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Resumo

Neste trabalho a cinética de decomposicdo da fase martensitica nas ligas Cu-9%Al-6%Mn-
4%Ag, Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag, Cu-9%Al-8%Mn-4%Ag e Cu-9%Al-8%Mn-5%Ag foi
estudada usando calorimetria exploratéria diferencial (DSC), difratometria de raios X (DRX),
microscopia eletrénica de varredura (MEV), anélise por dispersdo de energias de raios X
(EDXS) e medidas de variacdo da microdureza com a temperatura de témpera e o tempo de
envelhecimento. O estudo cinético foi realizado a partir da aplicacdo de métodos isotérmico e
ndo-isotérmico. Para o estudo cinético realizado sob condicdo ndo-isotérmica foram obtidas
curvas DSC em quatro razdes de aquecimento diferentes para obter os valores de E, pelo
método de Kissinger, considerando o pico endotérmico em torno de 380 °C o qual
corresponde as reagdes f'—>f1 e fi—aty+Ts Para o estudo da cinética isotérmica foram
realizadas medidas de microdureza com o tempo de envelhecimento em quatro temperaturas
diferentes. A partir das curvas microdureza com o tempo de envelhecimento foi possivel obter
0s parametros cinéticos (n, k e E,), utilizando-se as equagdes de Johnson-Mehl-Avrami (JMA)
e Arrhenius. Resultados obtidos por difratometria de raios X permitiram verificar que durante
0 processo de envelhecimento ocorre a reacdo de decomposicdo parcial da fase martensitica,
como também, as reag¢des associadas com a precipita¢do de fase a e formagdo da fase a.
Analise dos valores de Ea obtidos para as ligas referidas pelos diferentes métodos mostrou
gue durante o aquecimento continuo a reacdo de decomposicdo da fase martensitica deve ser
perturbada principalmente pela presenca de Ag enquanto que os valores de Ea obtidos pelo
método isotérmico mostraram que este processo € principalmente influenciado pela presenca
de Mn. As adicBes de Ag devem estar deslocando a concentracdo de equilibrio do sistema
para teores mais elevados de Al, facilitando a formacéo da fase y, e diminuindo a energia de
ativacdo, enquanto as adices de Mn devem estar aumentando a estabilidade da fase

martensitica dificultando a sua decomposicao.

Palavras-chave: ligas de Cu-Al-Mn-Ag; decomposicao da fase martensitica; cinética
isotérmica; cinética ndo-isotérmica.



Abstract

In this work, the kinetics of martensitic phase decomposition in the Cu-9wt.%Al-6wt.%Mn-
4wt.%Ag, Cu-9wt.%Al-6wt.%Mn-5wt.%Ag, Cu-9wt.%Al-8wt.%Mn-4wt.%Ag e Cu-
9wt.%Al-8wt.%Mn-5wt.%Ag was studied using differential scanning calorimetry (DSC), X-
ray diffractometry (XRD), scanning electron microscopy (SEM), energy dispersive X-ray
analysis (EDXS) and microhardness changes measurements with temperature and time.
Kinetic data were obtained using isothermal and non-isothermal methods. The Kissinger
method was used for non-isothermal analysis, and values of the activation energy were
calculated considering the DSC curves obtained in four different heating rates and the
endothermic peak at about 380 °C, which corresponds to the f'—f1 and fi—a+yt+Ts
reactions. The isothermal ageing kinetics was studied considering four different ageing
temperatures and the kinetic parameters n, k and E, were obtained using the Johnson-Mehl-
Avrami (JMA) and the Arrhenius equations. Results from X-ray diffraction showed that
partial martensitic phase decomposition occurs during ageing, together with o phase
precipitation and a, phase formation reactions. The activation energy values obtained from
different methods indicated that during continuous heating the martensitic phase
decomposition reaction is disturbed mainly by the presence of Ag, while in isothermal
conditions this process is influenced by the presence of Mn. Ag additions shift the equilibrium
concentration to higher Al values, enhancing the y, phase formation and decreasing the
activation energy value, while Mn additions increase the stability of the martensitic phase,

thus disturbing its decomposition.

Keywords: Cu-Al-Mn-Ag alloys; martensitic phase decomposition; isothermal ageing
Kinetics; non-isothermal kinetics.
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1. Introducéo e reviséo bibliografica

1.1. Ligas metélicas e suas transformacoes de fase

Ligas metalicas consistem em sistemas materiais formados por dois ou mais
componentes, onde o componente em maior quantidade é denominado solvente e 0s
elementos adicionados ao solvente, que podem ser metais ou ndo-metais, sao denominados
solutos ou elementos de liga. Se, no estado sélido, os atomos do soluto e do solvente se
arranjam no espago formando uma rede cristalina, eles constituem uma solugdo sélida, que
caracteriza uma fase. Quando a liga € solidificada, os a&tomos do soluto e do solvente devem
arranjar-se na forma de estruturas cristalinas que levam a um estado termodindmico mais
estavel apresentando, portanto, menor energia de Gibbs. A estrutura final pode ser constituida
por uma ou mais fases, dependendo das caracteristicas dos atomos que compdem a liga.
Considerando-se, por exemplo, uma liga composta de dois elementos, se 0s &tomos do soluto
e do solvente sdo semelhantes do ponto de vista eletrénico, apresentando raios proximos e
mesma estrutura cristalina, a energia interna do sistema material ndo se altera sensivelmente
com a constituicdo da liga, e a estrutura tende a se apresentar como uma solucdo Unica
compostas de dois atomos distribuidos aleatoriamente. Se, no entanto, os &tomos de soluto e
solvente apresentarem tendéncia de se atrair mutuamente, a energia interna pode diminuir
com a formacdo de um arranjo espacial particular entre eles podendo haver a formacdo de
compostos intermetalicos, quando os atomos do soluto e solvente interagem formando certa
quantidade de ligacdes idnicas[1].

A formacdo de uma solucdo sélida depende da solubilidade dos elementos que
compdem a liga na estrutura cristalina que caracteriza a solugdo. Assim, por exemplo, em uma
liga com dois componentes em que a solubilidade do soluto na rede cristalina do solvente
decresce com a temperatura, pode haver a possibilidade de manutencdo de uma Gnica solucéo
a temperaturas mais elevadas e, a medida que a temperatura cai, pode acontecer, a partir de
um determinado valor de temperatura, que o teor de soluto na liga ultrapasse o limite de
solubilidade do mesmo na rede cristalina do solvente, provocando assim a formagéo de
precipitados compostos por atomos do soluto. Este processo € conhecido como reacdo de
precipitacdo. Outro tipo de transformacdo de fase que pode ocorrer em ligas metalicas é a
transformacéo polimorfica. Este tipo de transicdo € caracterizada por uma mudanca no arranjo
espacial dos atomos ou moléculas que compdem o material. Isto afeta todos os atomos da liga

e tem uma importancia muito grande para a microestrutura do material[1].
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Em todas as transformagdes polimdrficas e na maioria das reaces de precipitacéo,
dois tipos de migracdo interfacial entre duas fases cristalinas podem ocorrer. No primeiro
destes, os atomos termicamente ativados “saltam” através da interface produzindo um
mecanismo difusivo. No segundo tipo, o cristal produto da reacdo cresce dentro da fase matriz
por um movimento de cisalhamento coordenado (martensitico) de todos os atomos da

interface[2].

1.2. Transformacdes difusivas

Sabe-se que, no estado solido, os atomos apresentam movimentos de vibracdo em
torno das suas posi¢Oes de equilibrio e que esta oscilagdo aumenta com a elevagdo da
temperatura. Sao esses movimentos de vibracdo dos &tomos termicamente ativados que
permitem a difusdo atdbmica[1]. A facilidade com que os a&tomos de um determinado elemento
se movem na rede cristalina de outro elemento € indicada por um parametro importante
denominado coeficiente de difusdo (D). Uma vez que a difusdo depende do movimento de
vibragdo dos dtomos, cuja amplitude aumenta com a temperatura, o coeficiente de difuséo é
fortemente afetado por esta. Para se movimentar de uma posi¢do a outra, 0 atomo deve
adquirir, atraves de colisdes com seus vizinhos, uma quantidade de energia equivalente a Q,
chamada de energia de ativacéo para a difuséo. A capacidade dos atomos se difundirem deriva
diretamente do fato de que, em qualquer temperatura finita eles possuem uma energia cinética
térmica, cujo valor médio é kT por atomo, onde ks € a constante de Boltzmann. Resultados da
Mecanica Estatistica mostram que a probabilidade de um atomo adquirir esta energia é
proporcional a exp (- Q/ksT), conhecido como fator de Boltzmann, o que indica de maneira
evidente que a velocidade de difusdo atbmica em qualquer material deve ser fortemente
dependente da temperatura. Essas velocidades sdo expressas em termos do coeficiente de
difusdo. Foi constatado experimentalmente que este varia exponencialmente com a

temperatura, esta dependéncia pode ser representada pela equagéo:

D = Do exp (- Q/kgT) 1)

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

determinadas experimentalmente[3].
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1.2.1. Estudo da cinética de transformacdes difusivas

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

transformada (y) pode ser definida como:

[P)-P,]
Y

)
onde Py e P, representam, respectivamente, ao valor da propriedade no inicio e no final da
transformacdo. Em geral, os estados de referéncia Py e P.,sd0 dependentes da temperatura. A
diferenca P, - Py pode ser tomada como aproximadamente constante no intervalo de

temperaturas considerado experimentalmente[4,5]. A cinética de transformacéo de fase de um

solido pode ser estudada sob condicGes isotérmica e ndo-isotérmica.
1.2.1.1. Analise cinética sob condicao isotérmica

Os sistemas heterogéneos consistem de uma mistura de fases e as transformagdes
nesses sistemas ocorrem pelo crescimento de uma ou mais fases a custa das outras. Em geral,
cada fase ndo é observada como uma entidade Unica, mas como uma dispersdo de dominios
menores. A transformacdo envolve a formacdo de novos dominios do produto, o que é
chamado de nucleagdo, e o avanco dos contornos da fase, chamado de crescimento. A
velocidade de uma transformacdo como essa, depende da velocidade de nucleacdo, da
velocidade de crescimento dos dominios individuais e do efeito da interferéncia entre
dominios vizinhos, por contato direto e também por competicdo de longo alcance pelos
atomos do soluto[6].

Em um processo isotérmico, a velocidade de transformacédo dy/dt, de modo geral, pode

ser representada por:

dy_
o <KM1Y (3)
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A constante de velocidade é definida pela equagéo de Arrhenius:

K(T) s - £2 @

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

(3), pode ser reescrita como:

dy

_:Aexp K_ Ea

RT

ot j f(y) ()

Dentre as equacdes mais utilizadas para descrever processos isotérmicos, encontram-

se as equacdes de Jonhson-Mehl-Avrami (JMA) e de Austin-Rickett (AR), mostradas abaixo:

(IMA) %= kn(L— y)(kt)™ ©)
AR) ;—‘f: kn(L— y)? (kt)™* ™

onde k é a constante de velocidade dependente da temperatura, t € 0 tempo e n € um parametro
que depende do mecanismo de nucleacdo e do processo de crescimento[7]. O termo
relacionado com a parte ndo-transformada, (1 - y) ou (1 - y)? inclui um fator de interacdo
mutua igual a 1 ou 2, que é comumente usado para corrigir alguns efeitos como a diminuigédo
da quantidade de soluto na matriz ndo-transformada, devida ao crescimento competitivo dos
produtos da reacdo, a colisdo direta de dois produtos da reagdo ou a exaustdo dos sitios de

nucleacéo[8].
1.2.1.2. Andlise cinética sob condi¢ao ndo-isotérmica

Estudos cinéticos nao-isotérmicos consistem na medida da variacdo de uma

propriedade do sistema em fungé@o da temperatura. Neste caso, a fracdo transformada (y) pode
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ser obtida a partir de curvas de calorimetria exploratoria diferencial (DSC)[9]. E assim, y pode

ser expressa em funcgéo da variacao de entalpia associada ao processo:

AH (t 1 dH
® & _1dd ®
AH dt AH dt

onde AH(t) e AH sdo, respectivamente, as integrais parciais e totais do sinal medido.
Sob condig¢des ndo-isotérmicas, 0 comportamento cinético de um sistema pode ser, de

maneira geral, descrito pela equagéo:

dy

B

Aexp(— Ff;jf(y) )

onde £ representa a taxa de variacdo de temperatura (T) em funcdo do tempo (t)[5].
Dentre os principais métodos utilizados para determinar o valor da energia de ativacao

de reacdes em solidos, encontra-se 0 método de Kissinger[10,11]. Este supds que, se a relacao

dy dy [dTJ dy . _ n ~
A A | Ik P A fosse verdadeira, para um processo com f(y) = (1-y)", a equacao
at a1 | a aT 4 p p () = (1) quag

(5) pode ser reescrita como:

Y_Ag e
e (10

Derivando-se a equacao (10) em relacdo a temperatura, se tem:

(11)

dT2  dT|RTZ dT (1-Y)

dy _dy { E, dy n }
A velocidade maxima da reacdo ocorre em T, que corresponde a temperatura na qual

ocorre 0 pico maximo de deflexdo . Quando a velocidade é maxima, d%/dT?=0. Para tanto, 0

termo entre colchetes deve ser considerado igual a zero, e assim:
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i:(ﬂj _n_ 12)
RT,. \dT ) (0= ,)

A equacdo (12) sugere que é possivel calcular a energia de ativacao da reagdo se forem
conhecidos os valores de n, T, (dy/dT)m e Ym.

Combinando e rearranjando-se as equagdes (10) e (12), se tem que:

(gjn(l— ym)”*le_Ea = Rlif‘z (13)

m

Para o caso em que A é constante, Kissinger observou que o produto n(1-ym)"* é
independe de B, como também, que seu valor € muito proximo da unidade. E assim, a

equacéo (13) pode ser simplificada:

A = E,
pf TR =

Aplicando o logaritmo natural e diferenciando (14) em funcdo da temperatura,
Kissinger obteve a relacéo (15):

_E (15)

Desta forma, o método de Kissinger, permite determinar o valor de E,, de uma reacéo,
a partir da inclinacdo do gréfico de In(8/T?,) versus 1/Ty, para uma série de experimentos

com diferentes velocidades de aquecimento[11].

1.3. Transformacdo martensitica

A transformacdo martensitica, ao contrario das outras transformacdes de fase no
estado solido, ndo é baseada no processo de nucleacdo e crescimento de uma nova fase no

interior da fase existente. Nesta transformacdo, uma nova fase, com estrutura cristalina
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diferente, surge a partir da fase existente, mantendo a mesma composi¢cdo quimica, e ocorre
quando a velocidade de resfriamento € elevada o suficiente para impedir os movimentos
atdbmicos de difusdo. Durante esta transformacdo ndo ha uma mistura de atomos e, portanto,
uma configuracao termodinamica mais estavel que a da fase matriz ndo pode ser alcancada.
Considera-se que a transicdo martensitica ocorra por cisalhamento de volumes

discretos do material, com milhares de atomos realizando um movimento simultdneo com
uma velocidade da ordem de grandeza da velocidade do som. Como esta transformacdo nédo
depende da difusdo atdbmica, ela ndo é ativada termicamente e, portanto, energia de ativacao
para este tipo de reacdo ndo pode ser medida[1].

As reacBes martensiticas formam uma classe especial de transigdes de fase e suas
principais caracteristicas, além daquelas ja citadas acima, sao:
(1) Independéncia do tempo: a fracdo transformada € independente do tempo. Em uma dada
temperatura constante, uma fragdo da fase matriz transforma-se muito rapidamente e depois
disso nenhuma mudanca adicional é verificada.
(2) Dependéncia da temperatura: a fracdo transformada € caracteristica da temperatura e a
velocidade da reacdo € muito rapida e independente da temperatura. A transformacéo comeca
espontaneamente no resfriamento da amostra quando a temperatura Ms é atingida, e a medida
que a temperatura diminui mais material é transformado até a temperatura M ser atingida e a
reacdo ser completada.
(3) Reversibilidade da transformacao: as reagdes martensiticas sao reversiveis, uma vez que,
sua configuracdo original pode ser repetidamente obtida. Um monocristal da fase matriz, por
exemplo, transforma-se durante o resfriamento em diversos cristais da nova fase. A variacao
inversa, durante o aquecimento, geralmente resultara em um monocristal do mesmo tamanho,
forma e orientacdo que aquele da fase matriz. A reversibilidade estd associada com uma
histerese de temperatura e a reacdo inversa comeca em uma temperatura acima de M. Além
disso, em transformacdes repetidas, as placas (monocristais) que sdo formadas no
resfriamento tém o mesmo tamanho e forma, e aparecem nas mesmas regides do cristal fase
da matriz.
(4) Composicao, volume atdbmico e forma da nova fase: em uma reacdo martensitica, cada
cristal transforma-se em um novo cristal de mesma composi¢do quimica. Variacbes de
volume sao frequentes, embora ndo invariavelmente, pequenas e, em alguns casos, sdo zero,
dentro dos limites do erro experimental. A fase martensitica geralmente se apresenta na forma
de placas planas que se tornam cada vez mais finas a medida que se aproxima de suas

extremidades, e, também tém uma secdo transversal lenticular. Existem excecdes em certas
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transformacdes simples, nas quais placas de lados paralelos sdo formadas. Essas placas sao
orientadas em relacdo a rede da matriz; o plano da rede no qual elas séo formadas é conhecido
como plano de habito. Em algumas transformacdes também é possivel, como mencionado
acima, transformar um monocristal da fase matriz para um monocristal da fase martensitica
pela migragdo de uma interface de um lado do cristal para o outro. Esta interface liga-se ao
longo do plano de habito.

(5) RelacBes de orientacdes: nas transformacgdes martensiticas ha sempre uma relacéo
definida entre a orientacdo da estrutura da matriz e aquela da nova fase. A partir do plano de
habito é possivel encontrar todas as variantes cristalograficamente equivalentes desta relacéo,
sob condi¢Oes adequadas. Uma placa simples de martensita pode ser um monocristal ou pode
conter duas orientagdes “gémeas”. Em ultimo caso, as orientagdes das placas gémeas em

relacdo a matriz ndo sdo necessariamente equivalentes[2].

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

No sistema Cu-Al, a fase B desordenada, com estrutura do tipo A2, é estavel no
intervalo de composicdes entre 9 e 14(m/m)%Al (20 e 30at.%Al), em temperaturas acima de
560 °C. Durante o resfriamento rapido, processo denominado témpera, esta fase passa por
uma transicdo ordem-desordem em dois estagios: [ (A2 Cu-desordenada bec) — B, (B2-
CuAl) — B1 (DOs - Cu3zAl)[12,13] (Fig. 1 e 3). Em meio a este processo, a fase B metaestavel
ordena e, para certas composicOes, a temperaturas mais baixas, passa por uma transformacéo
martensitica. Nos ultimos anos esta fase tem recebido uma atencdo especial devido ser
responsavel pelas propriedades do efeito memoria de forma, o que confere uma consideravel
importancia tecnoldgica a estes sistemas[14]. Este efeito baseia-se no fato de que, a fase B
metaestavel, através do processo de témpera, transforma-se em fase martensitica. Esta fase
apos sofrer um processo de deformacdo assume uma nova forma geométrica e quando
submetida ao aquecimento transforma-se novamente em fase 3, com a recuperacdo da forma

original do sistema[15].
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Figura 1. Diagrama de fases do sistema Cu-Al mostrando as temperaturas das transicoes
ordem-desordem A2-B2-DO3[12].
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Fonte: KAINUMA, K. et al. (1996).

O sistema Cu-Al-Mn, quando comparado com outras ligas a base de Cu, apresenta
algumas propriedades importantes: (1) a presen¢ca do Mn aumenta a estabilidade da fase B em
relacdo a decomposi¢do difusional e retarda esta decomposi¢do quando a fase B torna-se
metaestavel; (2) ligas Cu-Al-Mn possuem propriedades magnéticas de ordenamento com
caracteristicas especificas que dependem da composicdo da liga e da estrutura cristalografica
da fase p[14].

O diagrama de equilibrio de fases para estas ligas (Fig. 2) mostra que, para
composic¢des proximas da linha de composigdo atdmica representada por Cus.xMn,Al, em que
X representa a fracdo entre o nimero de &tomos de Mn e o numero de atomos de Al presentes,
a fase B desordenada ¢ a fase de equilibrio em temperaturas elevadas. Em temperaturas abaixo
de 400 °C, a fase B é metaestavel e se decompde. As fases estaveis correspondentes a esta
regido sdo: a-Cu, T3- CusMn,Al, y,-Cug Alg e B-Mn[14].

No sistema Cu-Al-Mn, quando a fase B (A2) de alta temperatura ¢ retida durante o
resfriamento rapido, ela também passa por uma transicdo ordem-desordem em dois estagios: B
(A2) — B2 (B2) — B1 (DO3) ou B3 (L21) (Fig. 3), em que P1 e B3, correspondem,
respectivamente, as fases (Cu,Mn)sAl e Cu,MnAl . Um estudo a respeito destes dois tipos de

estruturas de fase ordenada, a partir de microscopia eletrénica de transmissdo e dados de
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difracdo de elétrons, mostrou que o ordenamento DOj existe para baixas concentracdes de Mn
enquanto que o ordenamento L2; existe para elevados teores de Mn, como mostrado na Fig.
4[13].

Figura 2. Diagrama de equilibrio para o sistema Cu-Al-Mn ao longo da linha de composi¢do
CuzAl—Mn[14].
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Fonte: OBRADO, E. et al. (1998).

Figura 3. Representacdo esquematica mostrando a sequéncia de ordenamentos para 0S
sistemas: (a) Cu-Al e (b) Cu-Al-Mn[12,13,15].

(a)
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(b)

Fonte: KAINUMA, K. et al. (1998), adaptado pela Autora.

Figura 4. Diagrama de fase mostrando os ordenamentos da fase 3 no sistema Cu-Al-Mn[13].

Fonte: KAINUMA, K. et al. (1998).
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O sistema Cu-Al-Mn, assim como a base binaria Cu-Al, € muito sensivel as variacfes
na composicao e tratamento térmico. A adicdo de um quarto elemento a esse sistema de ligas
pode alterar as propriedades desse sistema. N&o existem relatos na literatura sobre ensaios em
ligas de Cu-Al-Mn-Ag, mas muitos trabalhos foram desenvolvidos para ligas do sistema Cu-
Al-Ag. Os resultados divulgados mostram que as adi¢des de Ag as ligas do sistema Cu-Al ndo
alteram a sequéncia de transformacgdes estaveis, mas alteram o limite de estabilidade de
algumas fases[16]. Sendo assim, os intervalos de estabilidade das transformacdes de fase
previstas para o sistema quaternario Cu-Al-Mn-Ag devem ser diferentes daqueles observados

para os sistemas ternarios Cu-Al-Ag e Cu-Al-Mn.

2. Objetivos

2.1. Obijetivo Principal

Estudar a cinética da reacdo de decomposicdo da fase martensitica nas seguintes ligas:
Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag, Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag, Cu-9%Al-8%Mn-4%Ag e Cu-9%Al-
8%Mn-5%Ag.

2.2. Obijetivos especificos

a) Estudar o comportamento térmico das ligas Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag, Cu-9%Al-%Mn-
5%Ag, Cu-9%Al-8%Mn-4%Ag e Cu-9%Al-8%Mn-5%Ag (m/m), em amostras
inicialmente submetidas a um recozimento prolongado e também em amostras
inicialmente submetidas a témpera;

b) Identificar e caracterizar as fases presentes nas diversas temperaturas;

c) Estudar a influéncia das concentracfes de Ag e Mn na reacdo de decomposicéo da fase
martensitica em ligas do sistema Cu-Al-Mn-Ag;

d) Estudar a cinética de reacdo de decomposicao da fase martensitica utilizando métodos

cinéticos isotérmico e ndo-isotérmico.
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3. Materiais e métodos

As ligas Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag, Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag, Cu-9%AIl-8%Mn-4%Ag e
Cu-9%Al-8%Mn-5%Ag foram preparadas em um forno a arco marca Johanna Otto modelo
Arc Melting D72379 com equipamento de véacuo acoplado (Fig. 5), do Laboratério de
Materiais Amorfos e Nanocristalinos do Departamento de Engenharia de Materiais (DEMA)
da Universidade Federal de S&o Carlos (UFSCar).

Figura 5. Forno a arco elétrico voltaico.

Fonte: Imagem fornecida pelo Laboratorio de Materiais Amorfos e Nanocristalinos do
Departamento de Engenharia de Materiais (DEMa) da Universidade Federal de Sdo Carlos
(UFSCar).

Foram utilizados como material de partida Cu com pureza 99,99%, Al 99,97%, Mn
99,95% e Ag 99,98%. Antes da fusdo os materiais foram submetidos a pesagem em balanca
analitica com precisdo de décimos de miligrama (0,1 mg). Os metais a serem fundidos foram
colocados na base de cobre, refrigerada com agua, por ordem de densidade, com 0s mais
densos por cima, para melhor homogeneizagéo da liga.

Antes do inicio da fusédo das ligas, o arco foi aberto sobre uma liga de titanio, chamada
de “getter” (Fig. 6), para que o oxigénio presente na atmosfera da cAmara de fusdo pudesse ser
retido, na forma de Oxido de titanio. Posteriormente, com uma bomba de vacuo, foi obtida

uma pressdo da ordem de 10 mbar no interior da cAmara, e em seguida, acionou-se uma
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bomba turbo molecular que produziu uma pressdo da ordem de 10° mbar. Apés esse
procedimento, foi introduzido argbnio até a pressdo de 200 mbar, para se obter uma atmosfera
nédo reativa e isenta de gases contaminantes. Esse processo denominado de “lavagem” foi
repetido quatro vezes. Depois de concluida a “lavagem”, o argonio foi novamente introduzido
na camara até a pressdo de 800 mbar, e foi dado inicio ao processo de fusdo das ligas, o qual
foi repetido quatro vezes para cada composicao.

Figura 6. Base de cobre ou cadinho com o “getter” de Titanio.

Fonte: Imagem fornecida pelo Laboratorio de Materiais Amorfos e Nanocristalinos do
Departamento de Engenharia de Materiais (DEMa) da Universidade Federal de Sao Carlos
(UFSCar).

Dos tarugos obtidos na fusdo foram cortados discos com cerca de 2,0 mm de
espessura, utilizando uma cortadeira de precisdo Buehler Isomet. Essas amostras foram
inicialmente submetidas a um recozimento por 120 horas a 850 °C, para homogeneizagao.
Algumas dessas amostras recozidas foram submetidas a témpera em &gua gelada a partir de
850 °C. Os tratamentos térmicos foram efetuados em um forno EDG 3P com controle de
temperatura. As amostras foram em seguida polidas manualmente com lixas até a
granulometria 1500 e depois polidas mecanicamente em um politriz Buheler Minimet 1000.
Foi efetuado um ataque quimico nas amostras, utilizando um reagente preparado com 2,0 g de
CrOg3, 5,0 mL de HNOg3 e 3,0 mL de agua destilada[17].
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O comportamento térmico das ligas foi estudado utilizando-se um equipamento DSC
Q-20 da TA Instruments. A calibracdo dos pontos de temperatura e da entalpia foi efetuada
com padrdo de Indio e foi utilizado um cadinho de alumina com 5,5 mm de diametro e 2,7
mm de profundidade. A célula do DSC foi purgada com Nitrogénio a uma vazdo de 50
mLmin™. A resisténcia térmica e a capacidade calorifica foram calibradas em razées de
aquecimento entre 5,0 e 30 °Cmin™ no intervalo de temperaturas entre 30 e 600 °C. A
aquisicdo dos dados foi realizada utilizando-se um microcomputador acoplado ao DSC e o
tratamento dos dados foi feito utilizando o programa Universal Analysis da TA Instruments.

Para obtencdo das medidas de variagdo isocronica da microdureza, algumas amostras
foram inicialmente submetidas a um recozimento prolongado e outras amostras foram
inicialmente submetidas témpera a partir de 850 °C em &gua gelada. Estes tratamentos
térmicos consistiram em:

[a] recozimento: realizar um aquecimento controlado até 850 °C, com permanéncia nessa
temperatura durante 120 horas e resfriamento controlado a uma taxa em torno de 1 °Cmin™.
Este tratamento foi utilizado para permitir que todos os processos difusivos das ligas ocorram
nos intervalos de tempo e de temperatura considerados, e a fase mais estavel na temperatura
ambiente seja obtida sem nenhuma fracdo relativa da fase de alta temperatura, além de aliviar
as tensoes da rede;

[b] témpera: deixar as amostras na temperatura de 850 °C durante 1 hora e em seguida resfria-
las rapidamente em gelo fundente. De acordo com o diagrama de equilibrio do sistema Cu-Al
na temperatura de 850 °C, as ligas encontram-se na existéncia da fase B, e assim, O
resfriamento rapido a partir desta temperatura resulta na transformagio da fase p em fase
martensitica.

Em seguida as amostras foram mantidas no forno durante 1 hora nas temperaturas
entre 100 e 850 °C, caracterizando assim um processo isocronico (tempo constante). As
medidas de microdureza foram efetuadas em intervalos de temperatura de 50 °C e os valores
da dureza correspondem & média de dez impressfes. Foi utilizado um microdurdbmetro
Buehler Micromet 2003.

Para o estudo da cinética isotéermica foi utilizado o tratamento térmico de
envelhecimento, o qual consiste na passagem de um estado metaestavel para um estado mais
estavel, variando o tempo e fixando a temperatura. Foram realizadas medidas de microdureza
com o tempo de envelhecimento em quatro temperaturas diferentes, as quais foram
selecionadas a partir do maximo obtido nas curvas isocrdnicas para as amostras inicialmente

submetidas a témpera. A partir das curvas microdureza com o tempo de envelhecimento foi
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possivel obter os parametros cinéticos (n, k e E,), utilizando-se as equagdes de Johnson-Mehl-
Avrami (JMA) e Arrhenius[7].

Para o estudo cinético realizado sob condi¢Ges ndo-isotérmicas foram obtidas curvas
DSC em quatro razdes de aquecimento diferentes (5, 10, 20 e 30 °Cmin™), a partir das quais
foi possivel obter os valores de E, a partir da aplicacdo do método de Kissinger[10] ao evento
térmico de interesse.

As fases presentes nas ligas estudadas foram identificadas e caracterizadas por
difratometria de raios X (DRX) utilizando-se um difratdmetro Siemens D5000 e radiacédo de
cobre Ko com A = 1,5418 A, por microscopia Optica utilizando-se um microscopio
metalografico Leica DMR, por microscopia eletrbnica de varredura utilizando um
microscopio XL30 FEG marca Philips, equipado com um sistema de analise de
espectroscopia por dispersdo de energia de raios X (EDXS) Oxford, do Departamento de
Engenharia de Materiais-DEMa, da Universidade Federal de S&o Carlos-UFSCar. E
importante salientar que as analises de DRX apresentadas neste trabalho ndo foram realizadas
in situ e, portanto, nas amostras submetidas a témpera em gelo fundente a partir de
temperaturas nas quais a fase  encontra-se presente, serdo observadas raias correspondentes a
fase martensitica e ndo raias referentes a fase f3.

Considerando-se que na literatura ndo foram encontrados estudos referentes ao sistema
quaternario Cu-Al-Mn-Ag, utilizou-se como referéncia, no estudo de identificacdo e
caracterizacdo das fases, o sistema binario Cu-Al e os sistemas ternarios Cu-Al-Mn e Cu-Al-
Ag.

4. Resultados e discussao

4.1. Identificacdo e caracterizacdo das fases estaveis das ligas

4.1.1. Estudo do comportamento térmico das ligas inicialmente submetidas a recozimento

prolongado

A figura 7-a mostra as curvas DSC obtidas com razdo de aguecimento igual a 10
°Cmin™ para as ligas Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag, Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag, Cu-9%Al-8%Mn-
4%Ag e Cu-9%Al-8%Mn-5%Ag, em amostras inicialmente submetidas a recozimento
prolongado. Na curva associada com a liga Cu-9%AI-8%Mn-4%Ag dois eventos térmicos

foram detectados. O primeiro evento térmico, em torno de 300 °C, deve estar associado ao
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desordenamento da fase o, € a segunda endoterma, em torno de 500 °C, deve corresponder a
formagdo da fase B-(CuMn,Ag)sAl, também representada por Ty, a partir fase CuzMn,Al,
representada por T3 [7, 12, 18]. Cabe salientar que a fase B ndo pode ser retida durante a
témpera no intervalo de composicdes das ligas aqui estudadas. Sendo assim, a fase
martensitica (B’) ¢ formada a partir da B durante a témpera e, consequentemente, detectada
nos difratogramas de raios X em substituicdo a fase 3, conforme mostrada na figura 8-b.
Pode-se notar que as quatro ligas apresentam 0s mesmos eventos térmicos, 0 que parece
indicar que a variacdo nas concentracbes de Mn e Ag ndo introduz nenhum novo evento
térmico para as ligas submetidas a recozimento prolongado.

A figura 8 mostra as micrografias eletronicas de varredura obtidas para a liga Cu-
9%Al-6%Mn-4%Ag inicialmente submetida a recozimento prolongado (a) e, em seguida
submetida a témpera a 400 (b), 600 (c) e 700 °C (d). Na micrografia da fig. 8-a pode-se
observar a presenca de duas regides distintas, uma regido granular e uma regido de contornos
dos gréos. Os gréos correspondem a fase a-Cu e 0s contornos de grao as fases CusMnAl, y, e
ap. Também é possivel verificar a presenga de precipitados distribuidos preferencialmente nos
contornos de grio da fase o-Cu. Com o aumento da temperatura para 400 °C, ndo sdo
observadas mudangas significativas na microestrutura do material. A 600 °C pode-se notar
uma microestrutura correspondente a fase martensitica com uma quantidade menor de
precipitados distribuidos na matriz, enquanto que a 700 °C apenas a fase martensitica é
verificada. A figura 9-a mostra uma imagem ampliada de um dos precipitados e a figura 9-b
mostra um espectro de andlise por dispersdo de energias de raios X (EDXS). O espectro de
EDXS demonstra que a composicgdo relativa destes precipitados é majoritariamente devida aos
atomos de Ag, com uma fracdo reduzida de Al, Mn e Cu. Além disso, as micrografias da
figura 8 indicam que os precipitados ricos em Ag sdo totalmente dissolvidos no intervalo de

temperaturas entre 600 e 700 °C, em amostras inicialmente submetidas a recozimento.
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Figura 7. (a) Curvas DSC obtidas com razdo de aquecimento igual a 10 °Cmin™ para
amostras inicialmente recozidas obtidas. (b) Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-
9%Al-8%Mn-4%Ag a partir de témpera em diferentes temperaturas.

-1

Fluxo de calor / Wg

Fonte: Elaborado pela Autora.

(a)
0,05
Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag
0,00 Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag
Cu-9%AI-8%Mn-4%Ag
-0,05
Cu-9%Al-8%Mn-5%Ag
-0,10 4
-0,15 4
p
2
T T T T T T T T T T T T
0 100 200 300 400 500 600 700
Temperatura/ °C
Cu-9%AI-8%Mn-4%Ag
xS
o
N_
A u‘r. AM
40000 ) y "y ‘\"‘“my“u‘“ "wrwvh'w Al
—T T T -~ T T - T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110



32

Figura 8. Micrografias eletrdnica de varredura obtidas para a liga Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag
inicialmente submetidas a recozimento prolongado (a) e depois submetidas a témpera a partir
de 400 °C (b), 600 °C (c) e 700 °C (d).

(a) (b)

(c) (d)

Fonte: Elaborado pela Autora.

Figura 9. (a) Micrografia obtida para detalhe do precipitado na liga Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag
submetida a témpera a partir de 400 °C; (b) espectro de EDS obtido sobre o precipitado
mostrado em (a).

(@) (b)

Energy fkeV)

Fonte: Elaborado pela Autora.
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Dessa forma, amostras das ligas Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag, Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag,
Cu-9%AlI-8%Mn-4%Ag e Cu-9%AI-8%Mn-5%Ag, inicialmente recozidas, apresentam as
mesmas fases e as mesmas transi¢cdes de fase quando comparadas entre si. Nenhuma reacao

adicional foi verificada e a sequéncia das transformacdes detectadas &,

o+ og +v2 + T3-CusMnAl + Ag = a + 72 + T3-CuzsMn,Al + Ag = a + v, + B-(Cu,Mn,Ag)sAl
+ Ag

ou seja, até em torno de 300 °C as fases o + ay + y2 + T3-CuzsMn,Al + Ag sdo estaveis, a partir
desta temperatura as fases a + v, + Tz-CusMn,Al + Ag sdo dominantes e acima de 500 °C as
fases a + v, + B-(Cu,Mn,Ag)sAl + Ag séo estaveis, considerando o intervalo de temperaturas e
composicdes estudados. Os precipitados de Ag sdo dissolvidos no intervalo de temperaturas
entre 600 e 700 °C.

4.1.2. Estudo da variagdo isocronica da microdureza com a temperatura de témpera para as

ligas inicialmente recozidas

A influéncia da variacdo das concentracBes de Ag e Mn nas ligas de Cu-Al-Mn-Ag
(m/m) tambem foi estudada a partir de medidas da variagdo da microdureza com a
temperatura de témpera. As figuras 10, 11, 12 e 13 mostram os graficos de variacdo da
microdureza com a temperatura de témpera para as ligas inicialmente recozidas. Cada ponto
desses graficos corresponde a média aritmética de dez impressdes realizadas nas regides de
grdo e contornos de gréo.

Nas curvas das figuras 10-13 é possivel verificar um comportamento similar para
todas as ligas, com variac@es nos valores de microdureza associadas com as temperaturas de
transicdo detectadas nas curvas DSC da figura 7 em medidas realizadas nos contornos de
grdo. Considerando os graficos relacionados com as medidas nesta regido (Figs. 10-13), é
possivel verificar que inicialmente os valores de microdureza diminuem a partir de 300 °C e
aumentam em torno de 500 °C. Essa diminuicdo em torno de 300 °C esta associada com o
desordenamento da fase ap, enquanto que o aumento nos valores da microdureza em torno de
500 °C deve estar relacionado a transicdo a + y, + T3-CusMnmAl + Ag = a + 2 + P-
(Cu,Mn,Aqg)s;Al + Ag, conforme discutido nas curvas DSC da figura 7. A coincidéncia no

comportamento das medidas de microdureza, realizadas nos contornos de gréo, com as curvas
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DSC obtidas para as amostras inicialmente submetidas a recozimento indicam que as
modificagdes mais relevantes durantes as transicbes de fase dessas ligas ocorrem
principalmente nos contornos de gréo.

As figuras 10-13 também mostram graficos obtidos a partir de medidas realizadas no
interior do grdo. Os valores de microdureza obtidos no interior do grdo da fase a-Cu
diminuem com o aumento da temperatura. Isto deve estar associado a reacdo de formacdo da
fase B e, consequentemente, da fase martensitica. Essa reacdo deve necessitar de uma fracéo
relativa maior de Mn e Al para a formacdo da fase B nos contornos de grdo, o que poderia
diminuir a fracdo relativa desses elementos nos graos da fase a-Cu e, em seguida, os valores
de microdureza dos grdos com o aumento da temperatura. Esse comportamento pode estar
relacionado com a formacdo dos precipitados de Ag. Quando as ligas sdo deixadas em
temperaturas elevadas por certo intervalo de tempo (1 hora a 850 °C), os atomos de prata s&o
em sua maioria dissolvidos na matriz da fase  de alta temperatura. Com a diminuicéo lenta
da temperatura durante o processo de recozimento (1 °Cmin™ até temperatura ambiente), esses
atomos se agregam e formam precipitados ricos em Ag. Considerando a elevada interacdao
entre os atomos de Ag-Al e Ag-Mn, durante o processo de formacdo desses precipitados no
resfriamento lento, &tomos de Al e Mn que na auséncia da prata ficariam solubilizados nos
grdo da fase o sdo dissolvidos também nos precipitados de Ag. Portanto, em baixa
temperatura a microestrutura das ligas deve consistir das fases ja citas anteriormente nos
contornos de grdo, grdo de fase o com fracdo reduzida de atomos de Al e Mn e precipitados
de Ag com Al e Mn dissolvidos neles. Com o aumento da temperatura durante 0 processo
isocrénico usado na obtencédo dos graficos das figuras 10-13, as transicdes das fases presentes
nos contornos de grdo ocorrem e, considerando que a interacdo entre os atomos Al e Mn
dissolvidos nos grdo da fase oo com os atomos de Cu sdo mais fracas que aquelas dos atomos
de Al e Mn com os 4tomos de Ag nos precipitados, os &tomos de Al e Mn necessarios para a
formacdo da fase p em torno de 500 °C sdo preferencialmente retirados dos grio da fase a
para 0s contornos de gréo, deixando o grdo mais rico em cobre e sua microdureza cada vez
mais baixa, considerando que a microdureza do cobre puro é aproximadamente 64,6 HV. Os
atomos de Mn e Al dissolvidos nos precipitados de Ag devem ficar disponiveis para a
formacdo da fase B a partir da dissolucdo destes precipitados no intervalo de temperaturas
entre 600 e 700 °C, como indicado pelas micrografias da figura 8. Caso os atomos de Mn e Al
dissolvidos na fase a sejam totalmente utilizados, a reagéo de formagéo da fase B poderia ficar
dependente da fracdo de atomos de Al e Mn dissolvidos nos precipitados, o que tornaria o

processo de formagdo dessa fase muito lento. Isso justifica o aumento na variacdo da
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microdureza com o aumento do teor de Ag e de Mn nos graficos obtidos para as medidas

realizadas nos contornos de gréo, em torno de 500 °C.

Figura 10. Medidas da variacdo isocronica da microdureza com a temperatura de témpera
para a liga Cu-9%AI-6%Mn-4%Ag: (a) contorno de gréo e (b) gréo.
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Figura 11. Medidas da variagdo isocrénica da microdureza com a temperatura de témpera
para a liga Cu-9%AI-6%Mn-5%Ag: (a) contorno de gréo e (b) gréo.
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Figura 12. Medidas da variacdo isocronica da microdureza com a temperatura de témpera

para a liga Cu-9%AI-8%Mn-4%Ag: (a) contorno de gréo e (b) gréo.
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Figura 13. Medidas da variagdo isocrénica da microdureza com a temperatura de témpera

para a liga Cu-9%AI-8%Mn-5%Ag: (a) contorno de gréo e (b) gréao.
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4.2. Identificacdo e caracterizacdo das fases metaestaveis das ligas

4.2.1. Estudo do comportamento térmico das ligas inicialmente submetidas a témpera a partir
de850°C

A figura 14 mostra as curvas DSC obtidas para as ligas Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag e Cu-
9%AIl-6%Mn-5%Ag inicialmente submetidas a témpera a partir de 850 °C em gelo fundente.
Os termogramas foram obtidos em diferentes razbes de aquecimento para as amostras das
ligas estudadas. As curvas obtidas para a liga Cu-9%AIl-6%Mn-4%Ag mostram seis eventos
térmicos, dois exotérmicos (P e P3) e quatro endotérmicos (P,, P4, Ps e Pg). O evento térmico
em Py, em torno de 250 °C, estd associado com a precipitacio da fase a a partir da fase
martensitica. Este evento térmico torna-se mais intenso e é deslocado para temperatura mais
elevadas com o aumento da razéo de aquecimento, sugerindo que as transigdes mencionadas
sdo termicamente ativadas. A endoterma P,, em torno de 350 °C, corresponde a formagéo da
fase B1(DO3) a partir da fase martensitica[14]. Parte desta fase p1(DO3) se decompde para
formar as fases a, v, € Ts.

O evento térmico P3, em torno de 450 °C, foi associado com uma transicdo devida a
reacao de precipitacdo da Ag, conforme mostram as micrografias eletronicas de varredura da
figura 15 e os difratogramas de raios X da figura 16. A endoterma Py, ao redor de 480 °C, é
devido a transicdo B1(DO3z) — B2(B2)[14]. O evento térmico Ps, em torno de 500 °C, deve
corresponder a dissolucdo da Ag precipitada em P3. O evento endotérmico Pg, em torno de
580 °C, corresponde a transicdo Pa(B2) — P(A2)[14]. Com o aumento da razdo de
aquecimento os eventos térmicos P, e P3 sdo deslocados para temperaturas mais elevadas,
enquanto P, permanece praticamente no mesmo intervalo de temperaturas e Ps torna-se mais
largo, ocorrendo no mesmo intervalo de temperatura do evento Pe.

Com o aumento da concentracdo de Ag para 5%, a excecdo do evento térmico Pg, as
demais transicGes de fase ja discutidas para a liga com 4%Ag foram todas verificadas. O
evento Pg deve ter sido deslocado para temperaturas mais elevadas, ndo permitindo assim a
sua detec¢do pela técnica utilizada.

Dessa forma, as curvas DSC obtidas para as ligas Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag e Cu-
9%AIl-6%Mn-5%Ag apresentaram comportamento bastante semelhante, principalmente em
temperaturas baixas, sugerindo que variacbes de Ag inferiores a 1% nao alteram

significativamente o comportamento das ligas estudadas. A decomposicdo da fase
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martensitica no sistema avaliado corresponde a um conjunto de reacfes competitivas

associado com a formacéo da fase B1(DOs3) e das fase a, v, € T3 a partir da fase martensitica.

Figura 14. Curvas DSC obtidas para amostras das ligas Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag e Cu-9%Al-
6%Mn-5%Ag inicialmente submetidas a témpera a partir de 850°C.
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Figura 15. Micrografias obtidas por microscopia eletrbnica de varredura para a liga Cu-
9%AIl-6%Mn-4%Ag (a) inicialmente submetida a témpera a partir de 850 °C e em seguida
submetida a témpera a partir de 450 °C.

(@)

(b)

Fonte: Elaborado pela Autora.
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Figura 16. Difratogramas de raios X obtidos a partir de amostras da liga Cu-9%AI-6%Mn-
4%Aqg inicialmente submetida a témpera a partir de 850 °C e depois novamente submetida a

témpera a 300 °C (a) e 500 °C (b).
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A figura 17 mostra as curvas DSC obtidas para as ligas Cu-9%Al-8%Mn-4%Ag e Cu-
9%Al-8%Mn-5%Ag inicialmente submetidas a témpera a partir de 850 °C em gelo fundente.
Os termogramas foram obtidos em diferentes razGes de aquecimento para as amostras das
ligas estudadas. As curvas obtidas para a liga Cu-9%AIl-8%Mn-4%Ag mostram seis eventos
térmicos, dois exotérmicos (P e P3) e quatro endotérmicos (P,, P4, Ps € Pg). No caso da liga
Cu-9%AI-8%Mn-4%Ag, as mesmas transiches de fase previstas para as ligas Cu-9%Al-
6%Mn-4%Ag e Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag foram detectadas, com mudancas no intervalo de
estabilidade de algumas reacGes em fase solida. O evento térmico P;, devido a reacdo de
precipitacdo da fase a a partir da fase martensitica, € deslocado para 0 mesmo intervalo de
temperaturas do evento P, até que a soma das entalpias resultantes das duas transi¢des permita
apenas a visualizacdo da transicdo P,, associada com a decomposic¢do da fase martensitica,
com formagdo de a, v, e Ts. As transicdes de fase que ocorrem em P; e P, séo devidas a
processos difusivos termicamente ativados e, portanto, deslocamentos em suas temperaturas
de pico sdo esperados. Para a liga Cu-9%AI-8%Mn-4%Ag, o deslocamento do evento térmico
em P, foi mais pronunciado, o que pode estar relacionado a facilidade para a precipitacdo da
fase a a partir da fase martensitica.

Para razdes de aquecimento mais elevadas que 20 °Cmin™, o evento térmico P; devido
a reacao de precipitacdo da fase rica em Ag torna-se mais largo, fazendo com que as reacoes
que ocorrem em P4 e Ps sejam deslocadas para temperaturas mais elevadas até que, para 30
°Cmin™, os eventos Ps4, Ps e Pg passam a ocorrer no mesmo intervalo de temperaturas, como
indicado no gréafico da figura 17.

E importante notar que a reacao de precipitacio da fase rica em Ag apenas ocorre apos
a decomposicdo total da fase martensitica, conforme mostram as curvas DSC das figuras 14 e
17 e os difratogramas de raios X da figura 18. Isso sugere que a presenca da fase martensitica

retarda a precipitagdo da fase rica em prata.
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Figura 17. Curvas DSC obtidas para amostras das ligas Cu-9%AI-8%Mn-4%Ag e Cu-9%Al-
8%Mn-5%Ag inicialmente submetidas a témpera a partir de 850°C.
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Figura 18. Difratogramas de raios X obtidos para a liga Cu-9%AI-8%Mn-5%Ag inicialmente
submetidas a témpera a partir de 850 °C (a) e depois submetida a témpera a partir de 500 °C
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As curvas DSC obtidas para a liga Cu-9%AI-8%Mn-5%Ag apresentam as mesmas
transicOes e caracteristicas ja citadas acima.

Dessa forma, para as ligas Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag, Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag, Cu-
9%Al-8%Mn-4%Ag e Cu-9%Al-8%Mn-5%Ag inicialmente submetidas a témpera a partir de
850 °C em gelo fundente, a sequéncia das transicdes de fase durante o aquecimento é a
seguinte:
1°) A fase o retida na martensita precipita;
2°) Parte da fase martensitica se transforma em B1(DOs) e parte desta fase p; se decompde em
o, y2€ Tg;
3°) A reacdo de precipitacdo de Ag ocorre;
4°) A fase P1(DOs3) se transforma em B(B2);

5% A fase B2(B2) se transforma em B(A2).

Cabe salientar que embora a sequéncia das transi¢des de fase seja a mesma para todas
as ligas, o intervalo de estabilidade é alterado com a composi¢do. Em todas as ligas estudadas
a reagdo de precipitacdo da Ag a partir de amostras inicialmente submetidas a témpera ocorre

apenas apos a decomposicao total da fase martensitica.

4.2.2. Estudo da variacao isocronica da microdureza com a temperatura de témpera para as

ligas inicialmente submetidas a témpera a partir de 850 °C

A figura 19 mostra curvas de variacdo da microdureza em funcdo da temperatura
obtidas para amostras das ligas Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag, Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag, Cu-9%Al-
8%Mn-4%Ag e Cu-9%AI-8%Mn-5%Ag inicialmente submetidas a témpera a partir de 850 °C
em gelo fundente. Todas as curvas apresentam o mesmo perfil, confirmando que a sequéncia
das transicdes de fase € a mesma em todas as ligas. Nestas curvas é possivel observar que 0s
valores de microdureza inicialmente aumentam até em torno de 350 °C. Esse comportamento
foi associado com a reagdo de precipitagdo da fase a formada a partir da martensita. Em
seguida, os valores da microdureza diminuem até em torno de 450 °C devido as reacdes de
decomposicgdo da fase martensitica produzida na témpera e da reacdo de precipitacdo da fase
rica em Ag, conforme difratogramas de raios X da figura 18. Nesta temperatura os valores de
microdureza tornam-se préximos daqueles verificados no inicio da curva e a microestrutura
das ligas apresenta, de forma mais evidente, a fase a precipitada no primeiro trecho da curva
(até 350 °C) e pequenos precipitados ricos em Ag, conforme mostra a figura 20. No intervalo

de temperaturas entre 450 e 600 °C os valores de microdureza permanecem diminuindo,
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provavelmente devido as reagdes P1(DO3)=p2(B2) e P2(B2)=P(A2), que ocorrem neste
intervalo de temperaturas. A partir de 600 °C até em torno de 750 °C, os valores de
microdureza voltam a aumentar, provavelmente devido a dissolucdo da fase rica em Ag e a
acomodacdo desses atomos na matriz das ligas. Apos 750 °C a fase de alta temperatura torna-
se saturada de Ag e nenhuma variacdo nos valores da microdureza pode ser observado. Essa

discussdo esta de acordo com a curva DSC da figura 17.

Figura 19. Curvas de variacdo da microdureza para as ligas previamente submetidas a
témpera a partir de 850 °C.
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Figura 20. Micrografias obtidas para amostras das ligas submetidas a témpera a partir de 850
°C seguida de témpera a 450 °C para as ligas: (a) Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag, (b) Cu-9%Al-
8%Mn-4%Ag e (c) Cu-9%AI-8%Mn-5%Ag.
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Fonte: Elaborado pela Autora.

4.3. Estudo da cinética de decomposicdo da fase martensitica utilizando um modelo néo-
isotérmico

Nas curvas DSC das figuras 14 e 17 é possivel observar a presenca de uma endoterma
(P2) em torno de 380 °C. Como ja discutido anteriormente, esse evento térmico esta associado
com as reagles ' e fi—oa+)ytTs 0oU seja, a reagdes sdo competitivas e apenas uma
parte da fase 31 se decompGe em a, vy, e Ts. Esse evento térmico é deslocado para temperaturas
mais elevadas com o aumento da razdo de aquecimento, indicando que 0 processo €

controlado por difusédo e termicamente ativado.

Para as transformagdes isotérmicas, a analise cinética é realizada aplicando-se o

formalismo de Jonhson-Mehl-Avrami (JMA)[19]. Este método estd baseado em uma
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expressao integral para a fracdo transformada, que é entdo diferenciada duas vezes com

respeito ao tempo para obtencdo dos parametros cinéticos[20].

A validade da equacdo de JMA para a cinética ndo-isotérmica foi examinada por
Henderson[21], que mostrou que tal procedimento pode ser usado apenas sob algumas
condices especificas:

1. quando a velocidade de crescimento da nova fase depende apenas da temperatura, e nao
explicitamente do tempo;

2. quando a velocidade da transformacéo ndo depende do historico térmico;

3. quando a nucleacdo ocorre em particulas da segunda fase aleatoriamente dispersas.

Essas restri¢cfes limitam a aplicabilidade do formalismo de JMA, para a cinética ndo-
isotérmica, as chamadas transformacdes de saturacdo de sitios[20], ou seja, quando a
nucleacdo ocorre muito no inicio da transformacéo e a velocidade de nucleacdo é zero depois
disso. Sob estas restricbes, Henderson[21] mostrou que o método de Kissinger e a equacéo de
velocidade de Jonhson-Mehl-Avrami sdo equivalentes, justificando o uso dos métodos de
analise térmica para o estudo da cinética de transformacdo ndo-isotérmica de nucleacdo e

crescimento, incluindo a obtencéo de energias de ativacéo e ordens de reacéo.

Sabe-se que as transformagfes martensiticas utilizam um mecanismo néo-difusivo
para a transicdo de fase. Esse processo é bastante rapido, 0 que ndo permite que ocorra a etapa
de crescimento dos nucleos. Portanto, nessa classe de transformacdo de fase ndo deve ser
utilizado o método ndo-isotérmico. Ja para as demais transi¢cdes, 0 método pode ser utilizado
satisfatoriamente, como no caso da reacdo de decomposi¢do da fase martensitica.

A energia de ativacdo (Ej;) de uma transformacdo pode ser obtida, pelo método néo-
isotérmico, por medidas da temperatura T, no ponto de maximo da velocidade da reacéo,
enquanto a razdo de aquecimento S permanece constante. Em um ensaio de calorimetria
exploratoria diferencial (DSC), o méximo da velocidade de reacdo coincide com o pico da
curva obtida experimentalmente. Medindo-se a temperatura de pico em Vvarias taxas de
aguecimento e determinando o coeficiente angular do gréafico de In[8/T.?] (método de
Kissinger: In[f/T] = C — E/RT,[10]), em funcdo de L/T, é possivel calcular a energia de
ativagdo para a reacdo relacionada com o evento térmico[21]. Na tabela 1 estdo mostrados o0s
valores dos parametros utilizados na construcdo dos graficos da figura 21, todos obtidos a
partir dos graficos das figuras 14 e 17 para o evento térmico P,. Como ja mencionado, esse

evento térmico esta relacionado com a reacdo de decomposicao da fase martensitica.



Tabela 1. Parametros obtidos a partir das curvas de DSC das figuras 15 e 18, considerando o

evento térmico P,.

Cu-9%AI-6%Mn-4%Ag

B/ Kmin™ T,/°C  1/Tn (K IN[B/Trw']
05 338,70 0,001635 -11,2230
10 346,24 0,001615 -10,5544
20 351,27 0,001602 -9,87743
30 353,67 0,001596 -9,47964

Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag

B/ Kmin® To/°C 1Ty, (KD In[B/Trm’]
05 334,83 0,001645 -11,2104
10 340,31 0,001630 -10,5352
20 352,42 0,001599 -9,88111
30 357,90 0,001585 -9,49310

Cu-9%Al-8%Mn-4%Ag

B/ Kmin™ T,/°C  1/T, (K IN[B/Trw']
05 340,45 0,001630 -11,2288
10 347,41 0,001612 -10,5582
20 352,32 0,001599 -9,88079
30 358,39 0,001584 -9,49465

Cu-9%Al-8%Mn-5%Ag

B/ Kmin* T,/°C  1/Ty, (K" In[B/Trm’]
05 333,21 0,001650 -11,2050
10 342,73 0,001624 -10,5430
20 355,64 0,001591 -9,89139
30 361,61 0,001576 -9,50482

Fonte: Elaborado pela Autora.

Figura 21. Gréficos de /n/B/TiY] em fungdo de 1/T, para as ligas estudadas.
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Fonte: Elaborado pela Autora.

Tabela 2. Valores de energia de ativagdo estimados a partir dos gréficos da figura 22 para a
reacao de decomposicao da fase martensitica, usando um modelo de analise ndo-isotérmica.

Liga Ea (kdmol™)
Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag 366
Cu-9%AlI-6%Mn-5%Ag 223
Cu-9%AlI-8%Mn-4%Ag 322
Cu-9%AI-8%Mn-5%Ag 187

Fonte: Elaborado pela Autora.

Os valores da energia de ativacdo para a reacao de decomposicao da fase martensitica,
obtidos por analise cinética ndo-isotérmica sdo relativamente mais elevados que aqueles
encontrados na literatura para a mesma reacdo na liga Cu-9%Al (=50 kJ/mol), quando
analisada por um modelo isotérmico [22]. Isso pode estar relacionado a presenca de elementos
de liga e de diferentes reacdes paralelas e/ou consecutivas, dependendo do modelo aplicado.
Para as ligas analisadas neste trabalho, a reacdo de decomposicdo da fase martensitica deve
ser perturbada principalmente pela presenca de Ag. A dissolucdo de Ag na fase ; deve
interferir na dissolu¢do de Al, aumentando a fragdo relativa de aluminio disponivel e
facilitando assim a formacdo da fase vy,. Assim, as adicdes de Ag devem deslocar a
concentracdo de equilibrio para teores mais elevados de Al, o que facilitaria a formacéo da

fase v, e diminuiria a energia de ativagéo.
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4.4. Estudo da cinética de decomposicdo da fase martensitica utilizando um modelo

isotérmico

Para a realizacdo do estudo da cinética isotérmica de decomposicdo da fase
martensitica nas ligas Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag, Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag, Cu-9%Al-8%Mn-
4%Ag e Cu-9%AI-8%Mn-5%Ag foram selecionadas quatro temperaturas de envelhecimento
em torno do mé&ximo obtido nas curvas isocrénicas mostradas na figura 19. As temperaturas

escolhidas estdo mostradas na tabela 3.

Tabela 3. Temperaturas selecionadas para realizacdo do estudo isotérmico.

Ligas Temperatura de envelhecimento (°C)
Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag 200 250 350 400
Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag 250 350 400 450
Cu-9%Al-8%Mn-4%Ag 200 250 350 400
Cu-9%AlI-8%Mn-5%Ag 200 250 350 400

Fonte: Elaborado pela Autora.

As figuras 22-25 mostram as curvas de variacdo da microdureza com o tempo de
envelhecimento. Estas curvas mostram que os valores de microdureza sao praticamente
constantes no inicio do processo, intervalo denominado de periodo de incubacdo, e em
seguida aumentam até atingir um méaximo. O periodo de incubagdo diminui com o aumento da
temperatura de envelhecimento e a estabilizacdo da microdureza é mais rapidamente atingida.

Os valores iniciais da microdureza permanecem praticamente constantes para cada
composicdo de liga estudada. Ja os valores maximos de estabilizacdo da microdureza
aumentam com o0 aumento na concentracdo de Mn, provavelmente devido ao aumento no grau

de ordenamento da fase a.
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Figura 22. Curvas de variagdo da microdureza em funcdo do tempo obtidas para a liga Cu-
9%Al-6%Mn-4%Ag envelhecida no intervalo de temperaturas considerado.
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Figura 23. Curvas de variagdo da microdureza em funcdo do tempo obtidas para a liga Cu-
9%Al-6%Mn-5%Ag envelhecida no intervalo de temperaturas considerado.
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Figura 24. Curvas de variagdo da microdureza em funcdo do tempo obtidas para a liga Cu-
9%AI-8%Mn-4%Ag envelhecida no intervalo de temperaturas considerado.
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Figura 25. Curvas de varia¢do da microdureza em fungéo do tempo obtidas para a liga Cu-

9%AI-8%Mn-5%Ag envelhecida no intervalo de temperaturas considerado.
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As figuras 26 e 27 mostram os difratogramas de raios X obtidos para as ligas

envelhecidas a 200 °C em trés tempos de envelhecimentos diferentes: na regido do periodo de

incubagédo, no trecho correspondente ao aumento dos valores de microdureza e no final do

processo de envelhecimento (periodo de estabilizacéo).

No

inicio das curvas de

envelhecimento sdo observadas as fases a, B’ e y2. No final das curvas de envelhecimento sao

detectadas as fases a, y2, T3, fase B’ ainda ndo decomposta ¢ fase ap. Essas fases foram

observadas para todas as ligas estudas, sugerindo que a reagdo de decomposicdo da fase

martensitica ocorre durante o envelhecimento, como também, pode-se verificar outra reacdo

associada com a formacgédo da fase ap. Sendo assim, as reacdes efetivas durante o processo de
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envelhecimento das ligas Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag, Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag, Cu-9%Al-
8%Mn-4%Ag e Cu-9%Al-8%Mn-5%Ag devem ser:

Q) p—>a+y+Ts e 2)a+y—>a

na quais (1) representa a reacdo de decomposi¢cdo da fase martensitica e (2) esta associada
com a reacdo peritetdide, prevista pata o diagrama de equilibrio do sistema Cu-Al[17].

E importante notar que para todas as ligas foi observada a presenca de fase
martensitica no final do processo de envelhecimento, indicando que esta fase se decompde
parcialmente durante este tratamento térmico. Considerando os difratogramas de raios X das
figuras 26 e 27, nenhuma das ligas estudadas mostrou formacgdo de precipitados de Ag no
final da curva de envelhecimento, nos intervalos de tempo de temperatura considerados. 1sso
confirma a discusséao realizada para as curvas DSC das figuras 14 e 17, na qual foi sugerido
que a reacdo de precipitacdo da fase rica em prata, para as ligas estudadas, ndo ocorre na
presenca da fase martensitica.

Adorno et al.[22] estudaram as transformacdes de fase que ocorrem na liga Cu-9%Al e
observaram a decomposi¢do da fase martensitica formando a fase perlitica (o+y;) durante o
envelhecimento de amostra desta liga. Adorno e Silva[23] relataram que a adi¢do de 4% de
Ag a liga Cu-9%Al faz com que a reacdo de precipitacdo da fase rica em Ag ocorra antes da
decomposicdo total da fase martensitica. I1sso aumentou a estabilidade da fase martensitica
durante o processo de envelhecimento, tornando a sua decomposicdo mais lenta. Quando
comparado com as ligas com Cu-Al-Mn-Ag estudadas neste trabalho o efeito produzido pela
prata nas ligas de Cu-Al-Ag nédo foi observado, devido ao fato da reacdo de precipitacdo da
fase rica em Ag ndo ter ocorrido no intervalo de tempo e temperaturas estudados. Portanto, as
modificacdes observadas no comportamento das reacbes que ocorrem durante o
envelhecimento das ligas com Cu-Al-Mn-Ag estdo associadas com a variacdo na
concentracdo de Mn.

Como ja mencionado anteriormente, a adicdo de Mn as ligas de Cu-Al também
promove o aumento da estabilidade da fase P, retardando a sua decomposi¢do difusional
guando esta se torna metaestavel [14]. Os difratogramas de raios X mostrados nas figuras 26 e
27 confirmam uma decomposicdo parcial da fase martensitica, efeito este exclusivamente
devido a presenca de atomos de Mn.

Durante o envelhecimento das ligas estudadas foi observada a presenca da fase ay.
Esta fase ¢ produto da reacdo peritetdide o + y; —ap prevista no diagrama de equilibrio do

sistema Cu-Al e que ocorre em torno de 360 °C. A formacdo desta fase poderia ocorrer de
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duas formas diferentes: as fases o e y, existentes no inicio das curvas de envelhecimento
poderiam formar a fase a, ou as fases o e y, resultantes da decomposicdo da fase martensitica
poderiam se combinar para produzir a fase a,. Considerando que como resultado da témpera a
fase dominante é a fase martensitica, a fracdo de vy, presente nao seria suficiente para produzir
uma quantidade de fase o, suficiente para ser detectada por difracdo de raios X. Portanto, a
maior fracdo de a, produzida deve ser produto da combinacdo das fases o ¢ y, provenientes da
decomposicdo da fase martensitica. Isso resulta em um processo que envolve um conjunto de
reacOes consecutivas:
fP>Pr—o>at+y+Ts

oty2— 0

e o resultado final dessas reagdes seriam as fases °, o, y2, Tze oy,
Assim, o processo de decomposicdo da fase martensitica observado durante o
envelhecimento das amostras é um pouco diferente daquele observado por DSC e valores de

energia de ativacdo diferentes devem ser obtidos pelas diferentes técnicas.

Figura 26. Difratogramas de raios X obtidos para as ligas: (a) Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag e (b)
Cu-9%AlI-6%Mn-5%Ag em diferentes tempos de envelhecimento.
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Fonte: Elaborado pela Autora.

Figura 27. Difratogramas de raios X obtidos para as ligas: (a) Cu-9%Al-8%Mn-4%Ag e (b)
Cu-9%Al-8%Mn-5%Ag em diferentes tempos de envelhecimento.
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(b)

Cu-9%AI-8%Mn-5%Ag

o | 7060 min

I

ZSDINTICS s it piiarn

0 min

—T 1 - T T T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110

20

Fonte: Elaborado pela Autora.

A figura 28 mostra as micrografias eletrénicas de varredura obtidas para a liga Cu-
9%AI-6%Mn-4%Ag envelhecida a 200 °C no inicio da curva de envelhecimento (a) e no
final das curvas mostradas na figura 22 (b). Nesta micrografia é possivel observar a
microestrutura da fase martensitica é alterada durante o envelhecimento da amostra. No inicio
uma pode-se observar uma microestrutura em forma de “agulhas”, caracteristica da fase
martensitica observada em ligas com 9%Al. Na micrografia associada com o final do
processo de envelhecimento é possivel observar um aumento nas imperfeicdes ou rugosidade
da superficie das amostras, indicando que no intervalo de tempo estudado a liga Cu-9%Al-

6%Mn-4%Ag passou por uma transformacao estrutural.
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Figura 28. Micrografias eletronicas de varredura obtidas para a liga Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag
envelhecida a 200 °C: (a) 25 minutos e (b) 1000 minutos.
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Fonte: Elaborado pela Autora.

Para estudar a cinética de decomposicdo da fase martensitica nas ligas Cu-9%Al-
6%Mn-4%Ag, Cu-9%AI-6%Mn-5%Ag, Cu-9%Al-8%Mn-4%Ag e Cu-9%Al-8%Mn-5%Ag
foram construidos graficos da fracéo transformada em funcdo do tempo de envelhecimento. A
figura 29 mostra esses graficos e o perfil das curvas obtidas sugere que a reacdo de
decomposicdo da fase martensitica deve estar associada com um processo de nucleacdo e
crescimento, que pode ser descrita pela equacdo de Johnson-Mehl-Avrami (JMA)[19],

y=l-exp[-k)7] (MA) (16)

que pode ser reescrita na forma
In[-In(1-y)] =nint +Ink  (JMA) @an

A figura 31 mostra os gréaficos de In[-In (1 - y)] vs. Int e as tabelas 4-7 mostram os
valores de n e k obtidos a partir dos graficos da figura 30. Os valores n obtidos a partir do
ajuste linear da equacdo de JMA e mostrados nas tabelas 4-7 indicam que todos 0s processos
reacionais associados com o envelhecimento das ligas sdo devidos a crescimento controlados
por difusdo, com taxa de nucleacdo crescente para praticamente todas as ligas estudadas. Os
valores de n mostram que o processo de nucleacdo de uma nova fase ainda era intenso no final
das curvas de envelhecimento das figuras 22-25, provavelmente devido a presenca de fase
martensitica ainda em decomposicao. Isso confirma os resultados obtidos por difratometria de
raios X.

Os valores de k obtidos a partir da equagédo de JMA podem ser associados com a

constante de velocidade para a reacdo de decomposicdo da fase martensitica e podem entédo
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ser relacionados a equacao de Arrhenius para a obtencéo e analise da energia de ativacdo para
a reacao mencionada.

Considerando a equacdo de Arrhenius, equacdo (4), a energia de ativacdo para o
processo de decomposicdo da fase martensitica pode ser estimada a partir da inclinacdo da
reta obtida no gréfico de In k vs. 1/T. Os graficos obtidos para as ligas estudadas sdo
mostrados na figura 27 e os valores obtidos para as energias de ativacdo para todas as ligas
estdo mostrados na tabela 8. Esses valores confirmam que a variacdo na concentracdo de Ag
em 1% ndo é suficiente para alterar o mecanismo das reacdes analisadas, mas a mudanca na
concentracdo de Mn de 6 para 8% parece alterar a energia dessas reagoes.

Considerando que a reacdo analisada durante o envelhecimento das ligas estudadas
corresponde a um processo reacional consecutivo associado a transicdo p’— B1— a + vz + T3
e o+ 2 — ap, 0s Valores de energia de ativacdo obtidos devem corresponder a uma média dos
valores das energias de ativagdo de cada uma das etapas da reacdo consecutiva. Como a etapa
devida a formagdo das fases a + y, + T3 esta associada com a decomposicdo da fase
martensitica metaestavel e a formacdo da fase a; esta relacionada com a reacédo peritetdide, a
primeira etapa deve ser muito mais rapida que a segunda. Com o aumento na concentragdo de
Mn a reacdo de decomposicdo da fase martensitica torna-se mais lenta, aumentando a sua
energia de ativacdo e, consequentemente, o valor da energia de ativagdo aparente obtido a
partir dos calculos usando a equacdo de JMA.

O aumento na energia de ativacdo da etapa associada com a decomposicdo da fase
martensitica com o aumento da concentracdo de Mn deve ser devido ao aumento no nimero
de pares atdbmicos Al-Mn e Cu-Mn. Como descrito pelos valores do parametro cinético n, a
decomposicdo da fase martensitica esta associada com crescimento controlado por difusdo.
Neste caso, os atomos que contribuem para a formagao das fases o ¢ y, 80 em sua maioria Cu
e Al. Considerado que a eletronegatividade de Pauling para os atomos de Cu, Al e Mn sédo
respectivamente 1,90; 1,61 e 1,55 a difusdo dos atomos de Cu sera menos intensa que a do Al,
em relagdo ao Mn. Com o0 aumento na concentragdo de Mn e sua forte interacdo com 0s
atomos de Cu e Al, o transporte destes atomos através do sistema torna-se mais lento, o que

aumenta a energia de ativacao para a reacdo de decomposicao da fase martensitica.
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Figura 29. Curvas de variagdo da fracdo transformada em funcdo do tempo de
envelhecimento.
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Fonte: Elaborado pela Autora.



Figura 30. Gréficos de In[-In(1-y)] em funcdo de In t.
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Tabela 4. Valores dos parametros cinéticos obtidos para a liga Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag

usando a equacédo de JMA.
200°C 250°C 350°C 400°C Ea/(kJmol™)
Temperaturas —
Parametros | n | k/(sD) | n [ K(sH | n [ k(sH | n | ki(sh |(90,0£7,0)
Valores 1,55 | 1,55x10™° | 2,71 | 1,84x10° | 2,18 | 7,08x10° | 3,41 | 1,13x107

Fonte: Elaborado pela Autora.
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Tabela 5. Valores dos pardmetros cinéticos obtidos para a liga Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag
usando a equacéo de JMA.

- 250°C 350°C 400°C 450°C Ea/(kJmol™)

emperaturas

Parametros | n | k/(s") | n | ki(s) | n | k(s | n | k/(sT) | (840£8,0)
Valores 347 | 5,24x10° % | 5,40 | 1,45x10° | 3,36 | 2,57x10% | 5,13 | 1,38x10”

Fonte: Elaborado pela Autora.

Tabela 6. Valores dos pardmetros cinéticos obtidos para a liga Cu-9%Al-8%Mn-4%Ag
usando a equacgédo de JMA.

200°C 250°C 350°C 400°C Ea/(kJmoI‘l)
Temperaturas
Parametros | n | k/(sD) | n | k/i(s?) | n kKi(sD | n | Kk/(sT) |(155,0+3,0)
Valores 3,76 | 2,03x10™%° | 4,59 | 8,08x10% | 3,78 | 3,15x10° | 6,06 | 2,06x10°

Fonte: Elaborado pela Autora.

Tabela 7. Valores dos parametros cinéticos obtidos para a liga Cu-9%Al-8%Mn-5%Ag
usando a equacéo de JIMA.

200°C 250°C 350 °C 400°C Ea/(kJmol™)
Temperaturas
Parametros | n | k/(s") | n ki(s™) n | ki(s) | n | ki(s) | (130%11)
Valores 2,98 | 1,45x10%% | 4,39 | 1,03x10™ | 5,21 | 1,94x10° | 3,06 | 2,26x10®

Fonte: Elaborado pela Autora.

Tabela 8. Valores de energia de ativacdo obtidos a partir da inclinacdo da reta obtida no

grafico de Ink vs. U/T.

Liga Ea (kJmol™)
Cu-9%Al-6%Mn-4%Ag 90,0+ 7,0
Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag 84,0+8,0
Cu-9%AlI-8%Mn-4%Ag 1550+ 3,0
Cu-9%AlI-8%Mn-5%Ag 130,0 + 11,0

Fonte: Elaborado pela Autora.
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Figura 32. Gréficos de Ink em funcédo do inverso da temperatura absoluta.
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5. Conclusoes

Os resultados obtidos para as ligas Cu-9%AI-6%Mn-4%Ag, Cu-9%Al-6%Mn-5%Ag,
Cu-9%Al-8%Mn-4%Ag e Cu-9%AlI-8%Mn-5%Ag, inicialmente submetidas a recozimento
prolongado, mostraram que as fases presentes e as transicdes de fase observadas sdo as
mesmas previstas no diagrama de equilibrio do sistema Cu-Al-Mn. Além dessas fases, foi
observada a presenca de uma fase rica em Ag, cuja precipitacdo ocorre durante o processo de
recozimento. Esses precipitados se localizam preferencialmente nos contornos de gréo e sua
solubilizagdo ocorre no intervalo de temperaturas entre 600 e 700 °C.

Para as ligas inicialmente submetidas a témpera, os resultados obtidos por DSC
mostraram que as adi¢cGes de Ag ndo alteram significativamente o comportamento das ligas
estudadas. A decomposicdo da fase martensitica no sistema avaliado corresponde a um
conjunto de reagOes competitivas associado com a formacdo da fase 1(DOs3) e das fase a, v, €
T3 a partir da fase martensitica. A reacdo de precipitacdo da fase rica em Ag apenas ocorre
apos a decomposicao total da fase martensitica, indicando que a presenca da fase martensitica
retarda a precipitagéo da fase rica em prata.

A andlise do processo de decomposicdo da fase martensitica, utilizando os métodos
ndo-isotérmico e isotérmico mostrou que, em cada caso, esse processo envolve reagdes

diferentes. Durante o aquecimento continuo, a fase martensitica se transforma em B1(DO3) e
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parte desta fase ; se decompde em a, y; e T3, enquanto que no envelhecimento, além destas
reagdes ocorre a reacdo peritetdide o + y2 — ap.

Analise dos valores de energia de ativacdo obtidos a partir do método nédo-isotérmico
permitiu observar que durante o aquecimento continuo a reacdo de decomposicdo da fase
martensitica deve ser perturbada principalmente pela presenca de Ag. Os valores de energia
de ativacdo obtidos a partir do método isotérmico mostraram que o processo de decomposicao
da fase martensitica deve ser influenciado principalmente pela presenca de Mn. As adicGes de
Ag devem estar deslocando a concentracdo de equilibrio do sistema para teores mais elevados
de Al, o que facilita a formac&o da fase y, e diminui a energia de ativacdo. Os maiores valores
de Ea obtidos com o0 aumento da concentracdo de Mn devem ser devido a forte interacdo dos
atomos de Mn com os &tomos de Cu e Al. Desta forma, o aumento da quantidade de Mn esta
dificultando o transporte destes atomos através do sistema, promovendo o aumento da energia
de ativacdo para a reacdo de decomposicdo da fase martensitica. Sendo assim, o processo de
decomposigdo da fase martensitica observado durante o envelhecimento das amostras € um
pouco diferente daquele observado por DSC e valores de energia de ativacdo diferentes foram

obtidos pelas diferentes técnicas.
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