cu-10%Al parece suprimir a 

decomposição da fase 1. Também foi possível observar que a precipitação da prata é um 

processo associado à decomposição da fase 1, ou seja, a precipitação parece iniciar-se 

quando começa a formação da fase perlítica e que existe uma descontinuidade no 

deslocamento de equilíbrio das fases para a liga com adição de 8% de prata. 
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Para a liga Cu-10%Al é possível observar que as adições de 4, 6, 8, e 10% de Ag (m/m) 

sempre contribuem para a diminuição da microdureza das ligas recozidas, indicando que, 

qualquer que seja o tamanho do precipitado formado, esse precipitado interfere nas 

propriedades mecânicas do material, aumentando a fração relativa da fase 1 e tornando-as 

quebradiças. Já para as ligas submetidas a têmpera, a presença de átomos de Ag 

solubilizados na matriz diminui a concentração de vacâncias em excesso e impede a 

variação da microdureza dessas amostras, com a variação da concentração de Ag. A 

diferença entre os pontos de máximo e o início da curva isocrônica da microdureza das 

ligas sugere que a adição de 10% de Ag à liga Cu-10%Al diminui a força motriz para a 

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

No envelhecimento da martensita foi observado a presença de uma etapa 

intermediária de reação nas ligas com 4 a 8%Ag, no intervalo de temperaturas de 200 a 300 
oC, e essa etapa foi atribuída ao consumo da fase  desordenada para formar a martensita. 

Observou-se também que a reação de decomposição eutetóide não ocorre e, 

conseqüentemente, um efeito de estabilização da fase martensítica é observado no intervalo 

de temperaturas e tempo considerados nesse estudo. Esse efeito de estabilização foi 

atribuído à redistribuição dos átomos de Ag como defeitos de estrutura, aumento do número 

de pares Cu-Al devido à interação Ag-Al e à redistribuição de átomos de Al ao redor de um 

átomo de Cu na sub-rede do cristal martensítico. Todos esses efeitos combinados diminuem 

a energia livre da martensita e contribuem para o aumento da temperatura da transformação 

reversa. 

Para as ligas Cu-10%Al com e sem adições de prata a seqüência de reações que 

compõe o processo em estudo deve estar baseada no consumo da fase  seguida do 

ordenamento da martensita, com mudanças na velocidade da reação de consumo da fase 

dependendo da concentração de prata e uma mudança considerável na velocidade da reação 

de ordenamento da martensita apenas para a liga com 10%Ag. 

Os valores obtidos para as energias de ativação para os processo indicaram que a 

reação ( + ’) ’ é a etapa dominante e que este processo é assistido por migração de 

vacâncias retidas na têmpera. Os resultados obtidos por análise não-isotérmica, usando 

termodilatometria diferencial, a partir da liga Cu-10%Al-6%Ag confirmam que a formação 

da fase 1 é dificultada pela presença de Ag, mesmo em uma amostra aquecida 
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continuamente e, portanto, durante o envelhecimento o processo de estabilização da 

martensita deve ocorrer em um intervalo de tempo razoavelmente longo. 
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