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RESUMO

As ligas Cu-12Al-4Ni, Cu-12Al-4Ni-3Mn e Cu-14AI-4Ni-0,25Ti-0,05B com
memoéria de forma foram fabricadas em forno de indugdo de 24 KVA. Andlises quimicas
das ligas fundidas foram realizadas por fluorescéncia de raios-X. As transformagdes de
fases foram estudadas ao longo de diferentes sequiéncias de tratamentos termomecani cos.
Os lingotes depois de homogeneizados foram solubilizados a 850°C. Na temperatura de
750°C, amostras foram submetidas a uma reducso de 30% da espessura por laminago e,
em seguida, resfriadas bruscamente em &gua. Os lingotes foram novamente laminados a
frio com diferentes reducdes na espessura. No estado encruado, amostras destes materiais
foram submetidas a andlises térmicas (DSC/DTA) para identificacdo dos dominios de
transformacdo de fase. Para cada dominio identificado foram realizados tratamentos
térmicos de envelhecimento, em diferentes tempos, para se avaiar a influéncia das fases
presentes sobre as propriedades mecanicas. Para cada uma das condi¢des de tratamento as
amostras foram caracterizadas por raios-X, dureza e microscopia 6tica (MO). Em
Stuagdes particulares, amostras também foram analisadas por microscopia eletronica de
varredura (MEV) e microscopia eletronica de transmissdéo (MET). Os resultados
mostraram que as transformagdes microestruturais s8o complexas. Em temperaturas
intermedidrias sGo0 observadas simultaneamente a recristalizacdo e precipitacdo de
diferentes fases nos trés materiais. A cinética empirica foi levantada a partir dos model os
de JohnsorntMehl-Avrami (JM-A) e FloreenDecker (F-D). Foram identificados dois

dominios distintos de transformacéo: o primeiro, fortemente influenciado pela precipitacéo
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e 0 segundo influenciado pela recristalizacdo e dissolugdo parcial de fases. Para
temperaturas até 585°C observou-se alternancia equilibrada no melhor ajuste entre ambos

modelos. A partir desta temperatura 0 modelo de F-D apresentou melhor gjuste.
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PHASE TRANSFORMATION IN COPPER ALLOYSWITH SHAPE MEMORY

AUTHOR: Jorge Luis Lauriano Gama

ADVISERS: Prof. Dr. Carlos Costa Dantas
Prof. Dr. Ricardo Artur Sanguinetti Ferreira

ABSTRACT

The Cu-12AI-4Ni, Cu12Al-4Ni-3Mn and Cu14AI-4Ni-0,25Ti-0,05B shape
memory alloys have been manufactured using an induction furnace of 24 KVA. After
melting, chemical analyses were peformed by X-ray fluorescence (XRF). The phase
transformations of these alloys were studied in the different sequences produced during
thermomechanic treatments. After homogenization, the ingots were solution treated at
850°C. At 750°C samples were submitted to a reduction by rolling to about 30% in
thickness, followed by water-quenching. In sequence, the ingots were cold-rolled at
different thicknesses. In deformed state, samples of these different alloys were submitted to
the thermal analyses (DSC/DTA) for identification of the phase transformation domains.
For each identified domain, ageing was carried out, at different times, to evaluate the
influence of the present phases on the mechanical properties. For each heat-treatment
condition, the samples were characterized by rays-X, hardness measurements and optical
microscopy (OM). Under special condition, samples also were analyzed by Scanning
electron microscopy of (SEM) and transmission electron microscopy (TEM). The results
showed that the microstructural evolutions are of a complex nature. At intermediate
temperatures both recrystallization and precipitation of different phases were
simultaneously observed in the three materials. The empirical kinetics were raised from the
JohnsontMehl-Avrami (JM-A) and FloreenDecker (F-D) models. Two distinct domains
of phase transformation were identified: the first one, strongly influenced by precipitation
and the second was influenced by recrystallization and partia dissolution of intermediary
phases. For temperatures up to 585°C, either JM-A or FD model accomplished the
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experiment very well with model results. The FD model was better gjusted to higher

temperatures.



1. INTRODUCAO

Ligas do sistema Cu-Al-Ni com Memodria de Forma - LMF despertam grande
interesse de estudo por se apresentarem como uma alternativa vantajosa sobre as ligas N
Ti ou CuZn e Cu-Zn-Al para grande nimero de aplicagdes industriais incluindo-se as
industrias nucleares (BASSSELINK e SACHDEVA, 1995; HARRISON e HODGSON,
1975). As vantagens estdo no menor custo, em relacdo as ligas Ni-Ti e nas propriedades
termoel&sticas mais atrativas se comparadas &s ligas CurZn e Cu-Zn-Al.  As ligas NiTi
sd0 empregadas em intervalos de temperatura méaximos entre —200°C a 110°C enquanto as
ligas do sistema Cu-Zn e Cu-Zn-Al s3o utilizadas entre =180 e 100°C (www.aerofit.com,
2003; www.innovations.copper.org 2003). Estas Ultimas se empregadas em temperaturas
acima de 100°C, ndo oferecem longividade. Ligas do sistema Cu-Al-Ni, por seus menores
custos e por apresentarem temperaturas termoel asticas mais altas, podendo atingir 200°C,
tornam-se aternativa potencial de aplicagdo. Estas ligas, como toda liga de cobre com
memoaria de forma - LMF, possuem limitagOes. pssibilidade de variacdo na forma em
torno de 4%, contra os 8% das ligas N Ti  (www.nitinol.com, 2003); grande fragilidade a
temperatura ambiente; e inconstancia a longo prazo nas propriedades funcionais. As
ciclagens térmicas a que sdo submetidas em servico ampliam estas caracteristicas,
diminuindo assim suas vidas Uteis. A fragilidade que lhes é peculiar esta associada as
transformacdes de fases onde a martensita- b;’ ou fase b1 metaestéaveis se decompdem nas
fases mais estaveis do tipo ¢ e NiAl de natureza fragil. Estas transformagdes podem
ocorrer em temperatura ambiente e, além de conferir fragilidade as ligas, modificam as
temperaturas da transformacdo termoelastica (Ms e Ag. Estas limitagdes vém,

freglientemente, sendo contornadas com adicdo de um quarto ou quinto elemento quimico



com 0 objetivo especifico de aumentar a estabilidade estrutural e a ductilidade, ampliando
avida util das ligas e facilitando o processo de fabricacéo por conformacgao plastica. Para
aplicacdo em conectores de tubos e valvulas termoestéticas do sistema de refrigeracéo de
usinas nucleares, a liga de composicdo quimica mais vantgjosa sob o ponto de vista
termodindmico é a Cu-12AI-4Ni, % em peso. Teores mais baixos que os habituais 14%
em Al melhoram a estabilidade estrutural minimizando o efeito da instabilidade que Ihe é
atribuida.  Esta instabilidade favorece o aumento em servico da temperatura Mg,
modificando os parametros do EMF. Aditivos como Ti, B, V, Zr, Be e outros aumentam a
estabilidade estrutural possibilitando a manutencéo das propriedades funcionais por maior
tempo. A adicdo de Mn melhora a ductilidade. O processo de obtenc&o destas ligas por
processamento termomecanico deve ser laborioso visto que ainda na fabricacdo podem
precipitar fases frégels comprometendo a trabahabilidade. A manutencdo da
trabal habilidade durante a fabricacdo e o beneficiamento esta condicionado ao controle
microestrutural, garantindo a estabilidade termodinadmica.

As transformacOes de fases em ligas metélicas deperdem de efeitos difusionais
gue sdo intensificados na presenca de deformacdo. Amostras deformadas e submetidas ao
aguecimento numa determinada faixa de temperatura tornamse susceptiveis de
apresentarem precipitacdo e recristalizacdo simultaneas. Em latdes bifésicos (a+b)
(KOSTER, 1974; HORNBOGEN e KOESTER, 1978; MADER e HORNBOGEN, 1974) e
mais especificamente, nas ligas de cobre de sistema ternério, raras vezes tem sido relatada
na literatura a ocorréncia de efeitos simultaneos de recristalizac&o e precipitacdo, e quando
relatado, na maioria das vezes, nd menciona detalhes sobre em que condi¢cdes ocorrem.
Estudos se fazem necessarios a fim de melhor se conhecer estes efeitos. Traté-los
analiticamente é dificil devido a grande complexidade e as dificuldades experimentais em
estabelecer os limites entre seus dominios. Estas dificuldades se limitam a condices
estritas de aplicagdo. Alguns modelos empiricos foram sugeridos, mas deve-se dertar para
0 perigo de generaizacdes (MADER e HORNBOGEN, 1974).

Na presente pesquisa so estudadas as transformagdes de fases que ocorrem em

ligas de cobre com meméria de forma - MF, durante uma seqiiéncia de tratamentos



termomecéanicos. Para isso foi empregada uma liga policristalina de composicdo quimica
nominal Cu-12Al-4Ni, % em peso, e outras duas ligas cujas composicdes procurou-se
atribuir-1hes caracteristicas distintas. Dentre as ligas estudadas, na primeira delas, de
sistema ternario, buscouse estabelecer parametros que favorecessem a estabilidade
estrutural; na segunda de composicéo quimica Cu-12AI-4Ni-3Mn, pretendeuse melhorar a
ductilidade mantendo-se a estabilidade; e na ultima de composicdo Cu-14AIl-4Ni-0,25Ti-
0,05B, intensionouse doté&la de razodvel estabilidade estrutural. A introducdo de
deformacdo plastica de 15% a frio nas trés ligas teve como objetivo acelerar 0 processo

difusivo das transformaces de fases.

A presente pesquisateve por objetivo caracterizar o processo de fabricacdo por
conformagdo pléstica considerando-se a evolucdo microestrutural e de propriedades. O
conhecimento da evolucdo microestrutural relacionada a propriedades permite de modo
indireto ampliar a confiabilidade do processamento termomecénico (manutencdo da
integridade estrutural) e das propriedades termoelasticas do produto final (manutencéo da
funcionalidade) através da estabilidade termodindmica.  Como ferramenta auxiliar a
sistematizagéo do estudo, alguns modelos empiricos de cinética propostos por JOHNSON,
MEHL e AVRAMI - JM-A (1959) e FLOREEN e DECKER - F-D (1962) foram

aplicados tendo sido sugerido o que melhor se gjusta.



2. REVISAO DA LITERATURA

2.1. Transformagdes de fases

Uma fase é definida como um corpo macroscopicamente homogéneo da
matéria. No caso dos metais puros que se solidificam com diferentes estruturas cristalinas,
cada estrutura cristalina define uma fase. Nas ligas metdlicas, as fragdes parciais dos
componentes ou elementos quimicos que as constituem favorecem a formacdo de mais de
uma fase, cada qual com estrutura cristalina ou composicéo estequiométrica diferente. O
elemento ou elementos quimicos em menor quantidade sdo denominados solutos, enquanto
0 elemento quimico em maior quantidade € chamado de solvente (ou matriz). A maior ou
menor solubilidade do(s) soluto(s) no solvente determina o grau de solubilidade desse(s)
soluto(s) na liga. Neste caso as fases podem também se formar por separacdo de soluto
(precipitagéo) da matriz devido a diferenca de solubilidade entre o solvente (elemento
majoritario) e o(s) soluto(s) (elementos em menores quantidades). Os componentes ou
elementos quimicos que as compdem constituem um sistema.  Um sistema é
termodinamicamente definido como um corpo de matéria isolado. Assm em uma liga
congtituida de Cu, Al e Ni, estes elementos sdo denominados de componentes e 0 sistema
da liga € Cu-Al-Ni. Sob o ponto de vista termodindmico as transformactes de fases
ocorrem na direcdo da menor energialivre e pode ser entendida como sendo a evolugéo ou
o rearranjo de uma configuracdo instéavel ou metaestéavel de um sistema (&omos) para uma
outra configuracéo de menor energia (FERREIRA, 2002).



2.1.1. Definigdes e car acter isticas

2.1.1.1. Transformacéo de fase martensitica

A transformagcdo martensitica observada nos metais € um tipo especia de
transformacdo de fase por nucleacdo e crescimento sem difusdo que acontece no estado
solido e ocorre pela movimentacdo cooperativa entre os aomos da interface que separa a
fase matriz da fase produto. A Figura 1 ilustra a mudanca de fase com nucleagdo de
martensita onde ainda se observa a interface das fases matriz e produto definindo o plano
de habito. O plano de habito € tido como um plano invariante e ndo distorcido, em escala
macroscopica, no qua as plaquetas de martensitas se formam (NISHIY AMA, 1978).

martensita
austenita
. cisaltmento t€tragonal
cabica  macroscopico plano de habito
( A') macroscopicamente ( B) microscopicamente

Figural - llustracdo da transformac&o martensitica

A forca motriz para nucleacdo de uma fase provém da variagdo de energialivre.
A diminuicdo da energia livre favorece a transformacéo de fase. Durante o resfriamento, a
energia livre para formagdo da martensita € menor que a energia livre para a formagdo da
austenita. A temperatura de estabilizacdo da austenita € acima de As e a temperaturas de
formacdo da martensita é abaixo de Ms (NISHIYAMA, 1978). A Figura 2 representa a
temperatura de equilibrio Tp entre as fases austenita e martensita.  Para temperaturas acima
de To, a energia livre do sistema favorece a nucleacéo da austenita e para temperaturas

abaixo de Ty, a variagdo na energia livre favorece a formagdo da martensita. A diferenca



entre as temperaturas To e Ms para a formagcdo da martensita é chamada de

superesfriamento.

matriz

Figura 2 — Representacdo esquematica da variagdo da energia com a temperatura.

As denominagdes para as temperaturas As e Mg fazem referéncia a temperatura
de inicio de formagdo da austenita no aguecimento (ou austenite start - Ay e atemperatura
de inicio de formacdo da martensita no resfriamento (ou martensite start - M),
respectivamente.  Para as ligas com memdria de forma, as temperaturas de inicio e final
das fases matriz e produto caracterizam as chamadas temperaturas termoelasticas (As, Ay,
Ms e M¢), sendo estes parémetros que caracterizam o intervalo de atuagéo das propriedades
funcionais deste tipo de ligas (DELAEY, et a., 1974, WAYMAN e HARRISON, 1989).
Um exemplo de curva de transformacdo martensitica obtida durante aguecimento e
resfriamento € apresentada na Figura 3. As mudancas na forma sdo devidas as
modificagdes estruturais da fase austenita (ou b, cubica de corpo centrada) para a fase
martensitica (tetragonal de corpo centrado ou ortorrombica). O efeito memoria de forma
ocorre gracas a reversibilidade cristalografica da martensita deformada (SHIMIZU e
TADAKI, 1987; SHIMIZU e OTSUKA, 1975). A martensita nas ligas que apresentam
esta propriedade € chamada martensita termoelastica. Transformagdo martensitica também

pode ocorrer pela aplicacdo de tensdo, originando as chamadas martensitas induzidas por



tensdo. Foram KURDYUMOV e KHANDROS (1949) que detalharam as caracteristicas

termoel asticas destas transformactes induzidas por tensdo ou por temperatura.

fluxo de calor

b T L T penp———

temperatura
Figura 3 - Curva caracteristica da transformagdo martensitica termoel éstica em DSC.

A martensita pode ser formada pela transformacdo atérmica ou isotérmica
(NISHIYAMA, 1978). Natransformacao atérmica os nucleos se formam e ndo continuam
a crescer apés nucleados, desde que a temperatura Mk ndo sgja atingida. Neste caso a
transformacdo depende somente das temperaturas inicia e final do processo, sendo a
velocidade de nucleacdo da ordem de 107 segundos. Na transformagso isotérmica a
velocidade de nucleacdo depende do tempo e da fragéo transformada, sendo independente

datemperatura

A transformacdo martensitica é caracterizada pela histerese de transformacéo
onde existe uma diferenca entre o inicio da temperatura de transformacdo direta ou
martensita (Mg e o inicio de transformacdo reversa ou austenita (Ag. A histerese é
quantificada pela diferenca entre as temperaturas na qual 50% do materia € transformado
em austenita no aquecimento e 50% transformado em martensita no resfriamento. A
histerese € importante para as ligas com meméria de forma e dependendo do sistema e
composicdo da liga a histerese pode variar entre 5 e 30°C (ARAUJO FILHO, 2000). As
temperaturas criticas de transformacdo destas ligas (temperaturas termoelasticas) podem

ser identificadas a partir de variacBes nas propriedades fisicas como resistividade elétrica,



dilatometria ou pelo emprego das técnicas de andlise térmica diferencial (DTA) ou
calorimetria diferencial de varredura (DSC).

A manifestacdo integral do efeito memaria de forma depende normalmente de
gue ocorra a totalidade da transformagcdo em martensita uma vez que este efeito et
associado a deformacéo desta fase. POTAPOV (1994) constatou que a manifestacéo desta
propriedade é proporciona a fragdo transformada em martensita. A Figura 4 mostra a
evolucdo do efeito memdria em funcdo da temperatura de transformacéo e da fracéo
transformada da fase martensita. De acordo com esta Figura, um meio de resfriamento que
se situa entre as temperaturas Mg e Ag va produzir um percentual de martensita menor do

gue 100%. A diferenca é sempre fase b néo transformada.
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Figura 4 — Caracteristica darelacéo transformacao de fase versus temperatura para uma
amostra em ciclo de aguecimento e resfriamento.

Morfologicamente a martensita pode se apresentar de varias formas: ( a )
plagueta delgada ou agulha, em forma de “v” ou “zigue-zague’; (b)) plagueta lenticular;
( ¢) borboleta (CAHN e HAASEN, 1983). As martensitas que possuem formas de agulha
e borboleta nucleiam facilmente a partir da superficie. As martensitas em forma de

plaguetas formamse de modo a acomodar as deformagbes produzidas durante a



transformacdo. Entre as fases matriz / produto temos o plano de habito (invariante) que

corresponde a uma linha central a plaqueta chamada de “midrib” (NISHIYAMA, 1978).

Nas ligas de cobre com memoria de forma a fase matriz estavel em alta
temperatura, €afase b, sendo cubica de corpo centrado desordenada. A fase matriz estavel
em baixa temperatura pode apresentar trés tipos de ordenamentos estruturais. estrutura
ordenada do tipo B2 tipica do cloreto de césio-CsCl; do tipo DOs, representada pelo
carbeto de ferro-FesC; ou do tipo L2; representada pela liga CwAIMNn. A martensita é
representada por g’, se originada da super-rede do tipo L21; por by’ se for originada de
super-rede do tipo B2; ou ainda por bi’ se originada de super-rede do tipo DO3. O
ordenamento da martensita € influenciado pela composicdo quimica da liga e pelos
tratamentos térmicos. A Figura 5 representa as super-redes L2;, B, e DO3 (SHIMIZU e
OTSUKA, 1975; www.sma.com, 2003).

VA WAN
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(A)L2; (B)B2
Figura 5 — Super-redes da fase matriz.

A estrutura martensitica das ligas do sistema Cu-Al-Ni cujas composicoes
quimicas vem sendo mais exploradas comercialmente é a de estrutura ortorrdmbica
formada pelo empilhamento de trés planos (A / B / C). A Figura 6 representa esta estrutura
que € originada da super-rede DO3, com ordenamento 18R e estrutura ortorrémbica,
segundo o plano (001) (ANDRADE, 1983).
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Figura 6 - Estrutura da martensita do tipo 18R vista segundo o plano (001).

As modificacbes microestruturais decorrentes do tempo de exposicdo a
condicbes de servicos das ligas com memdria de forma levam a degradacdo desta
propriedade. KENNON et al. (1982) estudando a influéncia da estrutura cristalina sobre o
processo de envelhecimento entre as temperaturas 200 e 450°C em uma liga Cu-Al-Ni
verificou, empregando difracdo de raios-X e dureza, que a estrutura b;  promove a
degradacdo do efeito memoria de forma mais rgpidamente que o envelhecimento da fase
b, em conseqiiéncia da formacéo da fase ¢ (CwAls) de natureza fragil. Ele observou
também que o tempo para degradacdo dessa propriedade era trés vezes maior na liga com
estrutura martensitica do tipo bi’, originada de super-rede DOs; com sequéncia de
empilhamentol18R, do que na liga com estrutura ¢;’, originada de super-rede do tipo L2;.
O maior teor de Al, 15,1% em peso, da liga de estrutura g;’ em relacéo aos 14,2% da liga
de estrutura by’ teria influenciado este comportamento. O Al diminui a energia livre do
sistema favorecendo a formacgdo de fases termodinamicamente mais estaveis na forma de
precipitados. Por isso, torna-se de interesse comercial a avaliacéo de propriedades destas

ligas com a introducéo de baixos teores de Al (menos que 14%). Os efeitos da introdugdo
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de elementos como Mn, Ti, B, Zr, Be, etc sobre as propriedades e a estabilidade estrutural

tem sido também motivo de grande interesse.

PELOSIN E RIVIERE (1998) ao estudarem o envelhecimento de uma liga Cu-
12AI-3Ni entre 300 e 500°C pelo emprego de difracdo de raios-X e MET constataram a
presenca da martensita b1’ segundo os planos (123), (0018), (208) e (2010) originada a
partir de b ndo-transformada. Estas observagbes se assemelham as observagOes de
MORRIS (1992) ao estudar a influéncia do boro em uma liga de composicdo Cu-14AI-4Ni.
MORRIS (1992) verificou a presenca da martensita b;’ de estrutura ortorrémbica e
parametros de rede a=0,445, b=0,529 e ¢c=3,820 nm segundo os planos (122), (202),
(0018), (128), (208), (1210) e (2010). indices de planos cristalogréficos idénticos e
par@metros de rede com valores bastante préximos foram encontrados por MORRIS e
LIPE (1994) e AYDOGDU et al. (1997) em estudo sobre o envelhecimento de umaliga do
sistema Cu-Al-Ni. KAINUMA et al. (1996) também observaram a martensitab;’ segundo

os planos (202), (0018), (12 é), (208), (1210) e (2010) a0 estudarem a influéncia da

introducdo do Mn naliga de sistema Cu-Al.

2.1.1.2. Precipitacéo

Uma solucdo solida supersaturada quando submetida a uma temperatura
intermedidria constante, Tampiente < T < Transus (temperatura de solidificagdo) tende a se
decompor. Nesta faixa de temperatura 0 excesso de soluto tende a se separar da solucéo
para reducdo da energia livre de Gibbs (aumento de entropia). Considerando-se que apds
solubilizagdo, a liga foi submetida a um resfriamento brusco, durante o envelhecimento, o
excesso de soluto se separara da solugdo dispensando-se toda a extensdo da matriz na
forma de um fino precipitado ou “cluster” dependendo do sistema. Com o tempo de
tratamento, estas particulas crescem segundo diferentes mecanismos; crescimento simples,
crescimento competitivo e coalescimento. A precipitacéo endurece o material umavez que

as particulas constituem-se obstaculos para o cisalhamento de planos e deslizamento das
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linhas de discordancias. O envelhecimento nada mais € do que a passagem de um estado
metaestavel para um estado de menor energia que, ndo necessariamente € um estado
estdvel. Em alguns sistemas de liga, o envelhecimento pode ocorrer em temperatura

ambiente ou durante condic¢des de servico em ciclagem térmica.

Durante envelhecimento a baixa solubilidade de alguns elementos na solucéo
leva a precipitacdo. A elevacdo na dureza pode ser associada a essa precipitagdo. A
precipitacdo se da pela movimentagéo dos &omos que se separam da solucéo por diferenca
de solubilidade, ordenando-se (segregando-se) nas regiGes com maior concentragdo de
defeitos. Estes &omos ordenados ou segregados causam diminuicdo da mobilidade dos
defeitos na forma de discordancias, precipitados. No inicio do envelhecimento, a
precipitacdo € do tipo coerente porque os cristais dos precipitados guardam uma relagéo de
coeréncia geométrica com os cristais da matriz. A coeréncia gera nicleos ®m planos
cristalogréficos e diregdes com configuragdes idénticas a da matriz. Tradicionalmente, os
planos de maior densidade atémica das duas fases (matriz e precipitado) sdo paralelos e as
suas diregdes compactas sdo coincidentes. Dependendo das condic¢des fisico-quimicas e
termodinémicas do sistema, pode haver a manutencdo do estado de supersaturacéo
metaestdvel ou evoluir para uma condicdo de menor energia através da precipitacdo de
atomos de soluto de formaisolada. Dependendo da densidade de defeitos na matriz podera
haver regides onde os atomos de soluto comegam a se ordenar ou segregar com maior
concentracdo que haviainicialmente. Nesta condicéo, a rede cristalina permanece continua
e coerente na interface, embora distorcida. A distorcdo da rede produz um efeito de
endurecimento da estrutura uma vez gque se opfe dificultando a movimentacdo das
discordancias (DIETER, 1961). Com o aumento do tempo de envelhecimento, o0s
precipitados tendem a crescer, aumentando ainda mais a distor¢do na interface. Quando a
tensdo superficial na interface for ultrapassada, o precipitado se desprende da matriz,
reduzindo localmente a energia de deformagao (distor¢éo) na interface, ocorrendo a perda
da coerénciaa. A perda da coeréncia reduz bastante a deformagdo associada aos
precipitados (REED-HILL, 1973). A Figura 7 representa as formas de precipitacéo

coerente e semicoerente.
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Figura 7 — Precipitacéo. (FERREIRA, 2002).

Precipitacdo em ligas de cobre com memoria de forma

Durante tratamentos térmicos ou termomecénicos em temperaturas
intermediarias, Tambiente < T < Tiransus (temperatura de solidificacdo), as ligas de cobre com
memoria de forma sdo susceptiveis a transformacdes de fases com difusdo, como ocorre no
envelhecimento, ou sem difusdo, como ocorre nas transformacdes martensiticas induzidas
por temperatura ou mesmo por tensdo. Estas ligas sdo0 solugdes solidas supersaturadas,
uma vez que sdo produzidas por témpera rdpida a partir de uma solucdo sdlida estavel,
(fase b, desordenada em alta temperatura). E possivel que durante o resfriamento ocorra
retencéo da fase b ndo transformada desde que a temperatura My ndo sgja atingida. A
presenca parcial desta fase ou de fase a n&o impede que a liga apresente o efeito memaria
de forma, mas neste caso, 0 efeito sera parcial (POTAPOV, 1994). O envelhecimento das
ligas de cobre do sistema Cu-Al-Ni é favorecido pela instabilidade termodindmica das
fases presentes, que pode incidir sobre a fase b n&o-transformada ou sobre a martensita

CUjas naturezas sao metaestavels.
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O processo de envelhecimento nas ligas do sistema CuAl-Ni foi investigado
por RODRIGUEZ e GUENIN (1990). Estes pesquisadores identificaram trés estagios de
evolugdo durante o processo de envelhecimento. No primeiro estégio as caracteristicas do
ciclo de transformacdo martensitica sdo estaveis. Durante o segundo estagio as
temperaturas de transformacdo aumentam sem haver modificagcdo na histerese ou na
entalpia de transformagdo. Neste estagio pequenas particulas de precipitados coerentes
levam a distor¢do da rede cristalina original. A precipitacéo de g induz a diminuicdo da
concentracdo de Al na matriz e conseglentemente, aumento das temperaturas de
transformacdo no segundo estagio. No terceiro estagio, observa-se a deterioracéo
generalizada da transformacéo, com aumento da histerese e diminuicdo acentuada da

entalpia, podendo chegar a inibicdo das transformagdes termoel asticas.

MORAWIEC e GIGLA (1994) e SINGH et al. (1986) observaram que ligas do
sistema Cu-Al-Ni, mesmo com a variagao de Cu e Al e aintroducédo de pequenos teores de
um quarto ou quinto elemento, quando expostas por curtos intervalos de tempo em torno
de 250°C, sd0 susceptiveis a precipitacdo da fase @ Para tempos de exposicdes
prolongados, os autores observaram que outra fase aparece (NiAl de estrutura ccc). Esta
fase tem sido freqlentemente relacionada a presenca de . A fase g € uma fase
intermedidaria com composicdo estequiométrica CwAl; e estrutura clbica.  Por sua
natureza fragil, traz como resultado imediato a elevacéo na dureza das ligas que a contém.
A presencade g tem sido associada a decomposicdo eutetdide dafase b (ccc) em a (cfc) e
@ (cco). SINGH et a. (1986) observaram que existe uma relacdo de coeréncia
cristalogréfica entre as fases ¢ e NiAl. Eles propuseram que a fase NiAl aparece sempre
namatriz b, nainterface com . Esta Ultima é composta de Cu e Al numa matriz ricaem
Cu e Ni (fase b quimicamente modificada). Para que o NiAl se forme na interface de @ é
necessario que ocorra uma redistribuicdo do Cu, do Al e do Ni na matriz. Estes autores
verificaram que para pequenos tempos (menores do que 30 min.) de exposicdo a
temperaturas entre 500 e 550°C ocorre uma répida precipitacdo de g na forma globo-
lamelar. Para tempos de exposicdo maiores do que 60 min. nesta mesma faixa de

temperatura leva a precipitacdo da fase g na forma de blocos retangulares. Os estudos de
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SINGH et a. (1986) revelaram ainda que o padrdo de difracdo correspondente em
temperatura ambiente mostra pontos de rede reciprocas h/3, k/3 e |/3 referente a fase @ de
estrutura ccc desordenada que indica que os precipitados tém uma estrutura com
parédmetros de rede equivalentes a 3a, onde “a’ é o parametro de rede da célula ccc. Entre
500 e 550°C foi observado que a matriz possui estrutura ccc com excesso de Cu e Ni
decompostos em precipitados ricos em Cu e Al. Estes precipitados foram identificados

como afase a de estruturacfc.

2.1.1.3. Recuperacao erecristalizacdo

No interior de um metal existem varios defeitos que podem ser pontuais, de
linha ou planar e tridimensionais. Os defeitos pontuais mais comuns s80 as lacunas e
aomos intersticiais e substitucionais. Os defeitos de linha sdo as discordancias. As
discordancias, quando ndo blogqueadas, favorecem o dedizamento entre planos,
justificando a maior facilidade de deformagéo plastica dos metais. Durante a deformagéo,
0 movimento das discordancias ao longo dos planos de escorregamento e adistor¢do dos
planos resultantes das deformagdes dos graos adjacentes tornam desordenadas a estrutura
cristalina regular que inicialmente estava presente dificultando posterior escorregamento
(CAHN, 1970). Isto provoca aumento na dureza e no limite de resisténcia, caracterizando
a deformacdo pléstica ou encruamento. Pode-se entdo dizer que a deformacédo é
possibilitada pela multiplicacdo de defeitos na forma de discordancias localizadas no
interior dos gréos ou cristais de sua matriz microestrutural (GORELIK, 1981). Um
material metdlico ou liga deformada tem suas caracteristicas microestruturais e
propriedades fisicas e mecanicas modificadas pela deformacdo. Ao ser aguecido até uma
determinada temperatura este material tem essas propriedades restauradas. O tratamento
térmico denominado de recozimento € o responsavel pela recuperacdo e pela
recristalizagdo. A recuperacdo das propriedades fisicas esta associada a diminuicdo dos
defeitos pontuais (alivio de tensdes), enquanto a recristalizagao esta associada a diminuicéo

da densidade de discordancias, com modificagdes visiveis na microestrutura.
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Uma indicagdo de como as propriedades fisicas e mecéanicas sdo modificadas
pela temperatura em uma liga previamente encruada esta apresentada na Figura 8. Nesta
Figura sGo mostradas as curvas de variacdo de resistividade elétrica e da dureza em funcéo
da temperatura de recozimento em uma liga de Ni previamente encruada. Note que a
acentuada modificagdo na curva de resistividade e dureza est4 associada a recristalizacdo
da matriz. O pico no ponto “b”, em torno de 250°C esta associado & recuperacio e o pico
no ponto “c”, em torno de 550°C marca a regi&o de recristalizacdo. A recristalizacdo é
caracterizada ou definida pelo arranjo totalmente novo de cristais ou gréos isentos de
deformacdo que crescem as custas dos graos anteriormente deformados, segundo diferentes

mecani Smos.

A eliminacdo de subcontornos ocorre no processo de recristalizagdo, sendo
possivel identificar, na maioria das vezes, o inicio do processo. A Figura 9 ilustra uma
sequiéncia no processo de recristalizagao.
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Figura 8 — Curva de recozimento do niquel encruado. Na parte superior € mostrado o
efeito da temperatura sobre a resistividade elétrica e dureza do material. b = pico de

recuperacdo; ¢ = pico derecristalizagdo. (REED-HILL, 1973).

A temperatura de recristalizagdo € geramente considerada como a temperatura
na qual um metal com um certo % de deformacéo a frio se recristaliza em um periodo
finito de tempo, gerdmente de 1 hora (REED-HILL, 1973). A recristalizacdo ocorre, na
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verdade, numa faixa de temperatura definida numa curva de andlise térmica do tipo andlise
térmica diferencid (DTA) ou caorimetria diferencial de varredura (DSC).
Comercialmente a recristalizacdo é um fendmeno que agrega grande interesse pela
possibilidade de restaurar as propriedades dos materiais em muitas aplicacbes nos
processos de fabricacdo por conformagdo plastica. A Figura 10 exemplifica um processo
industrial viavel pela aplicacdo industrial dos principios do fenbmeno de recristalizacéo.
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Figura 9 - Sequéncia do processo de recristalizacdo. (A) Material encruado; (B) nucleacéo
e (C) crescimento de novos graos recristalizados; (D) Material recristalizado. (PADILHA e
SICILIANO JUNIOR, 1996)

Deformacéo a fiio para dar
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Recozimento para amolecer
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. para amolecer
Deformagao a fno

Figura 10 — Exemplo de aplicacdo dos principios de recristalizacdo em uso industrial.
(VAN VLACK, 1964).
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Recristalizac&o do cobre

O cobre devido a sua grande capacidade de deformag&o a frio e recristalizacdo
€ amplamente estudado. O nivel de energia envolvida no processo de recristalizacéo esta
associado a diferentes modos e intensidades de deformacdo pléstica.  Estes valores
apresentam grande oscilag&o devido as numerosas variaveis envolvidas; no entanto situam:
se entre 10 e 101 K¥mol’K (VOLTA, 1973) se 0 modo de deformacao for por laminacéo
com reducdo total na espessura entre 80 a 92%. A pureza e o tamanho de gréo inicial do
material sd0 as varidveis mais importantes. Os relatos de pesquisas abordando
exclusivamente o fendbmeno de recristalizacdo em ligas de cobre com meméria de forma
s80 bastante escassos. Isto pode ser justificado pelos seguintes fatos. ( a ) a pequena
capacidade de deformacdo pléstica destas ligas, em torno de 20% da espessura; (b ) A
faixa de temperatura onde o fendmeno seria observado, em dominio de temperatura
diferente das aplicacdes usuais (até 250°C, aproximadamente), onde o efeito memdria de

forma ndo seria observado.

2.1.1.4. Efeitos superpostos de recristalizacdo e precipitacao

A recristalizac8o e a precipitagdo sd0 processos termicamente ativados que
ocorrem por nucleacdo e crescimento. A recristalizacdo ocorre ou por migracdo de
subcontornos ou coalescimento de subgréos ou ainda pela migragdo de contornos
existentes antes da deformacdo (GORELIK, 1981). A eliminacdo da deformacdo ou dos
defeitos ocorre pela movimentacdo dos &omos da regido deformada ou de alta energia para

o lado daregiéo recristalizada ou de baixa energia.

No caso de solucgdes solidas supersaturadas, a presenca de particulas na forma
de impurezas, inclusdes ou precipitados, em monocristais ou policristais, levam a
heterogeneidades de distribuicdo da deformacdo. Estas particulas atuam reduzindo a
mobilidade das discordancias que, no caso de deformacdo excessiva, pode produzir
numerosos subcontornos (GORELIK, 1981; REED-HILL, 1973). Como a mobilidade nos
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subcontornos € menor do que nos contornos de grande angulo, acarreta diferentes
orientagdes. Considera-se aqui subcontorno ou contorno de subgréo, os contornos de baixo
angulo no qual a diferenca de orientacdo através desse contorno € da ordem de poucos
minutos de arco ou, no méximo, aguns graus (normalmente considerado como %). A
recristalizagdo corresponde a etapa de aniquilamento das barreiras de discordancias,
tornando os cortornos de baixo angulo em contornos de grande angulo. Nesta passagem
ocorre reconstrucdo do cristal atravées de movimentos atdbmicos ndo coordenados
(FALLEIROS, 1982).

Para FALLEIROS (1982) a presenca de particulas de segunda fase afeta o
processo de recristalizacéo devido a interacdo entre particulas e discordancias da seguinte

forma:

a) Natureza, fracdo em volume e grau de dispersdo das particulas na interacdo particulas-
sub-contornos e particulas-contornos de gréo. Estes parametros afetam a velocidade ce
nucleacdo e crescimento de gréos recristalizados. A aceleragdo ou retardamento esta

associado ao espacamento entre particulas.

b) A cinética de recristalizacéo e precipitacdo. Se a recristalizacdo ocorre antes do inicio
da precipitacdo, pode-se considerar um comportamento como dos metais puros. Se a
precipitacdo ocorre antes do inicio da recristalizagéo, a presenca de precipitados sobre as

discordancias leva ao retardamento da recristalizacdo em relacdo a liga monofésica.

O retardamento da recristalizacdo se justifica pela transformacéo de fase
(precipitagéo) que |he antecede. Neste caso, a transformagdo de fase cede potencial
termodinamico para a recristalizacdo, especialmente quando ha formacéo de interfaces ndo
coerentes na transformacéo de fase (FALLEIROS, 1982).

HONEY COMBE e BOAS (1948) observaram estudando ligas de cobre como
os latbes com estrutura bifasica (@+b), que a fase a (matriz) tende a se recristalizar mais

rapidamente que afase b. Quando a fase matriz € a b ordenada, esta se recristaliza mais
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facilmente que afasea. No trabalho de CLAREBROUGH (1950) nestas ligas biféasicas, a
transformagdo da fase b em a pode ocorrer durante o recozimento para recristalizagao.
Neste caso, as modificagcbes microestruturais podem estar associadas tanto a recristalizacéo
guanto a transformagdo de fase. Para FALLEIROS (1982), como néo é possivel reter a
fase b completamente desordenada durante resfriamento, esta comparacdo € bastante

duvidosa.

Estes materiais previamente encruados, quando submetidos a tratamentos para
solubilizacgo total (no dominio monofasico) ou parcial (no dominio bifésico), podem
apresentar processos mutuos de recristalizac@o e precipitacdo. Algumas consideragcdes
podem ser feitas para uma liga supersaturada com uma determinada concentracéo de
precipitados relacionada com a temperatura, de acordo com a Figura 11 (HORNBOGEN e
KOSTER, 1978).

,j T Hl N
S‘ .+ g Inicio derecristalizacéo
®
7 | R N I
2 = I Tnidode ___ |
g 2 precipitacio | 2
|_
Tr
Concentracéo, C Tempo derecozimento (log)
(A) (B)

Figurall — Diagranias esyuematicos do tratamento térmico para solubilizagcdo da liga no
estado supersaturado e encruado. (A) Variagdo da temperatura de transformagdo para uma
determinada concentracdo de particulas. (B) Variagdo da temperatura em fungdo do tempo

para recozimento.

a) Para temperaturas maiores que T1, N80 ocorre precipitacao;
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b) Para temperaturas entre T; e T, a precipitacdo ocorre apOs a recristalizacdo ser

completada;

c) Para temperaturas menores que T», a precipitacdo influencia nos arranjos das
discordancias para formar as frentes de recristalizagdo e sua subsegiiente migragdo. A
deformacdo total afrio e heterogeneidades de deformacdo podem alterar a temperatura To.

KOSTER (1974) e HORNBOGEN E KOSTER (1978) constataram que 0S
principais fatores que influenciam a recristalizacd e a precipitacdo sdo: pureza e
composi¢do quimica; tamanho de gréo inicial; tamanho, forma, fracdo volumétrica e
espacamento entre particulas precipitadas;, modo e intensidade de deformacdo dos
materiais. Segundo estes autores, este conjunto de variaveis torna bastante complexo o
tratamento através de um modelo empirico ou tedrico, sendo bastante perigosa qualquer

generalizacso.

2.2. Cinética das transfor macoes

A cinética das transformacfes de fases por nucleacdo e crescimento como a
precipitacio e a recristalizacdo, obedece a um comportamento sigmoidal. Este
comportamerto pode ser investigado através das variagbes das propriedades fisicas ou
mecanicas com o tempo de tratamento térmico. Algumas destas propriedades sdo: a
resistividade; a energia interna; a dureza; a resisténcia mecanica; e a ductilidade, entre
outras. A representacdo grafica da transformac&o € uma curva sigmoidal, onde se observa
a variagd de uma propriedade em funcdo do tempo. A Figura 12 € a representacéo
esguematica de uma curva sigmoidal associada a fragdo transformada de uma
transformagdo qualquer. Por tratar-se de uma curva normalizada, é sempre crescente e
pode ser associada tanto a precipitacéo quanto a recristalizacéo.
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Fim detransfor macéo (95%)

T = cte.

Inicio de transformacéo (5%)
Ln(tempo)

Figura 12 — Curva sigmoidal crescente tipica de transformagdo de fase envolvendo

nucleacdo e crescimento.

Por ser um processo que ocorre no sentido inverso ao encruamento, a
recristalizacdo pode ser expressa como a variagdo nas propriedades do materia e é
representada pela Equacéo 1 (FERREIRA, 2002).

&P, P
PO

RO

d\]
%ET =V = &- 94100

(0]

Sendo %FT ou Y afragdo transformada, Py a propriedade no estado inicial do processo de
recristalizac8o e P a propriedade considerada em um determinado estagio do processo entre
0 e 100% da recristalizacéo.

A ductilidade, no entanto, varia na mesma direcéo da recristalizacdo, assm a
Equagdo 1 pode ser reescrita sem o fator de correcéo (sem subtragdo de 1 do termo entre

colchetes).

A fracdo transformada (precipitada ou recristalizada) pode ser expressa pela
equacdo do tipo JohnsorntMehl-Avrami (FM-A) — Equacdo 2, onde a frac8o transformada

depende do tempo (t) para uma temperatura (T) considerada constante.
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Y =1-exp[(-K)'] (2)

onde Y representa a fragdo transformada da Equacéo 1. K e “n” sdo parametros que
descrevem a cinética de uma transformacao isotérmica, onde K = constante dependente da
temperatura e relacionada ao processo; t = tempo de exposicdo a temperatura considerada;
n = expoente de reacao.

Outra equacéo empregada para exprimir 0 processo de precipitacdo coerente
foi proposta por MORAWIEC e GIGLA (1994) e tem a seguinte expressao (Equacdo 3).

DHV = A" (3)

onde DHV é a variagdo na propriedade dureza, método Vickers, t o tempo; A uma

constante; “n” um valor muito proximo de 0,5.

Uma equacdo, semelhante a Equacdo 3, foi proposta por FLOREEN e
DECKER (1962) para estudo da precipitacdo coerente em uma aco marageing do tipo Fe-
Ni-Mn tendo aforma da Equagéo 4-

DHV = (Kt)" (4)

onde DHV = variacdo de dureza Vickers, K = uma constante relacionada ao processo; t =

tempo; “n” = uma constante relacionada a cinética da reacéo.

A semelhanca entre as equacoes propostas por MORAWIEC e GIGLA (1994) e
FLOREEN e DECKER (1962) sugere que a constante Ay da Equacdo 3 de MORAWIEC e
GIGLA (1994) corresponda ao termo K" da Equacéo 4 de FLOREEN e DECKER (1962).

Cinética envolvendo fendmenos simultaneos de precipitacdo e recristalizacdo
foi proposta por HORNBOGEN e KOSTER (1978) para acos e ligas de Al e Cu
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comerciais. As equagdes apresentadas levam em conta as energias envolvidas e devido ao
grande numero de variaveis sdo aplicaveis somente para 0s casos gque originaram o estudo
e, segundo estes autores aertam para o perigo de generalizacbes Estes modelos ndo levam

em conta 0s mecanismos segundo os quais as transformagdes ocorrem.
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3. METODOLOGIA
3.1. Obtencao dasligas
3.1.1. Fabricacéao

Trés ligas de composicdo nominal Cu-12Al-4Ni; Cu-12Al-4Ni-3Mn e Cuw-
14AIl-4Ni-0,25Ti-0,05B foram fundidas num forno a inducéo (Inductotherm de 24 KVA)
utilizando elementos quimicos de ata pureza. Os elementos quimicos constituintes das
ligas sofreram uma decapagem guimica com solucdo aquosa de soda caustica (NaOH) a
10%, seguido pelo processo de neutralizagdo numa solugdo aquosa de &cido nitrico a 10%
durante 20 min. Posteriormente os elementos foram submetidos a uma lavagem em agua
corrente por 10 min. A pesagem dos materiais das cargas foi realizada numa balanca
digital eletrénica com precisdo de 0,1 grama. Os metais foram fundidos hum cadinho de
grafite revestido com tinta a base de zirconita (ZrO2). A sequencia de adicdo dos
elementos quimicos no cadinho foi realizada pela combinacdo de elemento de mais baixo
com elemento de mais ato ponto de fusdo. Elementos de ponto de fusdo intermediarios
foram adicionados a0 banho em fusdo.  Por esse critério, o Al (660°C) e o Ni (1455°C)
foram inicialmente introduzidos no forno. Com a fusdo em processamento, foi ent&o
introduzido o Cu (1083°C). Naliga com Mn (1245°C), o Mn foi introduzido junto com o
Cu. Na liga com Ti-B (1820-2300°C), composto comercial, este composto e o Al foram
inicialmente introduzidos; posteriormente foi adicionado o Ni e a seguir o Cu.

O material em fusdo foi vazado em lingoteira metdlica A contaminagdo por
oxidacdo ou inclusdo de impurezas foi minima, tendo sido eliminados durante vazamento

através do rechupe de cratera. ReagOes entre o material da carga e o cadinho ndo foram
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observadas. Os lingotes com dimensdes aproximadas de 3 x 15 x 20 cm foram resfriados
ao ar. O fluxograma representativo da sequiéncia dos tratamentos termomecanicos e da

caracterizacao das ligas € mostrado na Figura 13.

3.1.2. Tratamentos té& micos

Os lingotes foram homogeneizados num forno do tipo mufla na temperatura de
920°C por 44 horas com resfriamento ao ar. Apés homogeneizados, parte dos lingotes
foram solubilizados na fase b (betatizados) na temperatura de 850°C durante 30 min.

seguido de resfriamento em &gua em temperatura ambiente (25°C).

3.2. Anadlise quimica

Amostras dos materiais homogeneizados foram submetidas a andlise quimica

pelos métodos qualitativo e semi-quantitativo por fluorescéncia de raios-X num

equipamento Rigaku Rix-3000.
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Figura 13 — Fluxograma da sequiéncia dos tratamentos termomecani cos e da caracterizacéo
das ligas. AQ = Andlise quimica; MO = Microscopia 6tica; RE = Reducéo de espessura;
*DSC realizado com agquecimento até 500°C; ** DTA com aguecimento até 920°C; ME =
Microscopia el etrénica de varredura (MEV) e de transmissdo (MET) e difracéo.
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3.3. Laminacéo e car acterizacdo dos dominios das tr ansfor macfes de fases

Os lingotes foram secionados com espessura aproximada de 5 mm. Amostras
removidas dos lingotes dos trés materiais foram laminadas na temperatura de 750°C
empregando-se maxima reducdo na espessura de 30%. As amostras foram reaguecidas a
750°C por 5 min. entre os passes de laminacdo. Ap6s o Ultimo passe de laminacdo a
quente, as amostras foram reaguecidas a 750°C e submetidas a uma témpera em &gua a
temperatura ambiente. Apds esta etapa do tratamento procedeuse a laminagdo a frio com
diferentes graus de deformacéo que variaram entre 5 e 32% da espessura nos trés materiais.
A laminacdo (a quente e afrio) foi realizada num laminador do tipo ourives empregando-se

a deformacdo maxima entre passes de 5% da espessura.

Nas andlises térmicas foram empregados dois equipamentos que abrangiam
diferentes faixas de temperaturas. Amostras submetidas a diferentes reducdes de espessura
foram caracterizadas por calorimetria diferencial de varredura (DSC) em equipamento
Shimadzu com temperatura méxima de aguecimento de 500°C. Baseado no
comportamento durante laminacdo dos materiais nas diversas reducdes de espessura e nas
analises em DSC destas amostras, adotou-se maxima reducéo de espessura a frio de 15%.
Amostras das trés ligas laminadas 15% a frio foram entdo caracterizadas por andlise

térmica diferencial (DTA) com aguecimento até 920°C num equipamento TA Instruments.

Nestas andlises foi empregada atmosfera de nitrogénio com vazédo de 50
mi/min. e taxa de aquecimento de 5°/min. Amostras dos trés materiais foram tratadas nas
seguintes temperaturas. 380, 585, 600 e 700°C. Estas temperaturas foram escolhidas a
partir da DSC onde foram observados diferentes dominios de transformacfes de fases.
Uma quinta temperatura foi escolhida para cada material a partir da identificagdo dos picos
de curvas da DTA realizados em amostras com diferentes reductes de espessura.  Estas
temperaturas foram de 440°C para a liga Cu-Al-Ni; 425°C para a liga Cu-Al-Ni-Mn; e
430°C paraaliga Ci-Al-Ni-Ti-B.
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O caorimetro diferencia de varredura consiste de um forno dotado de
dispositivo ultra-sensivel a temperatura, um cronémetro e um registrador. Este método se
baseia no aquecimento de duas amostras (padrdo de referéncia e a liga a ser analisada)
postas separadamente em cadinhos posicionados lado-a-1ado no interior do forno. Na faixa
do aguecimento a amostra de referéncia ndo deve sofrer nenhuma transformagéo de fase.
No DSC, areferénciafoi o proprio cadinho de aluminio. Neste calorimetro a temperatura
méxima de agquecimento é 500°C. No equipamento de DTA, o cadinho é de platina, cuja
temperatura méaxima de aguecimento é de 1000°C. Empregou-se uma relacdo que envolve

massa (m), calor especifico (c) e variagdo de temperatura (DT) expressa pela Equacéo 5.

Q=mcDT. (5)

Por esta relacdo, se as massas das amostras forem iguais, como estédo submetidas a mesma
variacdo de temperatura, a Unica variavel no sistema diz respeito ao calor especifico de
cada material (BROWN, 1988). Qualquer ateracdo que ocorrer durante a variacéo de
temperatura, sera devido a amostra em andlise visto que a referéncia ndo se mostra
sensivel. E entdio possivel obter as energias liberadas ou absorvidas em cada
transformacéo de fase onde ocorre variacdo na energia interna, assim como identificar as
temperaturas de transformacdo. A diferenca basica entre os resultados dos ensaios em
DSC e DTA é que no ensaio em DSC a area sob a curva é proporcional a energia ou fracéo
transformada. Assim pode ser realizada uma relacéo biunivoca indireta entre a area sob a
curva e afracdo transformada. No ensaio em DTA esta caracteristicando é observada. A
taxa e a temperatura maxima de agquecimento € previamente indicada no equipamento. A
atmosfera no interior do equipamento, pode ser nitrogénio, argbnio ou hélio numa vazéo

previamente indicada.

Quando um metal é deformado plasticamente a energia de deformacéo é
parciamente liberada sob forma de calor, e cerca de 10% fica armazenado sob a forma de
energia interna. Uma amostra deformada plasticamente ao ser analisada termicamente tem

esta energia armazenada liberada durante o aguecimento. As amostras ndo deformadas
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também podem ser andlisadas, neste caso a variagdo na energia interna provém de

transformacao de fase.

Atendendo a uma convencdo, muitas vezes estabelecida no proprio
equipamento, picos endotérmicos (depressdo) indicam absor¢do de energia, tipicos de
transformactes de fases que envolvem precipitacdo. Picos exotérmicos (elevacao) indicam
liberacdo de energia e sdo tipicos de reagdes que envolvem recristalizagdo ou
transformacdo martensitica. Quando o processo de recristalizacdo é observado, deve ser
tomado o cuidado de compensar a regido inicial da curva associada a recuperacdo. A

Figura 14 mostra um exempl o tipico de uma curva que envolve precipitacéo.
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Figura 14 - Exemplo de uma curva resultado de calorimetria (DSC).

A fracdo de energia liberada ou absorvida e a fracdo transformada sdo
proporcionais a area compreendida entre a curva e sua linha de base em uma curva obtida
no DSC. A fracdo transformada pode ser estimada através da equacdo de JOHNSON-
MEHL-AVRAMI - JM-A, Equacao 2.
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3.4. Tratamentos té& micos de envelhecimento

Tratamentos de envelhecimento, em amostras laminadas a quente e a frio,
foram realizados nas temperaturas de 380, 585, 600 e 700°C nas trés ligas. As
temperaturas suplementares de 440, 425 e 430°C foram empregadas para as ligas Cu-Al-
Ni, CuAl-Ni-Mn e CuAI-Ni-Ti-B, respectivamente. Os tempos de envelhecimento
variaram entre 1 e 180 min. ApGs o envelhecimento, as amostras foram temperadas em

agua em temperatura ambiente.

3.5. Preparacao das amostras metalogr aficas

As amostras foram cortadas com serra metdlica alternativa ou serra abrasiva
circular. Os cortes foram realizados sob intensa refrigeracdo para evitar eventuas

transformacdes de fases.

As amostras foram embutidas utilizando resina acrilica.  No lixamento foram
utilizadas lixas de grana 180, 220, 320, 400, 600, 1000 e 4000 em uma politriz semi-
automética. O polimento das amostras foi realizado em pano de feltro, empregando-se
pasta de diamante de 1 nm como meio abrasivo e uma mistura de acool e de 6leo

metal ografico como meio lubrificante.

O atague quimico para revelagdo das microestruturas foi realizado por imerséo
empregando-se uma solucéo aquosa de perssulfato de aménia a 10%.
3.6. Caracterizagao microestrutural

3.6.1. Medicao do tamanho de grao
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Os tamanhos de gréos das amostras solubilizadas (betatizadas) foram medidos
por andlise linear baseado no método da intersecdo, adotando-se o procedimento
padronizado pela norma ASTM E-112 (1996). Este procedimento consiste na contagem de
pontos de interseces de um arranjo de linhas retas ou circulares com os contornos de gréo

empregando a Equagéo 6 abaixo:

L (6)

onde:

dm = tamanho médio dos gréos,
L =constante;
A

L = comprimento dalinha;
A = aumento do microscopio;

| = nimero de intersecoes.

3.6.2 — Andlise microestrutural

As andlises microestruturais das amostras solubilizadas (betatizadas);
solubilizadas seguido de envelhecimento por 120 min.; e amostras deformadas de 15% a
frio seguido por envelhecimento nos diversos dominios das fases, foi realizada por

microscopia 6tica utilizando-se um microscépio Union modelo Versamat-2.

Nas amostras envelhecidas por diferentes tempos nas temperaturas de 440, 425
e 430°C, nas quais poderiam ocorrer efeitos mituos de recristalizagdo e precipitacso foram
caracterizadas por microscopia eletrénica. Estas amostras foram retiradas do material
analisado previamente em microscopia 6tica. A MEV foi realizada num microscépio Jeol
JSM-5900 e MET num microscopio Jeol de 200KV. Neste ultimo equipamento, as
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amostras analisadas foram caracterizadas por imagens obtidas em campo claro e em campo

escuro, sendo as fases identificadas por difragdo de elétrons em éreas selecionadas.

A preparacdo das amostras para analiise por MET consistiu na colagem da
amostra sobre um suporte de ago inoxidavel, lixando-as até obter a espessura de 0,5 mm. O
lixamento foi realizado numa sequiéncia de lixas com granulometria de 220, 320, 400, 600,
1000 e 4000 grana. Depois de lixada a primeira face, as amostras foram desprendidas do
suporte com auxilio de uma lamina delgada, tomando-se o cuidado para ndo induzir
deformacfes na liga durante a retirada. Apos o desprendimento do suporte, as amostras
foram invertidas e coladas do lado oposto para permitir o lixamento numa mesma
sequéncia de granulometria das lixas, com a finalidade de obter a mesma qualidade de
acabamento superficial em ambas as superficies. Em seguida, as amostras (Iaminas finas)
foram cortadas na forma de pequenos discos de 3 mm de didametro numa microperfuradora
(Disc Punch). Estes pequenos discos foram obtidos por cisalhamento, sem danificar ou
deformar a parte central dos mesmos. Os discos tiveram sua espessura reduzida a
aproximadamente 0,1 mm e foi produzido um furo central com utilizagcdo de uma célula de
duplo jato, em torno do qual foram realizadas as observacGes no microscopio. O eetrdlito
usado na célula foi uma solucdo composta de 25% HNO3 em metanol, mantido a -20° C

sob umatensdo de 30 Volts.

3.6.3 ldentificacdo das fases

A identificacdo das fases das amostras foi realizada por difracdo de raios-X
num difratdmetro Siemens D5000, com radiagdo Cu-Ka de comprimento de onda ‘1 "
igual a1,54056 A e varredura de 0,02%/seg.

Os angulos dos feixes difratados obedecem a lei de Bragg (CULLITY e
STOCK, 2001) segundo a Equagéo 7:

nl =2dsenq (7)



onde:

n=1,2, 3, ... multiplo inteiro do comprimento de onda;
| = comprimento de ondaem A;
d = distanciainterplanar em A;

g = angulo de Bragg.

Como cada fase no material cristalino tem seu angulo de Bragg caracteristico, é
possivel identificd las com a gjuda de suas reflexdes. Com os angulos obtidos nos ensaios
de difracdo identificouse nas cartas JCPDS (Joint Commitee on Powder Diffraction
Standards) as fases correspondentes e os respectivos indices de seus planos. Os parametros
de rede foram cal culados com gjuda das Equacfes 8, 9 e 10 que levam em conta a simetria
do espaco reciproco de cada cristal:

1 _h*+k?+I? (8)
a2 ar
para estrutura cubica;

1R K (9)

para estrutura ortorrémbica; e

1 _dah’+hk+k?6 12 (10)

d?2 3 a’ g C°

para estrutura hexagonal.
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Sendo h, k, I, os indices dos planos e d a distancia interplanar onde as fases presentes sdo

difratadas. Osindicesa, b e c, s8o 0s parametros de rede das respectivas estruturas.

Neste ensaio os feixes difratados indicam que:  a relativa uniformidade na base
dos picos revela um certo nivel de estabilidade estrutural; amostras deformadas
apresentam 0s picos com um certo astigmatismo, ou desvio em relagéo as bases, e mais
largos em relacdo as estruturas sem deformagé@o (CULLITY e STOCK, 2002; PADILHA e
SICILIANO JUNIOR, 1996); a elevagio nos picos indica processo de precipitagso,
enquanto a diminuicdo pressupde solubilizagdo; a correcdo no astigmatismo sugere

recuperacao ou recristalizagéo.

3.7. Ensaio de dureza

A avaliacéo das propriedades mecénicas foi realizada por medi¢des de dureza.
Foram medidas as durezas em amostras preparadas metal ograficamente com superficie
polida com lixa de grana 4000. Um durémetro WPO foi utilizado para determinar a dureza
das amostras. Empregouse o método Vickers com cargade 5 kg e tempo de penetracéo de
20 segundos. A dureza obtida, expressa em Kg/mm?, foi a média entre sete medicdes

realizadas em cada amostra, como previsto no procedimento da norma ASTM E92 (1987).

O méodo de dureza Vickers se baseia na penetracdo de uma piramide de
diamante de base quadrada com uma carga na superficie da amostra (SOUZA, 1989;
CALLISTER Jr, 2001). O vaor da dureza € a relacéo entre o valor da carga e a area da
secdo deixada pela impressdo de um penetrador de base quadrada na superficie da amostra
(Equacéo 11). O vaor médio entre as duas diagonais (D) € utilizado para obter a dureza
Vickers. Uma vez que o diamante € um material praticamente indeformavel, o valor da
area da secdo projetada na amostra sera constante e a carga (Q) € a variante do método,
por isso o0 valor da carga deve ser sempre mencionado. Valores atos de dureza

correspondem a dificuldade de penetracdo do diamante na superficie da amostra,
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consequientemente, valores baixos correspondem a facilidade de penetragdo. A propriedade
dureza € muito freglientemente relacionada as propriedades obtidas em ensaios de tracéo
como limite de resisténcia, escoamento e ductilidade, havendo até mesmo uma relacdo
empirica entre elas bastante utilizada na pratica (SOUZA, 1989). Como o limite de
resisténcia varia na mesma direcéo e a ductilidade em direcéo inversa da dureza, € possivel

se ter uma idéia quantitativa de suas variagoes.

HV = 1,854g (11)
D2

Empregou-se a mesma amostra utilizada nas técnicas de dureza, difracdo de
raios-X e microscopias 6tica e eletronica afim de melhor caracterizé las. Esta medida visa
relacionar as observagdes microestruturais com as propriedades nos diversos dominios das

transformacdes de fases.

3.8. Cinética empirica

As modificaces nas propriedades em decorréncia das transformacdes de fases

nas diversas condi¢des de tratamentos térmicos foram relacionadas através da Equacéo 1

aP, Pl

é
(%FT:Y:(_§_1_- l00).  Através desta equacdo foi realizada uma relagéo

e P @
biunivoca entre a modificacdo na propriedade medida e a fracdo transformada
(FERREIRA, 2002).

No caso da precipitacdo, sendo a dureza uma propriedade que varia na mesma
direcdo da precipitacdo, entdo ndo se utiliza o fator de correcéo (subtracdo de “1”) na
equacdo 1. O vaor da maxima fragdo transformada (100%) corresponde ao valor maximo
da dureza e o vaor de minima fragdo transformada (0%) corresponde ao menor valor da

dureza.
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As modificagdes introduzidas pelas transformactes de fases foram avaliadas
pelo emprego do modelo de Johnson-Mehl- Avrami (FM-A) —Equacdo 2 (Y =1 —exp[(-
Kt)T).

Foi também empregada a Equacéo 4 (DHV = (Kt)") proposta por FLOREEN e
DECKER (1962) para verificar o guste dos dados.

Osvaoresde“K” e“n” segundo os modelos de }M-A e F-D foram extraidos a
partir das retas obtidas na linearizagdo das equagles 2 e 4, respectivamente.  As equagdes
representativas das curvas linearizadas foram do tipo Y = A + Bx, onde A = nLn(K), n=B
eX =Ln(t). Oindice “n” representa ainclinagcdo e nLn(K) é representada pela intersecéo

dareta com o eixo das ordenadas.

Empregouse como parametro de avaliagdo de gjuste dos dados aos model os de
Johnson-Mehl-Avrami (Equacéo 2) e Floreen e Decker (Equacéo 4), o fator de correlacéo
“R” entre 0s eixos x-y das respectivas equagoes.

A avaliagdo dos dados experimentais (valores de dureza) segundo os modelos
de }M-A e F-D foram feitas através da simulacgéo de dados (célculo dos valores de dureza)
nas respectivas equagdes fazendo-se comparagao, entre os valores medidos e os cal culados
(obtidos), através do calculo dos erros relativos percentuais dos valores calculados ou

obtidos em relagdo aos valores medidos segundo a Equacdo 12.

- 12
eO/O: Hmd Hob ( )

md

sendo Hyg = 0 valor de dureza medido; Hop = 0 valor de dureza calculada ou obtido,

segundo o modelo empirico considerado.



38

4. RESULTADOSE DISCUSSAO

4.1. Processo de obtencao dasligas

Durante a elaboracdo das ligas objetos deste estudo, foram identificados alguns
parametros que viabilizaram a manipulagdo sem comprometimento da resisténcia
estrutural. Modificagbes microestruturais como o refino termomecénico dos gréaos foi
produzido durante a laminacdo a 750°C. A laminacdo a quente seguida de témpera
possibilitaram a melhoria na trabalhabilidade a frio. A deformacdo de 5% a frio da
espessura por passe favoreceu o alongamento preferencial dos gréos durante laminag&o.
Durante as etapas de laminacdo a frio, mesmo com reducdo de 5% da espessura por passe,
numerosas microfissuras superficiais apareceram, ap6s alguns passes, iniciando-se com
diferentes reducdes, dependendo de cada material. Na liga Cu-14AI-4Ni-0,25Ti-0,05B as
microfissuras apareceram inicialmente com grau de deformacao de 18%; para aliga Cu
12Al-4Ni a partir de 20%; e para a liga Cu-12Al-4Ni-3Mn a partir de 25%. Em funcdo
destes resultados optou-se por limitar a deformacdo a frio em 15% da espessura para as trés

ligas.

4.2. Composi¢des quimicas

As andlises semi-quantitativas redlizadas em fluorescéncia de raiosX dos
materiais estudados, no estado homogeneizado, estdo indicadas na Tabela 1. Nela pode-se
ver pequenas variagdes nas composicoes obtidas em relagdo as composicdes nominais.
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Tabela 1 — Composic¢des quimicas dos materiais estudados

Materiais Elementos quimicos (% em peso)
Cu Al Ni Mn Ti B
Cu-Al-Ni balanco 12,3 4,26
Cu-Al-Ni-Mn  balanco 12,0 4,03 2,74
CuAI-Ni-Ti-B  baanco 14,48 4,11 0,22 0,04

4.3. Condicdo inicial da microestrutura

A microestruturainicial das ligas estudadas, como mostra a Figura 15 (A), (B) e
(C) ap6s homogeneizacdo e solubilizacdo (betatizacdo), apresenta fase martensita,
condi¢do necessaria para apresentarem o efeito memoria de forma (EMF). Uma avaliagdo
dos tamanhos de grdo, indicada na Tabela 2, mostra que as dimensdes médias para 0s
diferentes materiais estudados encontram correspondéncia com as pesquisas realizadas por
LI e ZHOU (1997). Estes pesquisadores observaram em ligas do sistema Cu-Al-Ni gréos
variando entre 1 a 3 mm para liga no estado betatizado obtida por processo de fuséo por
inducdo em condi¢cdes semelhantes as nossas. A partir da Tabela 2, pode ser verificado
gue a adicdo de Mn e Ti-B pode atenuar o crescimento de gréo de ligas do sistema Cu-Al-
Ni.

.:.-;%if;.n 1
C) Cu-Al-Ni-Ti-B
Figura 15 — Microestruturas das amostras no estado betatizado.

{le
e
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A Tabela 2 mostra a influéncia dos elementos de adi¢cdo sobre os tamanhos de
gréo médios das ligas no estado betatizado. Observa-se que o tamanho médio de gréo
diminuiu & medida que foram adicionados os elementos de liga Mn ou Ti-B, sendo este
ultimo mais eficaz como refinador. Os tamanhos de gréos tiveram seus valores diminuidos

em torno de 24% pelaintroducéo do Mn e em cerca de 45% pela introducéo do Ti-B.

Tabela2 — Tamanhos de grédo médios das ligas estudadas (mm).

Cu-Al-Ni Cu-Al-Ni-M n Cu-Al-Ni-Ti-B
2,69 2,04 1,47

4.4, Caracterizacao daliga Cu-Al-Ni

44.1. Andlisetérmica

Os resultados das andlises por calorimetria diferencial de varredura (DSC) séo
apresentados na Figura 16. A Figura 16 (A) apresenta a curva de calorimetria para as
amostras com diferentes reducdes na espessura a frio. Estes ensaios foram realizados em
equipamento Shimadzu onde a temperatura de aguecimento méximo chega a 500°C. A
Figura 16 (B) mostra a curva da andlise térmica diferencial (DTA) para uma amostra com
15% de deformacéo a frio realizado em equipamento TA Instruments, onde a temperatura
de aquecimento chega a 920°C. Amostras da liga Cu-Al-Ni, com diferentes espessuras,
cujas reducdes foram produzidas por deformacéo a frio e estéo indicadas na Tabela 3, ndo

apresentaram diferencas significativas nos dominios de transformagéo nas vérias amostras
analisadas.

As curvas calorimétricas por DSC indicados na Figura 16 (A), tipico das
amostras deformadas com diferentes reduces na espessura a frio e aquecidas até 500°C,
s80 observados picos endotérmicos, um seguido imediatamente apds o outro.  Estes picos

sugerem que transformacoes de fases seguidas e / ou superpostas ocorrem em temperaturas
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distintas com peguenas variagdes em funcdo da condicdo de deformacéo. A Tabela 3
indica os parametros tempos e temperaturas de picos obtidos em DSC em funcdo da
reducdo na espessura para a liga Cu-Al-Ni. Nela pode-se constatar que pequena variagéo
na reducdo de espessura tem pouca influéncia sobre as temperaturas de pico. O emprego
de diferentes redugbes na espessura teve como objetivo verificar a influéncia da
deformacdo sobre o dominio das transformacdes de fases. A Figura 16 (B), ilustrativa de
ensaios em amostra deformada de 15% a frio e aquecidas até 920°C, e a Tabela 4 indicam
as correspondentes temperaturas de picos exotérmicos e endotérmicos observados. A

realizacdo de andlise térmica em equipamentos de diferentes caracteristicas mostra que sdo

extraidas informacfes que se complementam.
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Figura 16 — Gréficos tipicos das andlises térmicas de amostras das ligas estudadas. (A)
Amostras deformadas com diferentes graus de deformacao a frio e aquecidas até 500°C em
DSC. Este gréfico, especificamente, refere-se a amostra deformada 10% a frio para liga
Cu-Al-Ni: (B) amostras deformadas de 15% a frio e aquecidas até 920°C em DTA



Tabela 3 — Temperaturas e tempos no primeiro pico endotérmico observado
em DSC indicado na Figura 16 (A) para o material Cu-Al-Ni.

[tem Valores Valores Valor
médios Considerado
GD(%) 5 12 16 20 22 32
TC) 455 455 433 443 455 445 441 440
t(min.) 89 89 85 87 89 88 88
Sendo GD=grau de deformagéo; T=temperatura; t=tempo.

Tabela 4 — Temperaturas das transformactes de fases extraidas de andlises térmicas

indicadas na Figura 16 (B).
Temper aturas de pico de transfor macao de fase (°C)
Material Endotérmica
recristalizacéo / precipitacao betatizacdo
Cu-Al-Ni 440 600

Observa-se no material Cu-Al-Ni, como indicado na Figura 16 (B), dois
pequenos picos exotérmicos, o primeiro a 210°C e o segundo a 415°C que, como sugere
GONZALEZ (2002) podem ser associados a transformacdo de fase do tipo ordem:
desordem. Préximo a 440 e 600°C ocorrem outros dois picos, estes de natureza
endotérmica. A 440°C nota-se uma certa perturbacdo no inicio do pico endotérmico e o
pico endotérmico mais pronunciado. A perturbacdo observada no inicio deste pico sugere
a superposicao de fendmenos de recristalizacdo e precipitacdo, conforme sera confirmado
adiante por outras técnicas. Um pico endotérmico bastante pronunciado € observado a
600°C em equipamento com aguecimento até 920°C. Este pico foi associado a
transformagao eutetdide reversa (a + b) em b, estando em acordo com estudos de SINGH
et a. (1985) e RECARTE et a. (1996) ao estudarem a transformacéo de fase numa liga
Cu-Al-Ni.

Em nossos experimentos constatamos que nos ensaios realizados no

equipamento com agquecimento até 500°C, foi possivel detectar em andlise térmica, os



picos em torno de 440°C, mostrados na Figura 16 (A). Estes mesmos picos ndo foram
expressivos em ensaios realizados no equipamento com aguecimento aé 920°C. A
superposi¢cao dos dois efeitos, um endotérmico sugerindo precipitacdo e o outro exotérmico
sugerindo recristalizacdo tornam menos influentes os acidentes sobre a curva devido a
estes efeitos observados neste equipamento. Apesar da maior sensibilidade do
equipamento com aquecimento até 500°C e os resultados experimentais observados,
indicados na Tabela 3 para 0 equipamento Shimadzu, mostram que o valor médio (441°C)
deste pico de transformagdo é praticamente idéntico a0 valor médio (440°C) obtido no
outro equipamento.

4.4.2. Difracéo de raios-X

A liga Cu-Al-Ni, depois de solubilizada (betatizada) e resfriada bruscamente
apresenta fase martensitica ortorrbmbica cujos valores médios dos parametros sd0
mostrados na Tabela 5. Os vaores dos parametros de rede estdo de acordo com 0s
resultados de RECARTE et a. (1996) e PELOSIN e RIVIERE (1998). Estes autores
identificaram que esta liga apresenta uma martensita com sequiéncia de empilhamento 18R.
Os vaores médios dos parametros de rede para as fases a, b, @ e NiAl das ligas
envelhecidas em diferentes temperaturas sdo indicados na Tabela 5. Os valores dos
parametros de rede considerados foram medidos a partir de envelhecimento em diferentes
temperaturas devido a inexisténcia de um nlmero representativo de picos que permitissem
medi- los em todas as condi¢des (tempos de envel hecimento para uma mesma temperatura),

impedindo assim uma andlise sistematica dos dados.

Tabela5 — Par@metros de rede das estruturas betatizada e envelhecidas.

Parametrosderede (nm)
Material martensita- by’ a b @  NiAl
a b C a a a a
Cu-Al-Ni 0442 0528 3,716 0364 0598 0,856 0,288




Observa-se na Tabela 5, uma certa coeréncia cristalogréfica entre as fases g e
NiAl naliga Cu-Al-Ni. O pardmetro de rede dafase g, (0,856) € cerca de trés vezes maior
gue o parametro de rede “a’ da fase NiAl (0,288). O parametro de rede da fase b (0,598)
tem cerca de duas vezes este mesmo parametro da fase NiAl (0,288). Estas constatagoes
foram confirmadas e serdo mostradas adiante em observagdes por microscopia eletrénica
de transmissdo (MET), onde foi observado a partir de uma relagdo de orientacéo

coincidente entre planos e direcdes cristal ograficas entre estas trés fases.

Os difratogramas das amostras desta liga estdo mostrados nas Figuras de 17 a
22, nas seguintes condigOes Figura 17: amostra betatizada seguido de deformagéo a frio;
amostra solubilizada (betatizada); e amostra betatizada e tratada termicamente a 600°C por
120 min.; Figuras 18 a 22, amostras tratadas termicamente nas temperaturas de 380, 440,
585, 600 e 700°C, respectivamente. Os tempos de envel hecimento variaram entre 1 e 180

min.

Os difratogramas redlizados na liga estudada indicam, como mostrado na
Figuras de 17 a 22, a presenca da martensita b;” de ordenamento 1B8R. A fase by” foi
identificada através dos planos (202), (0018), (208), (1210) e (2010). A Fasea também se
fez presente através dos planos (200), (220) e (422) e se justifica pelo fato da temperatura
b-transus Transus > 600°C no ter sido ultrapassada durante o tratamento. SEGUI et al.,
(1999), estudando liga Cu-12AI-5Ni-Ti verificaram o crescimento de finos precipitados de
@ durante envelhecimento na temperatura de 350°C, tendo também constatado a presenca
de » na condicdo de laminado a quente onde os tratamentos foram realizados em
temperaturas mais elevadas. O inicio do processo de precipitacdo de ¢, Segundo
PICORNELL et a. (1997), é significante para elevar a temperatura de transformacéo Ms.
POTAPQV (1994) verificou que a microestrutura inicial dos materiais para corresponder a
100% do efeito meméria de forma (EMF) deve apresentar microestrutura totalmente

martensita. O emprego de taxas de resfriamento mais elevadas apds processamento
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termomecanico parece, neste caso, ser recomendada a fim de impedir a precipitacdo de

fases indesgjaveis durante o resfriamento lento.
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Figura 17 — Difratogramas de raios-X das amostras de Cu-Al-Ni para diferentes condicdes

de tratamentos termomecani cos.

Para 0 tratamento na temperatura de 380°C, as bases dos picos difratados da
martensita b;” (202), (0018), (128), (208), (1210) e (2010), indicados na Figura 18,
mostramse mais largas indicando aumento do processo difusional. Para PELOSIN e
RIVIERE (1998) afase g SO precipita para temperaturas de envelhecimentos superiores a
350°C. A precipitacdo da fase a é observada segundo o pico (220) com baixa intensidade.
Este pico vai sendo levemente deslocado para a direita (aumento de 2q), conseguientemente
diminuindo a distancia entre os planos “d” e do parametro de rede. Infelizmente o calculo
destes paréametros ndo foi possivel para diferentes tempos ao longo do envelhecimento
devido ao efeito difusional intenso a baixa temperatura, apos a reversdo ca martensita.
ZARUBOVA et d. (1997) observaram na liga Cu-12AI-4Ni os primeiros precipitados
coerentesde g a 200°C e com 30 min. de exposicdo. Porém, a 275°C eles ndo s mais
coerentes e medem cerca de 100 nm. SEGUI et a (1999) estudando o mesmo naterial,
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identificou g a partir de 350°C no mesmo tempo observado por ZARUBOVA et 4.
(1997).  Observa-se na Figura 18, que a 380°C n&o temos a presenca de ¢ ou NiAl.
Embora os trabalhos de ZARUBOVA et a (1997) e SEGUI et al (1999) revelem a
presenca das fases ¢ e NiAl. Para neste tempo de envelhecimento, 0 intenso processo
difusivo sugerido pelas bases dos picos, indicam, de acordo com a teoria cléssica das
transformagBes de fases, que a esta temperatura a energia livre ndo é suficiente para
realizacéo da decomposicdo b [1 a + g + NiAl. Neste caso, 0 dominio da precipitacéo de

& e NiAl deve ter temperatura mais elevada.
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Figura 18 — Difratogramas de raios-X das amostras de Cu-Al-Ni tratadas em diferentes

tempos a 380°C sob mesmas condi¢Bes termomecanicas.

Nos difratogramas das amostras tratadas a 440°C, indicados na Figura 19, além
da fase b;" (202), (0018), (1210) e (2010), aparecem as fases a com 0s picos
(200), (220), (311)1e(222); o com os picos (211), (444) e (721) e NiAl com os picos (100)
e (200). Apesar da precipitagdo de fases estdveis no presente estudo, a fase matriz b
modifica-se quimicamente, sendo ainda capaz de transformar-se em martensita apos
resfriamento brusco. A Figura 19 mostra a evolugdo competitiva durante o processo de

precipitacBo das citadas fases. Outra constatacdo que pode ser feita € a pequena
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modificacdo nos parametros da martensita ortorrdombica. A medida que o tempo de
envelhecimento aumenta, os picos da martensita deslocam-se levemente para esgquerda,
indicando aumento do parametro. A seqiéncia de tratamentos realizados entre 3 e 80 min.
parece indicar que um outro tipo de martensita ortorrdmbica ndo-ordenada € formado.
PELOSIN e RIVIERE (1998) observaram que a transicio no estado de orderamento da
martensita ndo afeta as propriedades elasticas e elétricas, enquanto que a precipitacdo e a
decomposicdo de particulas de g estdo associadas a um dréstico decaimento nestas
propriedades. Entretanto, estudos posteriores com microscopia de alta resolucéo (high
resolution transmission electron microscopy - HRTEM) s80 necessarios para a
comprovacao do desordenamento da martensita.  De acordo com aFigura 19, asfases
ou NiAl sb comecaram a precipitar apartir de 440°C. E preciso considerar que no presente
estudo foi utilizada difracdo de raios-X (cdmara de Debye Scherrer) que ndo permite
identificar congtituintes (fases) com fragbes transformadas inferiores a 5%. Nesta
temperatura, 0 aumento do processo difusivo, parece favorecer a nucleacéo das fases @ e

NiAl.

E AL

E ® ) 0

g -9 Cu-Al-Ni - 440°C
-QH

iAl (200)

INTENSIDADE (u.a.)
Illci\l)lll
o
3
>
g .

(721)

~
o
AN
AN
N—r
(]

a (311)
a (222)

210
g, (444)

=
o
o

20 30 40 507 B I6I0I - I70I - I80I - I90I
2q
Figura 19 — Difratogramas de raios-X das amostras de Cu-Al-Ni tratadas em diferentes

tempos a 440°C sob mes mas condi¢es termomecanicas.
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Para temperaturas de tratamento térmico de 585°C os picos difratados da fase
b (122), (202), (0018), (128) e (1210), indicados na Figura 20, se apresentam melhor
definidos sugerindo que a fase b ndo transformada se apresenta com composi¢ao quimica
favorével aformacdo da martensita. As fases frégeis ainda aparecem, destavez afase @ se
faz presente através dos planos (211), (300), (321), (422), (622) e (550) e a fase NiAl
através do plano (200). O tratamento realizado a 585°C (Figura 20), indica que os
resultados séo semelhantes ao tratamento anterior. Entretanto, os picos relativos afase a
tornamse mais intensos com o aumento do tempo de tratamento. As intensidades dos
picos das demais fases permanecem inalteradas. Este resultado se justifica pelo fato da
temperatura do tratamento estar no limite superior dos dominios de estabilidade destas

fases, evidenciando a dificuldade para a precipitacéo.

Esta mesma tendéncia é observada para tratamentos a 600°C, como mostra a
Figura 21. Entretanto, os picos das fases g e NiAl comecam a se intensificar. Para
MORAWIEC e GIGLA (1996) e LELATKO e MORAWIEC (1996) € nesta temperatura
gue a fase a comeca a se dissolver. As bases dos picos mostram-se mais largas que a
585°C sugerindo intenso processo difusivo. As fases b1’ (0018), (128), a (200), (311) e
(222), o (211), (300), (222), (422) e (444) e NiAl (200) e (210) apresentamse com picos

bem definidos.
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Figura 20 — Difratogramas de raios-X das amostras de Cu-Al-Ni tratadas em diferentes

tempos a 585°C sob mesmas condi¢Bes termomecanicas.
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Para o tratamento realizado a 700°C, os difratogramas apresentados na Figura
22, mostram que as fases a, @ e NiAl vdo se dissolvendo a medida em que o tempo de
tratamento aumenta. Nesta temperatura, 0 processo de dissolucdo das fases ¢ e NiAl é
evidenciado através da diminuicéo das intensidades dos picos difratados. A 700°C os picos
dafase b1” perdem definicdo e os picos de g e NiAl comecam a diminuir, porém ainda
encontram-se presentes apos 60 min. de exposicdo. Isto indica que o tempo ndo foi
suficiente para dissolucdo ou a taxa de resfriamento néo foi eficaz. Para um tempo de
tratamento de 180 min. os picos de g nd sdo observados, indicando terem sido
dissolvidos. Apds 180 min. a liga esta totalmente solubilizada de modo que, depois de

resfriada, a estrutura resultante é totalmente martensitica.
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Figura 22 — Difratogramas de raios-X das amostras de Cu-Al-Ni tratadas em diferentes

tempos a 700°C sob mesmas condi¢Bes termomecanicas.

As fases identificadas ( a, b, & e NiAl ) e os respectivos valores médios dos
parametros de rede calculados no ambito da presente pesquisa encontramse em acordo
com observagdes de SINGH et al., (1985), PELOSIN e RIVIERE (1998), MORRIS e
LIPE (1994) e LELATKO e MORAWIEC (1996).
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4.4.3. Dureza

A Figuras 23 mostra as curvas de dureza (H) para a liga CrAl-Ni. Nesta
Figura, exceto para a temperatura de 700°C, é observado um significativo incremento no
valor desta propriedade durante um intervalo de tempo muito curto. A medida que a
temperatura de tratamento é elevada, a dureza diminui, sugerindo a dissolugdo dos
precipitados na matriz.
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Figura 23 — Variagdo do comportamento mecanico para amostras da liga Cu-Al-Ni

laminadas 15% afrio e envelhecidas sob diversas condi¢des de temperatura e de tempo.

Para temperaturas de tratamento igual e inferiores a 600°C, as curvas indicam
gue as amostras goresentam uma tendéncia de comportamento comum com elevacdo na
dureza. E unicamente para a temperatura de 700°C, que se observa maior uniformidade
nesta propriedade. A diminuicéo no valor de dureza nas temperaturas de 585 e 600°C para
tempos mais longos esta associada a dissolugdo da fase a, mesmo na presenca de ¢ e
NiAl. Estas Ultimas tém cinética de dissolucdo mais lenta que a da fase a. Para a

temperatura de 585°C, uma acentuada oscilacdo na propriedade é observada préximo a 20
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min. de exposi¢do, ndo havendo correspondente observacdo por outra técnica, sugerindo
dispersio introduzida pelo método. A 600°C esta propriedade cresce e mantém se estavel
num patamar intermediario entre os valores extremos verificados para a temperatura de
585°C. Para a temperatura de 700°C, (Figura 23), observa-se valores baixos e perfil
estdvel na dureza (menor entre todas as temperaturas de tratamento), mesmo com um teor
residual de fases frageis, conforme detectado por difracdo de raios-X. A baixa fracéo

volumétrica destes precipitados ndo produz variagdes significativas na dureza do material.

Na temperatura de 440°C observa-se, de modo mais notéavel logo no inicio da
curva, entre 20 e 30 min. de exposicdo, uma certa transicdo no comportamento mecanico
com queda seguida de um aumento.  Este comportamento, conforme indicado na Tabela
4, esta associado ao pico perturbado que aparece no ensaio de DTA, apresentado na Figura
16 (B). Metadurgicamente, este fato, sugere simultaneidade de fendmenos de
recristalizacdo e precipitacdo. Neste caso a superposicdo de um pico exotérmico devido a
recristalizacéo e um pico endotérmico atribuido a precipitacdo conduziu a uma pequena
depressdo no inicio do pico mais pronunciado proximo a 440°C. O estado de oscilagdo nos
valores da dureza para tempos proximos a 30 min. de exposicéo pode ser explicado pelo
fato dos teores de precipitados estarem acima do valor de equilibrio justificado pela alta
densidade de defeitos. ApOs a recristalizacdo, os teores de precipitados voltam ao
equilibrio, estabilizando a dureza. Embora a precipitacdo continue, o efeito da
recristalizagdo sobre as propriedades mecéanicas € preponderante neste intervalo de tempo.
A presenca de fases frégels, como identificado nos difratogramas mostrados na Figura 19,
esta associada a cinética de envelhecimento.  Estas fases atuam como promotoras do
endurecimento durante o envelhecimento e a descontinuidade observada na cinética de
endurecimento sO pode ser justificada pela simultaneidade de ocorréncia da recristalizacéo

e da precipitacéo das fases g e NiAl.

O material deformado, quando envelhecido a temperaturas proximas aos
dominios de transformagdo, tendem a apresentar uma precipitagdo mais intensa (por
exemplo, & 585°C) com fragdes volumétricas que &s vezes superam o teor de equilibrio

(HORNBOGEN, 1970). Quando a temperatura de recristalizagdo é igua ou um pouco



inferior as temperaturas de tratamento (envelhecimento) a simultaneidade dos efeitos €
observada. A obediéncia a este comportamento € bastante influenciada pela composicéo
quimica; pureza; modo e intensidade da deformagdo; quantidade, tamanho, morfologia,
fracdo volumétrica e distanciamento entre particulas de precipitados presentes
(HORNBOGEN e KOSTER, 1978). O grande niimero de varidveis envolvidas justifica a
complexidade destes efeitos (KOSTER, 1974).

4.4.4. Microscopia Gtica

A evolucdo microestrutural da liga Cu-Al-Ni foi analisada iniciamente por
microscopia 6tica (MO). A Figura 24 (A) mostra a microestrutura da liga betatizada.
Nesta condicdo, o material encontra-se totalmente na fase martensitica b1’, com morfologia
lenticular com algumas maclas internas. De acordo com RECARTE et a. (1999a) e
PELOSIN e RIVIERE (1998), este tipo de martensita é ordenada com seqiiéncia de
empilhamento 18R.

A liga envelhecida nas temperaturas de 380 e 440°C (Figuras 24 (B) e (C),
respectivamente), revela uma martensita morfologicamente modificada associada a
precipitagdo da fase a intragranular com baixa fragdo transformada. A morfologia
diferente da martensita pode ser justificada pelas modificacbes quimicas da matriz b

ocasionado pela precipitacdo dafase a nas respectivas temperaturas de envel hecimento.

Os tratamentos realizados a 585 e 600°C (Figuras 24 (D) e (E)) revelam, aém
dafase a, um fino precipitado que poderia ser associado as fases g e NiAl. Entretanto,
nao é possivel distinguir estas fases por microscopia 6tica. ParaRECARTE et al. (1999) e
PELOSIN e RIVIERE (1998) estas dificul dades existem mesmo em anélise pelo emprego

de microscopia eletronica.
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(E) 600°C/ 120 min. (F) 700°C / 180 min.

Figura 24 — Microscopia 6tica das amostras da liga CiAl-Ni envelhecidas em diferentes

temperaturas e tempos.

O tratamento realizado a 700°C por 180 min. revela uma microestrutura
morfologicamente semelhante a uma bainita inferior. Entretanto, baseado nos

difratogramas de raios-X (Figura 22), a fase lamelar foi associada a fase martensiticab;’e

o fino precipitado as fases g e NiAl. Apesar do longo tempo de solubilizagdo, estas fases
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gue precipitaram durante o processo termomecanico (transformacdo induzida por

deformacéo) ndo se dissolveram devido a baixa difusividade que tém na matriz.

A evolucdo microestrutural observada na microscopia Otica, onde efeitos
mUtuos de recristalizagdo e precipitacdo foram observados, € mostrada na Figura 25 para
amostras envelhecidas a 440°C. As microestruturas indicam uma grande mudanca
microestrutural para os tempos de 5, 25 e 120 min. Estas condigdes estéo indicadas nas
Figuras 25 (A), (B) e (C), respectivamente. Na Figura 25 (A), observamos a forte
precipitacéo de morfologia ndo definida que pode ser associada as fases ¢ e NiAl em fina
dispersdo associadas a fase a que se apresenta com formato lamelar para este tempo de
tratamento. Esta precipitagdo justifica a elevagdo rgpida da dureza nos instantes iniciais do
envelhecimento. Na Figura 25 (B) sdo observadas as fasesb;’ea acicular. Asfases g e
NiAl ndo foram identificadas nestas condicbes de observacdo. Na Figura 25 (C)
encontramos a fase b;1’em menor fragcdo que em 25 (B) e maior presenca de a acicular.
Tragos de fases com morfologia ndo definidas sdo observados podendo ser associadas as

fases g e NiAl.

(B) 25 min.

a acicular

Figura 25 — Andlise por microscopia 6tica
de amostras da liga CuAIl-Ni
envelhecidas a 440°C por diferentes

tempos.




57

4.4.5. Microscopia eletr onica de varredur a e de transmissao

As Figuras 26 (A), (B), (C) e (D) mostram as micrografias por microscopia
eletronica de varredura (MEV) das amostras envelhecidas a 440°C durante 5, 25, 30 e 80
min., respectivamente. As micrografias indicadas nestas Figuras apresentam textura, que
vai diminuindo com o tempo de exposicdo a esta temperatura. Nestas Figuras, € nitida o
efeito de textura mostrando que até o tempo de 5 min. a recristalizagdo ainda néo foi
iniciada. Este efeito va se desfazendo com o tempo de envelhecimento revelando o
processo de recristalizagcdo. Para o tempo de 80 min. verificase que o material foi

totalmente recristalizado.

(©) 30 min. (D) 80 min.
Figura 26 — Analise por microscopia eletronica de varredura (MEV) das amostras da liga

Cu-Al-Ni envelhecidas a 440°C por diferentes tempos.
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A andlise por microscopia eletronica de transmissdo (MET) das amostras
observadas na Figura 27 mostra ja para 5 min. de exposicéo a 440°C, Figuras 27 (A) e (B),
a presenca de martensita b, e precipitados do tipo ¢ e NiAl. Com 25 min. de
envelhecimento, Figura 27 (C) pode ser visto por difracéo de elétrons, indicada na Figura
28, coincidéncia entre as arestas dos cubos das fases g e NiAl, havendo uma relacdo de
coeréncia cristalografica com a matriz que € confirmada pelas dimensdes dos parametros
de rede como indicado na Tabela5. NaFigura28 (A) e (B) € verificada a seguinte relacéo
de orientacdo entre as fases b, g e NiAl. <111>nia /] <111>y [/ <111>g, e {110} nial //
{220}y // {330} . Segundo SINGH et al. (1985) a fase NiAl precipita da fase g na
interface com a matriz, sendo por isso, possivel a difracéo simultanea destas fases com a
matriz. Na Tabela 5 verifica-se que o parametro de rede da estrutura cristalina cubica da
fase g (0,856 nm) € cerca de 3 vezes maior que o0 parametro de rede da fase cristalina
cubica NiAl (0,288 nm). Paratempos de envelhecimento até 30 min., nostrados na Figura
27 (D) afase g vai aumentando em tamanho e para 80 min. (Figura 27 (E)), ocorre perda
de definicdo, o que sugere um processo de dissolugdo.  Para RECARTE et al (1999) e
PELOSIN e RIVIERE (1998) ndo se deve esperar sempre a presenca da fase NiAl por
técnicas a difracdo de raios-X ou microscopia de transmissdo onde aparece a fase g em
amostra de liga C-Al-Ni envelhecidas. A sua auséncia as vezes se judtifica pela baixa

fracdo volumétrica e também devido a dificuldades em diferenciar afase g, dafase NiAl.

ZARUBOVA et a. (1997) revelaram para tempo de envelhecimento de 30
min. a 325°C a presenca de particulas de g com morfologia cuboidal medindo 0,5 mm.
SINGH et a (1985) constataram ao estudar o envelhecimento nas ligas de Cu-Al-Ni para
temperaturas entre 500 e 550°C com tempos de envelhecimento inferiores a 30 min. que a
fase @ apresenta morfologia globular ou esférica, e para tempos maiores do que 60 min.
esta fase apresenta morfologia na forma de blocos retangulares. Nosso trabalho indica com
25 min. de envelhecimento a 440°C que a fase g aparece com dimensao aproximada de 1,5
mm em sua maior extensdo, com morfologia globular que vai se tornando lamelar com

aumento do tempo de exposicdo e afase NiAl permanece globular (Figura 27 (C)).
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Ni

(C) 25 min. (D) 30 min.

Figura 27 — Andlise em microscopia
gletrbnica de transmissdo (MET) de
amostras daliga Cu-Al-Ni envelhecidas a
440°C por diferentes tempos.

(E) 80 min.
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+Eixodezona []11] ’

(A) (B)
Figura 28 — Difracdo em MET de amostra da liga CiAl-Ni na condicéo de envelhecida a
440°C por 25 min. em regi&o indicada na Figura 27 (C).

4.5, Caracterizacao daliga Cu-Al-Ni-Mn
45.1. Andlisetérmica

As andlises térmicas readlizadas em DSC e DTA com a liga C-Al-Ni-Mn
apresentaram resultados semelhantes aqueles ja mostrados nas Figuras 16 (A) e (B). A
Tabela 6 apresenta os valores dos picos endotérmicos das temperaturas associadas a
precipitacdo para este sstema de liga A Tabela 7 mostra valores médios para as
temperaturas de recristalizagéo / precipitacéo e betatizacdo. Na Tabela 6 pode-se constatar
para a liga Ci-Al-Ni-Mn que as amostras com diferentes graus de deformacdo, a exemplo
daliga Cu-Al-Ni, que a peguena diferenca entre os graus de deformacdo ndo trazem
influéncia significativa no tempo e temperatura do pico endotérmico da curvaem DSC. A
laminagéo a frio a partir de 25% de deformagéo favorece o aparecimento de numerosas
microfissuras superficiais na amostra, motivo que levou a opcéo pela reducdo maxima na
espessura de 15%.
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Tabela 6 — Temperaturas e tempos de pico endotérmico em DSC.

[tem Valores Valores Valor
médios considerado
GD(%) 10 17 21 23 27 35 --- ---
T(OC) 427 428 430 428 430 431 429 425
t(min) 83 84 84 84 84 83 84
Sendo GD=grau de deformagao; T=temperatura; t=tempo.

Tabela7 — Temperaturas das transformacdes de fases indicadas em DTA.

Temperaturas de pico de transfor macéo de fase ("C)
Material endotérmica
recristalizaco / precipitacéo betatizacdo
Cu-Al-Ni-Mn 425 601

4.5.2. Difracéo de raios-X

Os parametros cristalinos das fases presentes em amostras tratadas nas
diferentes temperaturas de tratamentos foram medidos por difracéo de raios-X. A Tabela 8
mostra os parametros de rede da estrutura martensitica - b;’ ortorrémbica de ordenamento
18R para a amostra na condi¢éo de betatizada. Os valores destes parametros encontram-se
em acordo com as constatacbes de KAINUMA et a (1996) ao estudarem as
transformacOes martensiticas em uma liga Cu-Al-Mn. Para este sistema de liga os
parametros a, b e ¢ da martensita b;’ sdo ligeiramente maiores do que 0s mesmos
paréametros da liga Cu-Al-Ni indicando que o Mn, nesta condicdo de tratamento eleva os
parametros de rede, ndo comprometendo a sequéncia de empilhamento do tipo 18R . Os
valores médios dos parametros de rede das fases a, b, ¢ e NiAl sdo indicados na Tabela 8,
mas ndo foi possivel calcular para diferentes tempos em uma mesma temperatura de
envelhecimento. Nao foi também possivel calcular este parametro paraafase b. A fase
NiAl néo teve o seu parametro de rede modificado pela introducéo do Mn. Entretanto,

observacao idéntica ao verificado parafaseb;’ pode ser feitaparaafase g queteveligeira
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elevacdo no seu parametro de rede. Apesar destas observages, podemos considerar que as
fases g e NiAl ainda guardam uma relacdo de coeréncia cristalograficatal como observado
para o material Cu-Al-Ni onde a,(0,868) [J 3aviai(0,288). Este fato deve estar relacionado
a0 pequeno tamanho do domo de Mn (1,12[0) que ocupa uma posi¢cdo intersticial na rede

cristalina.

Tabela 8 — Pardmetros de rede das estruturas betatizadas e envel hecidas.

Parametrosderede (nm)
Material martensita - by’ a b @  NiAl
a b c a a a a
Cu-Al-Ni-Mn 0445 0531 3722 0364 np. 0868 0,288

n.p.=ndo foi possivel medir.

A Figura 29 mostra os difratogramas das amostras da liga C-Al-Ni-Mn para as
condicdes de: solubilizada seguido de laminagdo de 15% a frio; solubilizada (betatizada); e
solubilizada seguida de tratamento termomecanico para envelhecimento a 600°C por 120
min. As Figuras 30 a 34 mostram os difratogramas de amostras envelhecidas a 380, 425,

585, 600 e 700°C durante tempos variando entre 1 e 180 min.

As amostras daliga C-Al-Ni-Mn nas condig¢Ges de solubilizada, como indicaa
Figura 29, apresentam a fase martensita by’ de estrutura ortorrbmbica e falha de
empilhamento 18R também nas condigdes solubilizada e deformada a frio e solubilizada e
envelhecida a 600°C. A fase by’ formada aparece segundo os planos (202), (0018), (128),
(208) e (1210) para a amostra na condicdo de laminada a frio. Os picos da fase b4’ aqui

observados sd0 0s mesmos constatados por KAINUMA (1996) a0 estudar as

transformagtes martensiticas em ligas CuAl-Mn.  Nesta condicéo de tratamento térmico a
fasea foi observada através do plano (220) sugerindo que os precipitados tenham ocorrido

durante a deformacéo apos solubilizagéo.
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Figura 29 — Difratogramas de raios-X das amostras da liga Cu-Al-Ni-Mn para diferentes

condic¢des de tratamentos termomecani cos.

Difratogramas das amostras tratadas termicamente a 380°C estdo mostrados na
Figura 30. A fase b, foi identificada na amostra com 1 min. de envelhecimento segundo
os planos (202), (128), (0018), (208), (1210) e (2010) com base de picos mais largos que
nos picos difratados nas amostras anteriormente mencionadas, indicando intenso processo
difusivo. A faseb ndo transformada foi identificada através do plano (0111) para amostras
em todos os tempos de tratamento. A presenca desta fase sugere uma cinética de reagdo
mais rapida relativamente a liga Cu-Al-Ni para mesma temperatura de tratamento. A fase
@ (CuwAls) comegou a precipitar com 1 min. de envelhecimento a 380°C segundo os
planos (332) e (520). A fase a esta presente através do plano (220). Para ambas as fases
observamse um aumento da fragdo transformada indicada pela elevacdo dos picos
difratados. Com a evolucéo do tempo de envelhecimento, observa-se que o pico dafase b
ndo transformada (0111) va discretamente sendo deslocado para esquerda (indicando
aumento de “d”) enquanto o pico dafase @ (520) e a (220) deslocamse para direita. O
deslocamento dos picos difratados sugerem para fase b ndo transformada um menor

ordenamento, enquanto observa-se uma cinética mais acel erada de precipitacéo dafase a.
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Figura 30 — Difratogramas de raios-X das amostras da liga Cu-Al-Ni-Mn tratadas em

diferentes tempos a 380°C sob mesmas condicdes termomecanicas

Os difratogramas das amostras tratadas a 425°C da liga Cu-Al-Ni-Mn sdo
mostrados na Figura 31, onde se observa a presenca das fases b1’, a e . A intensidade
dos picos de b;’ relativo aos planos (202), (0018), (128), (208) e (1210) e da fase @
relativo aos planos (300), (600) e (721) vai aumentando com o tempo de envelhecimento
até 80 min. A fase @ (plano 721), aumenta até os 30 min., e diminui aos 80 min. de
exposicdo devido ao aumento na intensidade de pico de a. Este resultado parece indicar
gue existe um processo de crescimento competitivo entre as fases a e ¢ a estatemperatura.
Observa-se que apesar da cinética de precipitacdo da fase g ser mais rgpida que a
precipitacdo da fase a, esta Ultima € mais estavel a esta temperatura.  Observa-se aos 30
min. de envelhecimento uma maior quantidade de precipitados de a e g torna evidente o

intenso processo difusivo.
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Figura 31 — Difratogramas de raios X das amostras da liga Cu-Al-Ni-Mn tratadas em

diferentes tempos a 425°C sob mesmas condi¢des termomecanicas.

As amostras tratadas a 585°C, cujos difratogramas estdo mostrados na Figura
32, apresentam maior ordenamento estrutural em relacdo a amostra tratada em
temperaturas inferiores. O maior ordenamento se faz notar pela menor largura dos picos
das fases presentes, sendo mais notavel para afase martensiticabi’. A fase martensitabq’
aparece segundo os planos (0018) e (128); afasea através do plano (200) e (220); afase
¢ através dos planos (300) e (600); e a fase NiAl segundo o plano (100). Nesta
temperatura ainda se observa um processo de precipitacdo competitiva notével entre as
fases a (200) e g (600). Entretanto, a uniformidade e a menor largura dos picos
difratados das fases observadas sugerem menor efeito difusiona das transformacdes de

fases nesta temperatura de tratamento.
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Figura 32 — Difratogramas de raiosX das amostras da liga Cu-Al-Ni-Mn tratadas em

diferentes tempos a 585°C sob mesmas condi¢des termomecanicas.

Os difratogramas das amostras tratadas a 600°C mostrados na Figura 33,
indicam uma diminuicdo das intensidades dos picos de b1’ nos planos (0018) e (128) . A
fase g € identificada através dos picos dos planos (211), (300), (511), (600), (651), (820) e
(660); afase a aparece através do plano (200) e (220) e a fase NiAl através dos planos
(100) e (211). A presencadafasea aos 120 min. de envelhecimento a 600°C, indica que a

temperatura de dissolucéo dafase a ndo foi iniciada.

Para as amostras tratadas a 700°C, os difratogramas da Figura 34, apresentam a
fase martensita b4’ através dos picos (122), (202), (0018), (128), (1210) e (2010); afase @
através dos planos (631), (440), (550) e (320); e afase a segundo os planos (220) e (331).
Na Figura 34 pode-se observar um aumento da fragdo volumétrica das fases a e g até os
30 min. de envelhecimento. Para tempos superiores estas fases comegaram a serem

dissolvidas, porém anda sdo observados aguns tracos delas apés 180 min. de
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envelhecimento. A cinética de reacdo dafase a é maisrapida que adafase ¢p. Paraesta
temperatura de tratamento, nota-se um intenso processo difusivo caracterizado pela grande
alternancia nas intensidades dos picos difratados das fases a e @ que vao desaparecendo

gradualmente com o tempo de tratamento de dissolucéo.
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Figura33 — Difratogramas de raios-X das amostras da liga Cu-Al-Ni-Mn tratadas em

diferentes tempos a 600°C sob mesmas condi¢des termomecanicas.
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Figura 34 — Difratogramas de raiosX das amostras da liga Cu-Al-Ni-Mn tratadas em

diferentes tempos a 700°C sob mesmas condicdes termomecanicas.

4.5.3. Dureza

A principio podemos considerar para esta liga que a melhor ductilidade, até
cerca de 35%, em relacdo aliga Cu-Al-Ni pode ser atribuida aintrodugdo do Mn. Segundo
KAINUMA et d. (1996) a melhor ductilidade das ligas Cu-Al, obtidas com caracteristicas
semelhantes a nossa, esta associada ao decréscimo do grau de ordem da fase b,
provavelmente influenciado pela presenca do Mn. As propriedades mecanicas avaliadas
por KAINUMA et a (1996) mostraram que a elongacéo foi superior a 15% enquanto o
limite de resisténcia ficou na faixa entre 270 e 500 MPa. O aumento da ordem gera um
empacotamento mais compacto, portanto justifica sua maior resisténcia e menor
ductilidade. Inversamente, a diminuicdo no grau do ordenamento justifica a menor
resisténcia mecénica e a maior ductilidade (MORRIS, 1994), favorecendo a

trabalhabilidade a frio.
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A Figura 35 mostra a variagéo de dureza com o tempo de envelhecimento para
aliga CAI-Ni-Mn em diferentes temperaturas. Paratemperaturas até 600°C nota-se uma
elevacdo na propriedade para tempos de aproximadamente 10 min. Para temperaturas de
380 e 425°C a dureza cresce continuamente e depois se estabiliza A partir de 585°C
verificase uma queda na dureza sendo associada a dissolucdo da fase a mesmo na
presenca de g e NiAl. Somente a 700°C ndo se observa elevacdo na dureza nos primeiros
momentos de exposicdo. Nesta temperatura observam-se valores baixos e perfil estavel na
dureza mesmo na presenca de fases frageis sugerindo uma dissolucdo parcial dos
precipitados. Para a temperatura de 425°C observa-se logo no inicio da curva em torno de
10 min. de envelhecimento, uma certa transicdo no comportamento mecanico com queda
seguida de elevagdo. Este comportamento esta associado a simultaneidade de fenébmenos
de recristalizacéo e precipitacdo com predominancia deste tltimo. Embora a precipitacéo
continue, o efeito da recristalizagdo sobre as propriedades mecanicas é expressivo neste
intervalo de tempo na temperatura considerada. Como identificado nos difratogramas
mostrados na Figuras 31, esta cinética esta associada a presenca das fases frageis. Estas
fases favorecem o endurecimento durante envelhecimento. Neste caso, como na liga Cu-
Al-Ni, a descontinuidade na cinética de envelhecimento pode ser justificada pela

recristalizacdo da matriz ssmulténea a precipitacéo das fases g e NiAll.
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Figura 35 — Variagdo do comportamento mecéanico para amostras da liga C-Al-Ni-Mn

laminadas 15% afrio e envelhecidas sob diversas condicdes de temperatura e de tempo.

4.5.4. Microscopia Gtica

A Figura 36 (A) mostra afase b1’ para a amostra betatizada. Asfases b;’ea
sd0 observadas a 380 e 425°C. A Figura (B) mostra resquicios de b1’ e um pouco de a
acicular. Nas Figuras 36 (C), (D), (E) e (F) para amostras tratadas a 425, 585, 600 e
700°C, respectivamente, ndo foi possivel distinguir-se afase g, dafase NiAl. Asfasesbi’e
a estdo presentes nestas temperaturas. Entre as temperaturas de 600 e 700°C observa-se

dissolucéo dafase a com predominio dafaseb;’.
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Figura 36 — Analise por microscopia 6tica das amostras daliga CuAl-Ni-Mn envelhecidas

em diferentes temperaturas e tenpos.

A andliss em microscopia ética para amostras envelhecidas a 425°C esta
indicada na Figura 37. Nas Figuras 37 (A), (B) e (C) sdo observadas microestruturas
bastante distintas indicando grande mudanca microestrutural para os tempos de 7, 20 e
120 min. Nesta temperatura, foram observados efeitos mutuos de recristalizacdo e

precipitacdo. Na Figura 37 (A) pode-se visualizar martensita b;’; na Figura 37 (B) séo
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notadas as fasesa acicular e martensita além de tracos de precipitados, ndo sendo possivel
distingui-los morfologicamente. No entanto, os difratogramas da Figura 31 indicam a
presenca de g. Na Figura 37 (C) é observada uma menor fragdo de a acicular e de

martensitab4’.

Figura 37 — Andlise por microscopia
Otica de amostras da liga Cu-Al-Ni-
Mn envelhecidas a 425°C por

diferentes tempos.

# il

(©) 120 min.

4.5.5. Microscopia eletronica devarredura e de transmissao

AsFiguras 38 (A), (B), (C) e (D) mostram as andlises por MEV das amostras
envelhecidas a 425°C para diferentes tempos de envelhecimento. Da mesma forma que
paraaliga Cu-Al-Ni natemperatura de 440°C, observa-se com menor intensidade o efeito
direcional da deformacdo (textura) que vai sendo diminuida com o tempo de

envel hecimento a 425°C.
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(C) 120 min. (D) 120 min.

Figura 38 — Andlise por microscopia eletronica de varredura (MEV) de amostras da liga

Cu-Al-Ni-Mn envelhecidas a 425°C por diferentes tempos.

As Figuras 39 (A), (B), (C) e (D) mostram as micrografias das amostras
envelhecidas a 425°C durante 7, 20 e 30 min. Nestas Figuras observa-se a presenca de
martensita b;’ e precipitados do tipo g e NiAl com formato esférico a 7 min. de
envelhecimento que vai se transformando em formato globo-lamelar aos 30 min. de
tratamento. Estas constatacOes estdo de acordo com as observacdes de SINGH et al.
(1985) para uma liga Cu-Al-Ni para tempos de exposicdo de até 30 min. em temperaturas
entre 500 e 550°C.
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r
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Figura 39 — Andlise em microscopia
eletronica de transmissdo (MET) de
amostras da liga CuAl-Ni-Mn
envelhecidas a 425°C por diferentes

tempos.
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4.6. Caracterizacdo daliga Cu-Al-Ni-Ti-B

4.6.1. Andlisetérmica

A Tabela 9 mostra os parametros tempos e temperaturas de picos para ensaios
em DSC realizados em amostras com diferentes reducdes na espessura da liga CiAl-Ni-
Ti-B. Podemos constatar que pequenas variagdes na reducdo de espessura exerceram
pouca influéncia sobre as temperaturas de pico. Isto indica que pequena variagdo na
deformacdo exerce pouca influéncia sobre a temperatura da transformacdo de fase. As
reducdes na espessura durante a fabricagdo, acima de 18% de reducdo na espessura
superou o limite de resisténcia estrutural. A Tabela 10 indica as correspondentes
temperaturas dos picos observados em DTA. Da mesma forma que para 0s outros
materiais estudados, na liga CuAI-Ni-Ti-B, a redizacdo de andlise térmica em
equipamentos de diferentes caracteristicas mostra que sdo extraidas informagfes que se

complementam.

Tabela9 — Temperaturas e tempos de pico endotérmico em DSC.

Item Valores Valores Valor
médios considerado

GD(%) 5 12 15 21 30 ---

T(°C) 469 432 432 393 433 432 430

t(min.) 92 83 84 75 83 81
Sendo GD=grau de deformacdo; T=temperatura; t=tempo.

Tabela 10 — Temperaturas das transformagdes de fases indicadas em DTA.

Temper aturas de pico de transfor macéo de fase (°C)

Material endotérmica
Recristalizacdo / betatizacdo*
precipitacéo
Cu-Al-Ni-Ti-B 430 601

* ou solubilizagio parcial.
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4.6.2. Difracéo de raios-X

Os pardmetros de rede da estrutura martensitica b;’ ortorrdbmbica de
ordenamento 18R foram obtidos a partir de uma amostra solubilizada e estéo indicados na
Tabela 11. Asfases a, b, g, NiAl e TiB, também foram identificadas com os paréametros
de rede médios indicados na Tabela 11. Os parametros de rede da martensita foram
calculados dos difratogramas das amostras na condicdo de solubilizada (betatizada). As
demais fases foram identificadas para diferentes condic¢des de envelhecimento, uma vez
gue nem sempre foi possivel o clculo de todas as fases para uma mesma condi¢cdo de
tratamento térmico. Nesta tabela verifica-se uma relacdo coerente entre os vaores dos
parémetros de rede das fases b, g, NiAl e TiB2, como foi verificado paraliga CiAl-Ni. O
parametro “a’ da fase b é cerca de duas vezes os parametro da fase TiB, de estrutura

hexagonal .

Tabela 11 — Par@metros de rede das estruturas betatizadas e envel hecidas.

Material Parametrosderede (nm)
martensita - by’ a b ® NiAl TiB;
a b C a a a a a C

Cu-AlI-Ni-Ti-B 0,442 0,531 3,815 0,368 0,604 0,871 0,289 0,303 0,322

Os difratogramas das amostras desta liga estdo mostrados na Figuras 40 a 45.
Estédo apresentadas na Figura 40 difratogramas de amostras tratadas nas seguintes
condigdes: amostra solubilizada (betatizada) seguido de deformagdo a frio; amostra
betatizada; e amostra betatizada e tratada termicamente a 600°C por 120 min. Nas Figuras
de 41 a 45 estdo mostrados difratogramas para as amostras envelhecidas nas temperaturas
de 380, 430, 585, 600 e 700°C, respectivamente. Os tempos de exposi¢o variaram entre
1 e180 min.
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Figura 40 — Difratogramas de raios X das amostras da ligaCu-Al-Ni-Ti-B para diferentes

condicdes de tratamentos termomecani cos.

Os difratogramas redlizados na liga Cu-Al-Ni-Ti-B mostram a presenca da
martensita b, de estrutura ortorrdmbica nas diversas analises realizadas para amostras nas
diferentes condicbes da seqiéncia de tratamentos termomecanicos. A fase by foi
identificada através dos planos (202), (0018), (128), (208) e (1210) para amostra
betatizada, compativel com as observacbes de RECARTE et a (1996) e PELOSIN e
RIVIERE (1998) para ligas do sistema Cu-Al-Ni; HURTADO et a (1996) para liga Cu-
Al-Ni-Ti-Mn; e MORRIS (1992) para liga Cu-Al-Ni com adicdo de B. A fase a também
se faz presente através dos planos (200) e (220) e afase g aparece segundo o plano (551);
a fase b ndo transformada aparece através do plano (400) em amostra solubilizada
(betatizada) seguido de tratamento para envelhecimento a 600°C. Nesta condicso de
tratamento, a presenca da fase @ somente para esta liga faz supor a ocorréncia de
heterogeneidade quimica localizada. SEGUI et a (1999) observaram a presenca de g na
liga Cu-Al-Ni-Ti-B ja& na condicdo de laminada a quente em temperaturas entre 600 e

850°C. Estes mesmos autores observaram a presenca da fase g durante tratamentos



78

termomecanicos em uma liga de Cu-Al-Ni, e revelaram que esta fase precipita durante a

laminacdo a quente.

Para as amostras tratadas a 380°C a fase by’ aparece segundo os planos (202),
(0018) e (128) e afase a aparece atraves dos planos (200) e (220), como mostra a Figura
41. A fase g sefaz presente através dos planos (211), (422) e (600) e afase NiAl segundo
os planos (100) e (200), dém da fase TiB, através do plano (001). Para o tempo de 20
min. apenas aparece a martensita b;’ segundo o plano (128) sugerindo que os precipitados
inicialmente observados com tempos de exposi¢céo menores (3 min.) encontravam-se com
baixa fracdo volumétrica, ndo sendo detectados por esta técnica. A precipitacdo das fases
a e crescem entre os tempos de 20 e 50 min. Ainda que estes efeitos sejam observados,
verifica-se que nesta temperatura esta liga apresenta menor efeito difusivo se comparada as
ligas Cu-Al-Ni e Cu-Al-Ni-Mn, sugerindo maior estabilidade estrutural.
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Figura 4l — Difratogramas de raios-X das amostras da liga Cu-Al-Ni-Ti-B tratadas a

380°C em diferentes tempos sob mesmas condicdes termomecanicas

A Tabela 10 mostra que as temperaturas onde o primeiro pico endotérmico

ocorre é para uma temperaturade 430°C. A difracdo de raios-X para o tratamento térmico
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nesta temperatura indica que as fases frageis g e NiAl comecam a se intensificar com o
tempo de envelhecimento, ocorrendo crescimento competitivo entre elas. Nesta
temperatura a fase b;’ se apresenta segundo os planos (0018), (128) e (208); a fase a
através dos planos (200), (220), (311) e (222); a fase g segundo os planos (210), (211),
(300), (222), (321), (422), (510), (511), (721) e (820); e afase NiAl através do plano (200).
Os picos das fases a e g véo se intensificando com o tempo de exposicdo indicando
crescente precipitacdo. Nesta temperatura ocorrem efeitos mituos de precipitacéo e
recristalizagdo, confirmando os dados das curvas de calorimetria (DTA) mostrados na
Figura 16 (B), com tempos de cercade 30 min. Este fato também foi verificado em ensaio
de dureza. Para este tempo de exposicdo, verifica-se no difratograma apresentado na
Figura 42, que as fases g e NiAl apresentam baixa intensidade de picos sugerindo baixa

presenca volumétrica, favorecendo assim a ocorréncia da recristalizacéo.
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Figura 42 — Difratogramas de raios-X de amostras da liga Cu-Al-Ni-Ti-B tratadas a 430°C
em diferentes tempos sob mesmas condi¢des termomecanicas.

Para o tempo de 585°C os picos difratados de b1, (0018) e (128), indicados na
Figura 43, se apresentam bem mais definidos e as fases frageis ainda se fazem presentes.

Destavez @ aparece através dos planos (211), (300), (422) e (444) e afase NiAl através
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dos planos (100) e (200). Nesta temperatura, a fracdo volumétrica das fasesb;’, @ e NiAl
aumentou discretamente com o0 tempo de tratamento. Por esta temperatura de
envelhecimento estar proxima a temperatura de dissolucéo da fase a, ha evidéncias da

dificuldade de precipitaco.
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Figura 43 — Difratogramas de raios-X de amostras da liga Cu-Al-Ni- Ti-B tratadas a 585°C

em diferentes tempos sob mesmas condic¢des termomecanicas

Para a temperatura de 600°C, os picos de @ (300), (321), (600) e (721) ou
NiAl (200) aumentam de intensidade e os picos da fase b;” (122), (0018), (128) e (1210)
mantém-se bem definidos, como mostraa Figura44. A fase TiB; aparece através do plano
(001) eafasea segundo os planos (220) e (222). A presenca desta fase nesta temperatura
de tratamento indica que a temperatura de solubilizacdo da fase a n&o foi ultrapassada.
Observa-se ainda a diminuicdo de intensidade nos pequenos picos difratados das fases b,

@ e NiAl, sugerindo dissolucéo gradual destas duas Ultimas fases.
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Figura 44 — Difratogramas de raios-X de amostras da liga Cu-Al-Ni-Ti-B tratadas a 600°C

em diferentes tempos sob mesmas condic¢des termomecanicas

Os difratogramas apresentados na Figura 45 mostram para a temperatura de
700°C que os picos de by” (122), (0018), (202), (128), (208), (1210) e (2010) perdem
definicdo e observa-se aternancia nas intensidades dos picos das fases @ (300), (600),
(440), (721) e (660) e NiAl (100) e (200) que ainda encontram-se presentes. A fase a
residual ainda se faz presente através dos planos (220) e (311). Nos difratogramas
apresentados na Figura 45, para tempos de exposi¢éo até 80 min. ocorre dissolu¢do dos
picos das fases @ (300), (600) e (721) e NiAl (100) e (200) e tragos de TiB; (200) e (201).
A partir desta temperatura 0s mesmos picos de bi’, @ e TiB, comegam se intensificar
aparecendo outros picos de g como o (721) e o (660), sugerindo crescimento competitivo
entre estas fases. Para 0 tempo de 180 min. de tratamento os picos da fase g ainda sdo
observados, indicando que ndo foram completamente dissolvidos. DVORACK (1983)
estudando o efeito dos tratamentos térmicos na dissolucdo da fase g em uma liga de Cu
Al-Ni constatou para temperatura de 950°C e um tempo de 60 min. ndo é suficiente para

eliminar afase g.



82

Cu-AINi-TI-B - 700°C 1

0,(300)~NiAI(100)

INTENSIDADE (u.a)

20 30 40 50 60 70 80 2 100
2q
Figura 45 — Difratogramas de raios-X de amostras Cu-Al-Ni-Ti-B tratadas a 700°C em

diferentes tempos sob mesmas condic¢des termomecanicas

4.6.3. Dureza

As variagbes de dureza com o0 tempo para as diversas temperaturas de
envelhecimento sdo apresentadas na Figuras 46. Inicialmente ocorre elevacdo na dureza
em amostras envel hecidas nas temperaturas de 380, 430, 585 e 600°C atingindo o pico em
cerca de 20 min. de tratamento. A 700°C também é observado um aumento na dureza,
indicando que a esta temperatura ainda ocorre precipitacdo. Nesta temperatura este
aumento é bem suave e ocorre para um tempo de tratamento acima de 25 min. A partir
dessa elevacdo inicial da dureza nas tenperaturas de 380, 430, 585 e 600°C, observa-se
continuo crescimento nas temperaturas de 380 e 430°C e decrescimento nas temperaturas
de 585 e 600°C. Paratemperatura de 585°C, ap6s a recristalizagdo, ocorre uma expressiva
gueda na dureza sugerindo dissolucdo de algumas fases, embora os resultados de raios-X
ndo confirmem esta tendéncia. Uma hip6tese seria admitir que o recozimento pleno é

atingido muito lentamente neste sistema de liga, mesmo a esta temperatura. Para a
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temperatura de 600°C o valor de dureza se mantém baixo e mais estavel do que a 585°C.
A 700°C avariac&o na dureza é atipica provavel mente associada ao aparecimento das fases
TiB, e @ e acinética de dissolucdo mais lenta da fase a neste intervalo de tempos. Este
comportamento parece @nfirmar a dissolucdo de grande fragdo volumétrica da fase a
apesar da presenca de tragos de @, NiAl e TiB,. Observa-se uma elevacéo na dureza no
intervalo entre 30 e 120 min., apds este intervalo ocorre uma estabilizagdo que foi
associada a dissolucdo dafase a. Nesta temperatura, as amostras apresentaram valores de

dureza baixos, sendo os menores valores entre os materiais estudados, para todas as

amostras nas diversas temperaturas de envel hecimento.
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Figura 46 - Variagdo do comportamento mecanico para amostras da liga CiAI-Ni-Ti-B

laminadas 15% afrio e envelhecidas sob diversas condic¢des de temperatura e de tempo.

4.6.4. Microscopia Gtica

As microestruturas da liga C4AI-Ni-Ti-B estéo indicadas na Figura 47. A
Figura 47 (A) mostraafase b1’ umaamostra betatizada. Asfasesb;’ ea foram observadas

nas temperaturas de 380 e 430°C, Figuras (B) e (C), respectivamente. Pontos escuros nas



Figuras 47 (C), (D), (E) e (F) para amostras tratadas a 430, 585, 600 e 700°C,
sucessivamente, sugerem ser as fases g ou NiAl, ndo havendo, como revelaram SINGH et
al (1986) nitida definicdo entre elas. A 430°C foram identificadas por esta técnica a
existéncia de fendmenos mutuos de recristalizacdo e precipitagdo. A 585°C é possivel
observar naFigura47 (D) a presenca dafase a no contorno e fase a acicular no interior do
gréo, confirmando as observacOes em difracdo de raiosX mostradas na Figura 43. A
600°C, Figura 47 (E) a microestrutura apresenta fase a difusa sugerindo dissolucéo e a
700°C, Figura 47 (F) vemos uma fase em forma globular no contorno e interior do gréo

sugerindo fase a vista de topo.

A Figura 48 mostra a evolucéo microestrutural em amostras da liga Cu-Al-Ni-
Ti-B envelhecidas por diferentes tempos a 430°C. Nesta temperatura foram observados em
DTA efeitos mituos de recristalizacdo e precipitacdo ndo evidenciados por microscopia.
Nesta Figura séo observadas microestruturas bastante distintas indicando grande mudanca
microestrutural para os tempos de 5, 25 e 120 min. Estas condicOes estdo mostradas nas
Figuras 48 (A), (B) e (C), respectivamente. Nos tempos de 25 e 120 min. observa-se
algumas fases precipitadas sugerindo ser as fases a, na cor clara, e TiB», g e NiAl, mais
escuras. As duas Ultimas ndo discerniveis entre si, confirmando as constatactes de SINGH

et a (1986) de que ndo existe uma definicdo clara entre elas.
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. T@acicular
 [“detopo”

(E) 600°C / 120 min. (F) 7oo°c:/ 180 min.

Figura 47 — Andlise por microscopia Otica para amostras da liga CuAl-Ni-Ti-B

envel hecidas em diferentes temperaturas e tempos.
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Figura 48 - Andlise

microscopia Otica de amostras da

por

liga Cu-Al-Ni-Ti-B envelhecidas a
430°C por diferentes tempos.

(©) 120 min.

4.6.5. Microscopia eletronica devarredura e detransmissio

A Figura 49 mostra em MEV a morfologia das fases presentes e ndo revelam
correlagdo com os ensaios de difragdo de raios-X ou de dureza, sugerindo apenas grande
variacdo morfolégica. N&o foram nem mesmo notadas de modo sequienciado textura
observadas para os materiais Cu-Al-Ni e Ci-Al-Ni-Mn. Somente no tempo de 20 min. de
exposicdo sdo observados vestigios do efeito direcional da deformacdo. A grande
estabilidade estrutural deste material justifica a auséncia de textura nesta escala de
aumento.
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(C) 30 min. (D) 120 min.
Figura 49 — Andise por microscopia €eletrénica de varredura (MEV) de amostras da liga
Cu-Al-Ni-Ti- B envelhecidas a 430°C por diferentes tempos.

A Figura 50 indica micrografias originadas de analise em MET das amostras
envelhecidas a 430°C em diferentes tempos. Observa-se na Figura 50 (A) que com 5 min.
de exposicdo a 430°C a fase TiB, aparece com dimensdo aproximada de 35 mm com
morfologia cuboidal sugerindo compatibilidade com as observacdes de ZARUBOVA et al.
(1997). Paratempos de 30 min. observa-se gpenas a fase g com morfologia globular que
va se modificando, assumindo a forma globo-lamelar com o passar do tempo a 80 min..
Estes resultados estédo parcialmente em acordo com estudos de SINGH et a (1985) que
observaram a presenca desta fase com morfologia globular ou esférica para tempos até 30

min. e morfologia cuboidal para tempos maiores do que 60 min. de exposicdo a
temperaturas entre 500 e 550°C.
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TiB> difracédo

Figura 50 - Microscopia eletronica de
transmissdo (MET) de amostras da
liga Cw-Al-Ni-Ti-B envelhecidas a

430°C por diferentes tempos.

Pode-se confirmar em MET na Figura 51 a coeréncia cristalogréfica sugeridas
pelos parametros de rede das fases observadas em difracéo de raios-X para o material Cu
Al-Ni-Ti-B, indicado na Tabela 11 onde &,(0,604) [I 2 arig2(0,303). A Figura51 (A) e (B)
mostra difracdo em MET de regi&o indicada sobre a Figura 50 (A) onde se observa que a

fase TiB, precipita coerentemente na matriz (b) exibindo relacdo de orientagéo

<0N0>__, //<013>, e {000%},., /{10C}, .
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Figura 51 — Difracdo em MET de amostra da liga C+AI-Ni-Ti-B na condicdo de

envelhecida a 430°C por 5 min. em regi&o indicada na Figura 50 (A).

4.7. Cinética empirica

A cinética empirica associada a evolugdo microestrutural dos diferentes
tratamentos térmicos foi levantada com base nos modelos de JOHNSON, MEHL e
AVRAMI, 1939 (}M-A) e FLOREEN e DECKER, 1962 (F-D). O objetivo deste estudo é
de tornar previsiveis e controlaveis as propriedades mecéanicas durante o processamento
destas ligas. Devido a simplicidade do ensaio e eficacia dos resultados como indicadores
de uma evolucdo (MORRIS, 1992; MORAWIEC e GIGLA, 1994; LIMA, 2002), a
dureza foi escolhida como parémetro a ser medido ao longo das diferentes sequiéncias

térmicas. A unidade de medida do tempo neste estudo foi 0 segundo (seg.).

Nas Figuras 52 a 57 estdo apresentados em (A) o comportamento mecanico das
trés ligas, avaliado através da propriedade dureza em fungcdo do tempo para cada
temperatura.  As Figuras (B), (C), (D), (E), (F) e (G) indicam a tendéncia de guste dos
dados aos model os mencionados para cada uma das temperaturas de tratamentos térmicos.
As trés ligas estudadas, quando envelhecidas a 380°C apresentam, como pode ser visto na
Figura 52 (A), um endurecimento semelhante. Partindo-se da fase martensita b;’, a de

menor dureza, as ligas vao endurecendo por precipitacéo das fases a e .  Apds 10800
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seg. (180 min.) as ligas C-Al-Ni e Cu-Al-Ni-Mn apresentam dureza muito proximas
(=325 HV), sendo a dureza do Cu-Al-Ni-Mn ligeiramente superior enquanto que a liga Cu
Al-Ni-Ti-B apresenta dureza da ordem de 425 HV. Este comportamento € o esperado
devido ao efeito de endurecimento por solucdo solida produzido pelos elementos Mn e Ti-
B.

A partir dos valores da fragéo transformada, os diagramas Ln(-Ln(1-Y)) versus
Ln(t) foram tracados para determinacéo dos parametros da equacéo JM-A (Equacdo 2) e
os diagramas Ln(DH) versus Ln(t) para determinacdo do paréametro da equacdo de ~D
(Equagdo 4). Para a liga Cu-Al-Ni, os dois modelos adequaram-se bem e mostram uma
cinética de endurecimento Unica. Os valores experimentais gjustaram-se bem as retas das
curvas linearizadas, com fatores de correcdo de 0,920 (J-M-A) € 0,939 (F-D). As equacdes
para este sistema de liga tratada a 380°C como indicado nas Figuras 52 (B) e (C), sdo: Y=
1 —exp[-(7,434641)>%%"] e DH = 2,48916t%%%°,
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(A) Variacdo da dureza com o tempo para as ligas estudadas tratadas na

temperatura de 380°C. (B), (C), (D), (E), (F) e (G): distribuicdo dos valores medidos
indicados em (A) segundo os modelos de JM-A e D, sendo: (B) e(C) para o Cu-Al-Ni;
(D) e (E) parao Cu-Al-Ni-Mn; e (F) e (G) parao Cu-Al-Ni-Ti-B.
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Os vaores de “n” e K da equacdo JM-A estdo dentro de uma faixa
normalmente encontrada para decomposicdo austenita-perlita.  Para este tipo de

transformagéo considera-se normal valores entre 0,5< “n” <4 (FERREIRA, 2002).

A liga CWAI-Ni-Mn, tratada a 380°C apresenta uma dupla cinética, onde uma,
das retas do diagrama mostrada na Figura 52 (D) e (E) apresentaram declividade negativa
gue pode ser associada a dissolucéo parcial de fases ou a recuperacdo da microestrutura a
partir de 2500 seg. (42 min.) de tratamento.  Para o primeiro dominio de transformagéo
de fases as equacdes de IM-A (Y = 1 — exp [-(-8,77396t)*°°] e F-D (DH = -
2,31264t%9%%3) " 0s parametros empiricos ajustaram-se muito bem aos dois modelos, sendo
0 JM-A o mais preciso, com fator de correlagdo de 0,992. Para 0 segundo dominio as
expressdes Y =1 —[-(3,96855t)%%%?] e DH = 6,22929t%*!8 s parametros empiricos
também possibilitaram um bom gjuste aos dois model os, com fatores de correlacdo 0,997 e
0,980, respectivamente. O fator negativo em ambas as equacdes justificaram-se ou por

dissolucéo parcial ou recuperacdo, caracterizando uma pequena queda na dureza.

A liga CAI-Ni-Ti- B tratada a 380°C apresenta, como indicado nas Figuras 52
(F) e (G), cinética Unica quando a evolugdo microestrutural € acompanhada pelo modelo de
JM-A. Os pontos experimentais g ustaram-se bem a reta, com coeficiente de correlacéo de
0,964 que é considerado bom. Segundo este modelo a equacdo da cinética seria dada por
Y =1—exp[-(-5,24787t)*"°%®].  Quando a evolucdo é acompanhada pelo modelo de F-D,
0 gjuste dos pontos experimentais se faz a duas retas, gerando duas equacdes para cinética.
Para o primeiro dominio de transformacéo de fases, com fator de correlacdo 0,968, a
cinética é descrita pela equacdo DH = 0,61182t°°°*?!, Para 0 segundo dominio acinética é

descrita pela equacgo DH =4,35105t%°27 | com fator de correlagdo igual a 0,956.

As ligas Cu-Al-Ni, Cu-Al-Ni-Mn e Cu-Al-Ni-Ti-B quando envelhecidas em
suas respectivas temperaturas de recristalizacdo, apresentam segundo mostra a Figura 53,
uma evolucdo microestrutural extremamente conturbada devido a superposicdo dos efeitos

de precipitagdo com recristalizagéo.
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(A) Variacdo da dureza com o tempo para as ligas estudadas tratadas na
(B), (©), (D), (E), (F) e (G): distribuicdo dos valores medidos

indicados em (A) segundo os modelos de JM-A e D, sendo: (B) e (C) para o Cu-Al-Ni;
(D) e (E) parao Cu-Al-Ni-Mn; e (F) e (G) parao Cu-Al-Ni-Ti-B.
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Na Figura 53 (A) verificamos que a liga Ci-Al-Ni quando envelhecida na
temperatura de 440°C apresenta um endurecimento répido nos primeiros instantes do
envelhecimento. A dureza passa de 270 HV para valores superiores a 450 HV. A partir
dos primeiros 1500 seg. (25 min.), a recristalizacdo € iniciada e a dureza cai para valores
ainda superiores a 350 HV. Apds 1800 seg. (30 min.) de tratamento, com a liga
recristalizada, a dureza volta a crescer até valores proximo a 450HV devido ao aumento da
fracdo transformada das fases a, @ e NiAl. Resultado semelhante foi obtido para liga Cu-
Al-Ni-Mn, tratada a 425°C. A dureza cresce de 325 a 400 HV num tempo inferior a 600
seg. (10 min.). Com a recristalizagdo terminada, a dureza volta a crescer suavemente,

tendendo a estabilizacdo em torno do valor 375 HV.

A liga CrAI-Ni-Ti-B envelhecida a 430°C apresenta um crescimento da
dureza maior que as ligas anteriores, muito embora a evolugdo microestrutural tenha
comportamento semelhante. Até os 1500 primeiros segundos (25 min.) a dureza sobe de
275 para 450 HV. Durante a recristalizagdo para 1200 < t < 1800 seg. (ou entre 20 e 30
min.), a dureza ca para 425 HV, aproximadamente. Apo6s 1800 seg. (30 min.) de

tratamento, a dureza volta a crescer e se estabiliza em valores préximos a 475 HV.

O material Ci-Al-Ni, como pode ser visto nas Figuras 53 (B) e (C), apresenta

segundo o modelo JM-A a seguinte expressdo Y = 1 — exp[-(5,29389t)°821%/

8t0,72112

] com fator de
correlacdo de 0,916 e a expressdo DH=0,3268 com fator de correlacéo de 0,898
para 0 modelo FD. Como se observa, 0 modelo de IM-A, apresentou para 0 primeiro
dominio de transformacdo de fases um melhor guste. No segundo dominio a equacdo J
M-A apresentouse da seguinte forma Y=1-exp[-(-5,34015t)°"*'®]  com fator de
correlacdo de 0,898 e a equacdo de F-D sendo DH= 3,28157t*2!97?, com fator de correlacso
de 0,981. Neste caso, também a equacdo de F-D, os parémetros empiricos agjustaram-se

melhor ao experimento.

As Figuras 53 (D) e (E) mostram para a liga Cu-Al-Ni-Mn que ambos 0s
model 0s se gjustaram segundo uma dupla cinética. No primeiro dominio, a equagédo de J

M-A pode ser expressacomo Y = 1 — exp[-(-2,50123t)%**1"®] e a equacso de F-D como DH
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= 2,77977t%%%  com fatores de correlagdo de 0,849 e 0,904, respectivamente.  No
segundo dominio, estas equacdes puderam ser expressas como Y = 1 — exp[-(-
2,256394t)%%1%] e DH = 4,20623t°%%° com fatores de correlacdo de 0,387 e 0,190,
respectivamente.  Os pardmetros experimentais ndo apresentaram qualquer ajuste,
sugerindo grande perturbacdo, gerando dispersdo de valores experimentais que podem ser
atribuidos a simultaneidade de transformagdes que se estende a tempos maiores.

As Figuras 53 (F) e (G) também indicam para a liga Cu+-Al-Ni-Ti-B, dupla
cinética para os modelos de FM-A e FD. As equagdes segundo o modelo de JM-A para
o0 primeiro e segundo dominio foram Y = 1 — exp[-(-5,31845t)%%1] e Y = 1 — exp[-
(8,223611)>4%°%%] com fatores de correlaco de 0,946 e 0,595, respectivamente. O modelo
de F-D pdde ser expresso como DH = -8,7607t>%7%%° e DH = 4,4995t°%®™3  com fatores de
correlacéo de 0,990 e 0,868, respectivamente. Para este material os parametros do modelo
de F-D melhor se gjustaram. Nesta temperatura de tratamento e modelos examinados, esta
ligafoi a que apresentou melhor gjuste para o primeiro dominio de transformacéo de fases,
enquanto no segundo dominio aliga Cu-Al-Ni apresentou melhor aproximacdo, novamente

segundo o modelo de F-D.

Nas curvas de dureza para amostras envel hecidas a 585°C, mostradas na Figura
54, observa-se para as trés ligas estudadas, elevacdo na dureza até proximo aos 500 seg. (8
min.) de exposicdo com nivels de dureza entre 250 e 375 HV para a liga Ci-Al-Ni-Mn e
entre 275 e 450 HV para as ligas Cu-Al-Ni e Cr-Al-Ni-Ti-B, tendéncia que ndo foi
observada na temperatura de 430°C. Estas ligas apresentaram duplas cinéticas nos dois
modelos estudados. A presenca de fases frégeis que precipitaram nos instantes iniciais do
tratamento e a posterior dissolucdo por efeito de exposicdo a temperatura de tratamento
durante o envelhecimento das ligas CirAI-Ni e CwAI-Ni-Ti-B, podem justificar este
comportamento. A presenca do Mn por outro lado favoreceu a ductilidade da liga que o
continha, gerando um encruamento menor e, por consequéncia, uma menor precipitacéo
durante tratamento. Para a liga Cu-Al-Ni-Mn, o modelo de JM-A com Unica cinética,
como pode ser visto nas Figuras 54 (D) e (E), teve a seguinte configuragcdo: Y = 1 — exp[-

(3,04186t) ©°%%1] com fator de correlacdo de 0,932 e 0 modelo de F-D pode ser expresso
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como DH = 6,1433 — t933%  com fator de correlagdo de 0,921. Neste caso, 0 gjuste a0
modelo de J-M-A foi significativamente melhor que o modelo de F-D.

Pelo modelo de JM-A, para o primeiro dominio de transformacéo de fases, as
equacOes para as ligas Ci-Al-Ni e CiAl-Ni-Ti-B, como indicado nas Figuras 54 (B) e (F),
foram as seguintes Y=1 — exp[-(-4,65322t)°%*%] e Y = 1 — exp[-(-2,04539t)>%%®*] com
fatores de correlacéo de 0,856 e 0,937, respectivamente. Pelo modelo de F-D as equagtes
foram DH = 2,3387t%4%% e DH = 3,47139t%2%%® com fatores de correlacdo de 0,930 e
0,904, respectivamente.  Na temperatura de 585°C, o primeiro dominio da cinética de
transformacao de fases, os parametros que melhor se gjustaram foram: o de JM-A (0,937)
paraaliga C-Al-Ni-Ti-B e de D (0,930) para a liga CiAl-Ni. No segundo dominio o
modelo de 3IM-A para a liga Cu-Al-Ni-Ti-B pbéde ser escrito como Y = 1 — expl-
(8,88352t) 1% e Y = 1 — exp[-(9,55999t) 11%%] com fatores de correlacdo de 0,958 e
0,962, respectivamente. Neste caso 0s parametros do modelo de JM-A mehor se
gustaram para a liga Cu-Al-Ni-Ti-B. Para o modelo de FD, as equagtes para o0 segundo
dominio de transformag&o de fases foram DH = 8,67198t %3 e DH = 879046t %4"® com
fatores de correlagdo de 0,901 e 0,940 para as ligas Cu-Al-Ni e Cu-Al-Ni-Ti-B,
respectivamente. No segundo dominio de transformacdo de fases os parametros da

equacdo de F-D também melhor se gjustaram paraa liga Cu-Al-Ni-Ti-B.
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(A) Variacdo da dureza com o tempo para as ligas estudadas tratadas na

temperatura de 585°C. (B), (C), (D), (E), (F) e (G): distribuicdo dos valores medidos
indicados em (A) segundo os modelos de }M-A e D, sendo: (B) e (C) parao Cu-Al-Ni;
(D) e (E) parao Cu-Al-Ni-Mn; e (F) e (G) parao Cu-Al-Ni-Ti-B.
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A Figura 55 indica para amostras tratadas a 600°C que inicialmente as durezas
dos trés materiais se mantiveram proximo dos 250 HV. A partir dos 2000 seg. (33 min.)
apenas os materiais Cu-Al-Ni e Cu-Al-Ni-Ti-B tiveram significativos aumentos na dureza
saltando de 250 para os 375 HV, aproximadamente. Como pode ser visto nas Figuras 55
(B), o material Cu-Al-Ni analisado segundo o modelo JM-A teve um guste com fator de
correlacdo de 0,953 com equacdo Y = 1 — exp[-(-10,4089t)°%%] e um gjuste bom segundo
0 modelo de D com fator de correlacdo de 0,955 com equacdo DH = -5,49056t%8333%3,
Os demais materiais foram obtidos razoaveis gjustes com fator de correlacdo bem
proximos, sendo de 0,962 para a liga Cu-Al-Ni-Mn com as seguintes equagfes. Y = 1-
exp[-(-2,3203t)>%7%"] e DH = 1,62394t°%1%*: naraaliga C-Al-Ni-Ti-B com equacdes Y =
1 — exp[-(-14,2964t)1%'"*8] e DH = -9,01035t%%%6 com fator de correlacio de 0,918.

Para temperatura de tratamento de 700°C, a Figura 56 mostra que 0s materiais
Cu-Al-Ni e Ci-Al-Ni-Mn apresentam durezas baixas e uniformes ao longo dos diferentes
tempos de tratamento térmico com dureza préximo a 250 HV. A liga Cu+-Al-Ni-Ti-B
apresenta uma dureza inicial menor, porém crescente até os 4000 seg. (67 min.) de
exposicdo com valores entre 150 e 200HV, aproximadamente. A partir dos 4000 seg. (67
min.) os valores de dureza oscilam em torno de 250 HV apresentando comportamento
semelhante as ligas Cu-Al-Ni e Cu-Al-Ni-Mn. Nas trés ligas foram observadas cinéticas
Unicas. Judtifica-se pela pouca variagdo na fracdo volumeétrica de particulas de segunda
fase nesta temperatura. Quanto aliga Cu-Al-Ni-Ti- B a uniformidade da cinética a partir de
4000 seg. (67 min.) de envelhecimento € justificada pelo crescimento continuo na fracéo
volumétrica de TiB, e da pouca variagdo na fracdo transformada das outras fases,
principalmente g e NiAl. As avaiagtes dos modelos estéo indicadas nas Figuras 56 (B),
(C), (D), (E), (F) e(G). Os pardmetros empiricos apresentam gjuste com equagdo de J-M-
A daformaY = 1-exp[-(-0,56463t)*1%"] e DH = 2,3965t>%1*3 com fatores de correlacdo
de 0,915 e 0,936 para 0 material Cu-Al-Ni; equacdes Y = 1 — [-(-0,73917t)>11%|e DH =
3,14935t%%22 com fatores de correlagdo de 0,986 e 0,993 para a liga Cu-Al-Ni-Mn; e
equagdes Y = 1 — exp[-(5,49002t) %% e DH = 4,65671t>%®1”° e fatores de correlacéo de
0,994 € 0,995 paraaliga Cu-Al-Ni-Ti-B. Como pode ser observado, para esta temperatura
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de tratamento, os parametros empiricos para ambas as equacfes (FM-A e FD) foram

bastante proximos e apresentaram, neste caso, um bom ajuste.
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(A) Variacdo da dureza com o tempo para as ligas estudadas tratadas na

temperatura de 600°C. (B), (C), (D), (E), (F) e (G): distribuicio dos valores medidos
indicados em (A) segundo os modelos de }M-A e D, sendo: (B) e (C) parao Cu-Al-Ni;
(D) e (E) parao Cu-Al-Ni-Mn; e (F) e (G) parao Cu-Al-Ni-Ti-B.
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Figura 56 - (A) Variagdo da dureza com o tempo para as ligas estudadas tratadas na
temperatura de 700°C. (B), (C), (D), (E), (F) e (G): distribuicdo dos valores medidos
indicados em (A) segundo os modelos de }M-A e D, sendo: (B) e (C) parao Cu-Al-Ni;
(D) e (E) parao Cu-Al-Ni-Mn; e (F) e (G) parao Cu-Al-Ni-Ti-B.
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Como indicado na Tabela 12, com algumas excegdes (aonde se chegou a fator
de correlacéo de 0,5 e mesmo de 0,1), de um modo geral, para amostras envelhecidas nas
diversas temperaturas, as equactes linearizadas pela fungdo logaritmica indicaram razoavel
aproximacao com um fator de correlacdo em torno de 0,960, para ambos os modelos. Os
menores fatores de correlagéo, em torno de 0,30, foram observados para o material Cu-Al-
Ni-Mn na temperatura onde foi observado o efeito mutuo de recristalizacdo e precipitacéo,
naturalmente justificado pelo intenso desordenamento estrutural durante as transformages
de fases. Os valores de dureza analisados apresentaram intervalos (DHV) de 203, 54 e 187
para os materiais Cu-Al-Ni, Cu-Al-Ni-Mn e Cu-Al-Ni-Ti-B, respectivamente. WILSON
(1997), empregando a equacéo de FLOREEN E DECKER (1962), observou estudando o
envelhecimento de uma liga Fe-12Ni-6Mn (ago marageing de alta resisténcia mecanica),
um fator de correlacdo de 0,999971 para uma oscilacdo na dureza de até 150 HV. As
intensas e numerosas transformacBes de fases e a natureza ndo homogénea das
transformacdes nas ligas de cobre do sistema Cu-Al-Ni pdde justificar o gjuste de menor
precisdo de nosso estudo em relacdo a este modelo. Considerando-se que um dos objetivos
de nosso trabalho € andlisar 0 comportamento termomecanico destas ligas ao longo de
diferentes seqiiéncias, 0 modelo F-D assume grande importancia na predicdo do
comportamento destes materiais durante a fabricacdo de componentes termoativos nesta

faixa de temperatura.
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Tabela 12 — Fatores de correlacdo segundo os modelos de JM-A e F-D.

Fator de correlacao

J-M-A F-D

0 .

T(C) Liga Y = 1—exp[(kt)"] DH = (Kt)"

Cu-Al-Ni 0,920 0,939

Cu-Al-Ni-Mn 0,992 0,923

380 0,997 0,980

Cu-Al-Ni-Ti-B 0,964 0,968

0,956

440 Cu-Al-Ni 0,916 0,898

0,898 0,981

425 Cu-Al-Ni-Mn 0,849 0,904

0,387 0,190

430 Cu-Al-Ni-Ti-B 0,946 0,99

0,595 0,868

Cu-Al-Ni 0,856 0,930

0,958 0,901

585 T CuWALNIMN 0,932 0921

Cu-Al-Ni-Ti-B 0,937 0,904

0,962 0,940

Cu-Al-Ni 0,953 0,955

600 Cu-Al-Ni-Mn 0,962 0,962

Cu-Al-Ni-Ti-B 0,917 0,919

Cu-Al-Ni 0,915 0,936

700 Cu-Al-Ni-Mn 0,986 0,993

Cu-Al-Ni-Ti-B 0,994 0,995

Os vaores de “n” obtidos para cada modelo e material nas temperaturas de
tratamentos foram tabelados e estéo apresentados na Tabela 13.
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Tabela13 - Vaoresde“n” segundo os modelos }M-A e F-D.

—
TCC) Modelo CU-AINi CU-AINI-M N CU-AI-NI-Ti-B
cinética cinética cinética

1 2 1 2 1 2

380  JIM-A 224 136  -039 077

F-D 0,24 094 021 055 0065

Tx* JFM-A 0,82 0,72 0,43 0,36 0,63 1,68
F-D 0,72 0,22 0,29 0,047 3,076 0,088

585 JFM-A 0,88 -1,09 -0,51 --- 0,49 -1,10
F-D 0,46 -0,49 -0,44 _— 0,25 -0,48

600 JM-A 0,85 --- 0,067 --- 1,28 ---
F-D 0,83 --- 0,062 --- 1,26 ---

700 JM-A 0,10 --- 0,12 --- -0,65 ---
F-D 0,051 --- 0,063 --- 0,082 ---

*Tx=440"C para Cu-Al-Ni; 425°C para Cu-Al-Ni-Mn; 430°C para Cu-Al-Ni-Ti-B.

Com valores de “n” mostrados na Tabela 13 pode-se identificar a ocorréncia de
algumas alteracbes nas velocidades das transformacoes de fases. Aos valores positivos,
associados a inclinagdo crescente da curva Ln x Ln, podem ser atribuidos & atuacéo
predominante de precipitagdo enquanto os valores negativos, com inclinagéo decrescente,
sugerem recristalizagdo ou dissolucdo de fases. Na temperatura de 380°C indicada na
Figura52, paraaliga CuAl-Ni em ambos os modelos e paraaliga Cu-Al-Ni-Ti-B parao
modelo de JM-A; e nas temperaturas de 600 e 700°C indicadas nas Figuras 55 e 56 para as
trés ligas e ambos os modelos, foram observadas cinéticas Unicas durante a evolugdo
microestrutural. Esta performance indica uma maior uniformidade nas transformagdes de
fases a0 longo do envelhecimento. Duplas cinéticas foram observadas para a liga Cu-Al-
Ni-Mn e liga Ci-Al-Ni-Ti-B segundo o modelo D na temperatura de 380°C; a 440°C
para 0 material Cu-Al-Ni; 425°C para o material Cu-Al-Ni-Mn; e 430°C para 0 Cu-Al-Ni-
Ti-B, temperaturas estas correspondentes a observacdo dos efeitos mutuos de
recristalizagdo e precipitacdo, mostrado na Figura 53, e a 585°C, indicada na Figura 54,
exceto para o material CHAI-Ni-Mn . O primeiro estégio com inclinagdo crescente, pode
ser dribuido a rpida resposta ao efeito da precipitacdo de fases frageis. E 0 segundo
estégio, com inclinacdo decrescente, a atuagcdo da recristalizagdo no caso das primeiras
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temperaturas para 0s respectivos materiais e o inicio de dissolucdo da fase a a 585°C,
podem justificar a mudanca de declividade indicada através da variagdo no valor de dureza
com o tempo de tratamento. A determinacdo de “n” tanto pelo modelo de F-D quanto pelo
modelo de JM-A mostraram tendéncia de mudanca na declividade com razoavel

concordancia.

Os vaores relativos de “n” se situam numa média em torno de 0,5 para
temperatura até 585°C vindo cair proximo a 0,1 a partir de 585°C, sendo a transicdo no
comportamento, segundo as Figuras 52 a 56 (A), observados justo para tempos em torno de
1500 seg. (25 min.) de exposicéo para as ligas CuAl-Ni e Cu-Al-Ni-Ti- B e paratempos de
cerca de 600 seg. (10 min.) para a liga C-Al-Ni-Mn. LELATKO E GIGLA (1994)
estudando o processo de envelhecimento de uma liga Cu-13Al-3Ni-0,25Ti-0,06B na
temperatura de 200°C sugeriram que o valor de “n” estaria em torno de 0,5 para tempos até
cerca de 30 horas de exposicdo, caindo para 0,1 a partir dai.  Estes pesquisadores
revelaram gue o comportamento observado para esta liga atendia a uma relacéo bastante
semelhante a sugerida por F-D indicada pela Equagdo 3 (DHV = Aqt" ) onde DHV
corresponde a variagdo na dureza; A, € uma constante; t € o tempo de exposi¢cdo a
temperatura.  No modelo de IM-A “n” normamente assume o valor 0,5<"n"<4 para
decomposi¢cdo austenita® perlita (FERREIRA, 2002).

As diferencas na composi¢cdo quimica e no estado inicial encruado além das
consideracOes de temperaturas e tempos relativamente maiores aos aqui empregados
podem justificar as diferencas entre nossos resultados e os resultados de LELATKO e
GIGLA (1994) a0 estudarem aliga Cu-13Al-3Ni-0,25Ti-0,06B.

As Tabelas 14, 15 e 16 mostram os valores de dureza medidos e os calculados
(obtidos) e os respectivos erros relativos percentuais (€%) dos valores obtidos em relacéo
aos valores medidos para avaliagdo dos modelos de JM-A e FD. Nelas podemos ver
gue os valores de dureza calculados se ajustaram com boa aproximacao para temperaturas
aé 585°C. Nas temperaturas de 600 e 700°C estes erros foram relativamente maiores. E

nestas temperaturas de envelhecimento que ocorre a dissolucdo total ou parcia das fases
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frageis como ¢ e NiAl nos trés materiais além da precipitacéo de TiB, na liga com Ti-B.
Nestas temperaturas (600 / 700°C), como mostram as Tabelas 14, 15 e 16, as oscilacdes de
durezaforam de 107 /4, 30/ 23 e70/ 74 HV para os materiais Ci-Al-Ni, Ci-Al-Ni-Mn e
Cu-Al-Ni-Ti-B, respectivamente. Os piores gjustes foram observados na temperatura de
585°C para 0 materid Cu-Al-Ni-Mn (e%=12,73) para 0 modelo de D; a 600°C, para o
material Cu-Al-Ni (e%=25) para ambos os modelos. A 700°C o pior gjuste foi observado
paraaliga Cu-Al-Ni- Ti-B, modelo de F-D (€%6=63,50%). Pudemos concluir que ambos 0s
modelos atenderam com razoével aproximacdo para temperaturas até 585°C. A elevacio
da temperatura a partir de 585°C fez aumentar a dispersdo dos valores medidos em relacéo

aos valores obtidos, sendo mais acentuada para 0 modelo F-D naliga C-Al-Ni-Ti-B.

Tabela 14 - Valores das durezas medidos e obtidos para o Cu-Al-Ni.

T(°C) Condicao t(s) H e% T(s) H e%
Medidos 3554  --- 3696 - --

380  obtidos JM-A 7200 36963 -4,01 9000 369,63 -0,002
F-D 34927 1,72 354,78 4,01

Medidos 3921  --- 444

440  obtidos JM-A 900 39866 -1,69 7200 43956 1,0
F-D 43580 -11,6 43596 1,81

Medidos 3448  --- 3149 -

585 ohbtidos JM-A 180 37251 -804 7200 32457 -3,09
F-D 363,57 -544 32589 -351

Medidos 3384  --- 3408  ---

600 obtidos JM-A 3600 25240 2542 7200 25538 2507
F-D 252,38 25,42 255,35 25,08

Medidos 2328 - 2257 -

700  obtidos JM-A 1800 24196 -393 7200 24311 -7,71
F-D 241,87 -3,89 24306 -7,69

Nota: e%=erro relativo percentual do valor obtido em relagéo ao valor medido.



111

Tabela 15 - Valores das durezas medidos e obtidos para o Cu-Al-Ni-Mn.

T(C) Condicio t(s) H e% T(9) H e%
Medidos 324,46  --- 35324  ---

380  obtidos JM-A 420 32026 129 9000 35410 -0,24
F-D 307,60 5,20 353,43 -0,053

medidos 38548  --- 361,26  ---

425  obtidos JM-A 420 36726 473 720 35544 161
F-D 369,46 4,16 370,46 -2,55

medidos 309,57  --- 27753  ---

585 ohbtidos JM-A 420 33329 -766 7200 29727 -711
F-D 348,97 -12,73 305,56 -10,10

medidos 276,04 267,67

600  obtidos JM-A 1800 28731 -4,08 7200 28803 -7,60
F-D 287,30 -4,08 288,01 -7,60

medidos 254,71 224,19

700  obtidos JM-A 3600 26338 -340 7200 264,96 -18,19
F-D 263,16 -3,32 264,89 -18,15

Nota: e%=erro relativo percentual do valor obtido em relacédo ao valor medido.

Tabelal6 - Vaores das durezas medidos e obtidos para o Cu-Al-Ni-Ti-B.

T(°C) Condicao t(s) H e% t(s) H e%
medidos 360,73 414,69

380 obtidos JFM-A 900 367,15 -1,78 (200 41816 -0,84
F-D 359,39 0,37 417,90 -0,77

medidos 435,01 482,39

430 obtidos JM-A 900 43764 -061 7200 482,41 -0,0045
F-D 47527 1,48

medidos 43398  --- 409,89  ---

585 obtidos JM-A 900 44392 -229 4800 41226 -0,58
F-D 450,46 -3,80 395,66 3,47

medidos 353,62  --- 341,36 -

600 obtidos JM-A 3600 28313 1994 7200 28829 1555
F-D 283,10 19,94 288,24 15,61

medidos 17458  --- 201,94  ---

700  obtidos JM-A 1800 179,92 -306 3600 19749 220
F-D 85,04 51,29 73,70 63,50

Nota: e% =erro relativo percentual do valor obtido em relagéo ao valor medido.
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O modelo JM-A foi desenvolvido para descrever as transformagdes de fase no
estado solido do tipo heterogéneo. Exceto para o materiad Cu-Al-Ni-Mn para a
temperatura de 585°C, em baixas temperaturas (até 585°C), mesmo havendo multiplicidade
de transformacOes, este modelo, que ndo depende dos mecanismos de transformacéo,
gjustou-se muito bem aos resultados experimentais. No entanto, observa-se (Tabela 12)
alternancia equilibrada de melhor gjuste entre este modelo e 0 modelo de F-D até esta faixa
de temperatura. Em altas temperaturas (acima de 585°C), onde a inércia de endurecimento

produzida pela precipitacdo durante agquecimento € seguida pela dissolucéo, o0 modelo de
F-D gusta-se melhor.
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5. CONCLUSOES

Durante a fabricagcdo, a trabalhabilidade a frio foi favorecida: pela laminacéo
prévia a 750°C; reducdo por passes ndo superando os 5% da espessura; deformacdo

maxima de 15% da espessura.

Durante andlise calorimétrica dinamica foram identificados dois picos
caracteristicos de transformagdes de fase. O primeiro pico foi associado a processos
mUtuos de precipitacdo e recristalizacdo e 0 segundo, a processo de betatizacdo. Foram
observadas as precipitaces das fases a, ¢ e NiAl smultaneamente a recristalizacdo em
temperaturas proximas a 440°C. Em temperaturas proximas a 600°C observouse a
dissolucéo parcial destes precipitados. A fragdo volumétrica de a diminui com o
aumento da temperatura a partir de 585°C, temperatura onde parece iniciar o processo de

betati zacdo, cujo pico é observado a 600°C.

A fase @ de comportamento frégil precipita somente na liga Cu-Al-Ni-Ti-B na

condicdo de betatizada seguida de envelhecimento por 120 min. A 380°C afase

precipita neste material, ndo sendo observada nos demais.

Nas temperaturas Tx de 440°C para liga Cu-Al-Ni; 425°C paraliga C-Al-Ni-
Mn; e 430°C para aliga C-Al-Ni-Ti-B; observouse que: afase g estava presente nas
trés ligas, sendo que NiAl foi encontrada em Cu-Al-Ni e Ci-Al-Ni-Ti-B, ndo tendo sido

observada naliga CAl-Ni-Mn.
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As fases g e NiAl apareceram simultaneamente na temperatura de 600°C para
as trés ligas estudadas. Para a liga Cu-Al-Ni-Ti-B a fase TiB; aém de @ e a NiAl
apareceram na temperatura de 700°C onde os picos de g aumentam de intensidade com o

tempo, indicando que a solubilizagcdo completa deste sistema deve ocorrer além desta

temperatura.

O parametro de rede “c” da martensita by’ aumentou em até 2,7% com a
introducéo dos elementos de ligaMn e Ti- B, sendo mais influenciado pela presenca de Ti-
B.

Observa-se uma perfeita relacéo de orientacdo entre as fases b, g e NiAl, sendo
0 parametro de rede da fase ¢ cerca de trés vezes maior que o correspondente parametro da
fase NiAl e o parametro da fase b cerca de duas vezes 0 mesmo parametro da fase NiAl.
A fase TiB, também apresenta uma relacdo de coeréncia cristalogréfica com afase b, onde

0 parametro “a’ dafase b é cerca de duas vezes 0 mesmo parametro da fase TiB>.

A fase NiAl precipita coerentemente na interface b / @ exibindo relacdo de

orientaggo <111>,6 //<111>qg, // <111>, e {110}, 220}, /{330}Q,.

O comportamento avaliado através do perfil de dureza das amostras nas
diversas temperaturas de ensaio atendeu, na maioria das vezes, a0 comportamento
esperado levando-se em conta as fases presentes. Na faixa de temperatura onde ocorreram
os efeitos simultaneos de recristalizacéo e precipitacdo, foram verificados os maiores

valores de dureza devido a intensificacéo das fases frégeis.

A 700°C observouse, mesmo na presenca de fases frageis ndo totamente
dissolvidas, queda nos valores de dureza. No Material Cu-Al-Ni-Ti-B  a elevagdo na
dureza a partir de 80 min. de exposi¢cao foi associada a precipitacdo de um composto

intermetdlico, TiB,, ndo observado nas outras ligas estudadas. TiB, precipita
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coerentemente na matriz exibindo relacio de orientagio < 010>, // < 013>, e

{0003} 1, /{100},, .

Os processos de recristalizagcdo e precipitacdo que ocorreram simultaneamente
nos materiais CAI-Ni, Cu-Al-Ni-Mn e Cu-Al-Ni-Ti-B nas temperaturas de 440, 425 e
430°C respectivamente, sd0 de natureza complexa. A simultaneidade produz cinéticas
descontinuas, influenciadas por grande nimero de varidveis empiricas do processo, motivo

gue dificulta estabel ecer um model o de cinética Unica reprodutivel.

Nas temperaturas de 380°C para as ligas CiAl-Ni para ambos os modelos e
paraaliga Cu-Al-Ni-Ti-B segundo o modelo JM-A; a585°C paraaliga Ci-Al-Ni-Mn e a
600 e 700°C para as trés ligas e ambos os model os estudados, foram identificadas cinéticas
Unicas. A 380°C paraaliga CiAl-Ni-Mn, a440, 425 e 430°C para os materiais Cu-Al-Ni,
Cu-Al-Ni-Mn e Cu-Al-Ni-Ti-B, respectivamente, e a 585°C para as ligas CAI-Ni e Cu-
Al-Ni-Ti-B ocorreram duplas cinéticas com inclinagcdo positiva no primeiro estégio e
negativa no segundo estégio. O primeiro estégio, com inclinacéo positiva, foi atribuido a
intensa precipitacdo enguanto o segundo estégio pdde ser associado a transformacdes de

fases envolvendo recristalizacgo ou dissolugéo.

Os vaores de “ n “ variaram a um valor médio de 0,5 para temperaturas até

585°C e 0,1 paratemperaturas a partir de 585°C para 0s trés materiais.

Para baixas temperaturas (até 585°C) onde ocorre multiplicidade de
transformactes de fase, acorre aternancia equilibrada de melhor gjuste entre os modelos
de JM-A e RD para as trés ligas. Para temperaturas acima de 585°C onde a inércia de

endurecimento € superada dando vez a dissolucéo, 0 modelo de F-D gusta-se melhor.
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SUGESTOES DE TRABALHOS FUTUROS

Explorar as transformagdes de fases em dominios de temperaturas maiores que a

700°C assim como em tempos maiores do que 180 min.

Investigar a laminacdo a quente prévia a laminacdo a frio em temperaturas mais
baixas, como a450°C, por exemplo.

Estudar a influéncia da velocidade de resfriamento sobre a cinética das

transformagoes de fases empregando meio de resfriamento mais brusco.



117

REFERENCIASBIBLIOGRAFICAS

AGAFONOV, V. NAUDOT, P. DUBERTRET, A. e DUBOIS, B. Influence of the
aluminium content n the appearance and stability of martensites in the Cu-Al-Ni
system. Scripta Metallurgica, v.22, p.489-494, 1988.

ANDRADE, M.S. A study on the substructure copper-based 18R martensites by
transmission electron microscopy. Tese de doutorado, Katholieke Universiteit

Leuven, Bélgica, 1983.

ARAUJO FILHO, O. O. Obtencéo e caracterizacio da liga quaternariab-Cu-Zn-Al-Ni
com efeito memoria de forma. Dissertagdo de mestrado. DEMEC / UPFE, 2000.

ASTM E112. Standard test method for determining avarage grain size, 1996.

ASTM E92. Standard test method for Vickers hardness of metallic materials, 1987.

AYDOGDU, A., AYDOGDU, Y. e ADIGUZEL, O. The influence of ageing on
martensite ordering and stabilization in shape memory Cu-Al-Ni alloys. Materials
Research Bulletin, v.32, n.5, p.507-513, 1997.

BASSELINK, P.A. e SACHDEVA, R.C.L. Applications of shape memory effect.
Journal de Physique 1V, v.5, Supplément au JP 11, 12, ICOMAT-95, p.111-116,

1995.

BROWN, M.E. Introduction to Therma Analysis — Techniques and Applications,
Chapman and Hall, New Y ork, 1988.

CAHN, R. W. e HAASEN, P. Physical metallurgy, North-Holland publishing, 3a. ed.,
London, 487p. 1983.



118

CAHN, R.W. Recovery and recrystallization in: CAHN, R.W. Physical Metallurgy.
2nd ed. NorthHolland, p.1129-1197, London, 1970.

CALLISTER, Jr. Indroducdo a Ciéncia e Engenharia dos Materiais, Livros Técnicos e
Cientificos Editora-LTC, 2001.

CLAREBROUGH, L.M. Deformation and recrystalization of aloys containing two
phases, Journal of Science, Res., Série A, v.3, p.72-90, 1950.

CULLITY, B. D. e STOCK, SR. Elements of X-ray diffraction. Terceira edicéo,
Prentice-Hall, Inc.USA, 2001.

DELAEY, L. KRISHNAN, RW., TAS, H. e WARLIMONT, H. Review —
Thermoelasticity, Peseudoelasticity and the memory effect associated with
martensitic transformations, Part I, J. Mat. Sci, v.9, p.1521-1534, 1974.

DIETER, G.E. Mechanical Metallurgy, MacGraw-Hill, Inc., 1961.

DVORACK, M. A., KUMANO, N., POLAT, S. CHEN, H. e WAYMAN, C. M.
Decomposition of a bi-phase Cu-Al-Ni aloy at elevated temperature. Scripta
Metallurgica, v.17, p.1333-1336, 1983.

FALLEIROS, |.G.S. Microestruturas de um latdo afa-beta resultantes de encruamento

erecozimento. Tese de livre docéncia, USP, Sdo Paulo, 120p., 1982.

FERREIRA, R.A.S. Transformacdo de fase. Aspectos cinéticos e morfoldgicos, Editora
da UFPE, 2002.

FLOREEN S. e DECKER, R.F. Heat treatment of 18% Ni maraging steel.
Transactions of the ASM, v.55, p.518-530, 1962.



119

GONZALEZ, C. H. Etude des comportements electro-thermomécaniques et de la
stabilisation martensitique d alliages monocristallins a mémoire de forme base
cuivre. Tese de doutorado. L’Ingtitut National Dés Sciences Appligees de Lyon,
Franca, 178p., 2002.

GORELIK, S.S. Recrystallization in metal and alloys. Mir. Moscow, p.71-89, 1981.

HARRISON, JD. e HODGSON, D.E. Use of TiNi in mechanical and electrical
connectors. In: Shape memory effect in alloys. Editado por Jeff Perkins, London,
p.517-524, 1975.

HOMMA, T. Type and mechanica caracteristics of shape memory aloy. In: Shape
memory aloy, Funakubo, H., Gordon and Breach Science Publishers, London,
England, p.61-175, 1987.

HONEY COMBE, RW.K. e BOAS, W. The deformation and recrystallization of an
alloy containing two phases, Journa of Science, Res., Série A, v.1, p.70-84, 1948.

HORNBOGEN, E. Electron microscopical investigation of the recrystalisation of
aloys in wich precipitation can occur. Praktische Metallographie, v.7, p.349-360,
1970.

HORNBOGEN, E. e KOSTER, U. Recrystallization of two-phase alloys. In: Haesser,
F. Recrystallization of metallic materials. Dr. Riederer Verlag, Stuttgard, p.159-
194, 1978.

HURTADO, I. RATCHEV, P. VAN HUMBEECK, J. DELAEY, L. A Fundamental
study of the X-phase precipitation in Cu-Al-Ni-Ti-(Mn) shape memory alloys. Acta
Materidia, v.44, n.8, p.3299-3306, 1996.



120

JOHNSON, W. e AVRAMI, R. Reaction kinetics in processes of nucleation and
growth. Trans. AIME, v.135, 416-422, 1939.

KAINUMA, R., TAKAHASHI, S. ISHIDA, K. Thermoelastic martensite and shape
memory effect in ductile CuAl-Mn aloys. Metdlurgicd and Materias
Transactions A., v.27A, p.2187-2195, 1996.

KENNON, N.F., DUNNE, D.P. e MIDDLETON, L. Ageing effects in copper-based
shape memory aloys. Metdlurgical Transactions A, v.13A, p.551-555, 1982.

KOSTER, U. Recrydtallization involving a second phase. Metal Science, v.8, p.151-
160, 1974.

KURDYUMOQV, G.V. e KHANDROS, L.G. On the thermoelastic equilibrium in
martensitic transformations. Doklady Akademii Nauk Sssr, v.66, p.211-214, 1949.

LELATKO, J. e MORAWIEC, H. Effect of NiAl precipitation on shape memory of
Cu-Zn-Al-Ni dloy. Journal of Materials Science, v.31, p.2767-2773, 1996.

LI,W.Z. eZHOU, J P.in: TANG, S. M., CHUNG, C. Y. eLIU, W. G. Preparation
of CwAI-Ni based shape memory aloys by mechanical alloying and powder
metallurgy method. Journal of Materials Processing Technology, v.63, p.307-312,
1997.

LIMA, E. P. R. Estudo da cinética de recristalizacdo da liga de aluminio AA8011 na
condicdo H18. Dissertacdo de mestrado. UFPE, Recife, agosto-2002.

MADER, K. e HORNBOGEN, E. Systematics of recrystallisation micromechanisms
ina + b brass. ScriptaMetallurgica, v. 8, p.979-984, 1974.



121

MORAWIEC, H. e GIGLA, M. Effect of ageing on shape memory in Cu-Al-Ni aloy
with Ti + B additions, Acta Metallurgica et Materialia, v.42, p.2683-2686, 1994.

MORAWIEC, H. GIGLA, M. Effect of ageing on TWME in Cw-Al-Ni aloy. Journal
de Physique 1V, Collogue C8 Supplément au J. de Physique IlI, v.5, decémbe,
1995.

MORRIS, M. A. e GUNTER, S. Effect of heat treatment and thermal cycling on
transformation temperature of ductile C-Al-Ni-Mn-B alloys. Scripta Metallurgica
et Materiaia, v.26, p.1663-1668, 1992.

MORRIS, M. A. e LIPE, T. Microstructura influence of Mn additions on
thermoelastic and pseudoel astic properties of Cu-Al-Ni alloys. Acta Metallurgical
and Materialia, v.42. n.5 p.1583-1594, 1994.

MORRIS, M. A. High temperature properties of ductile CuAl-Ni shape memopry
alloys with boron additions. Acta Metallurgical and Materialia, v.40, n.7, p.1573-
1586, 1992.

NISHIYAMA, Z. Martensitic transformation, Academic Press, p.14-79, 1978.

PADILHA e SICILIANO JUNIOR, 1996. Encruamento, recristalizacdo, crescimento
de gréo etextura. ABM, S50 Paulo, 158p., 1996.

PELOSIN, V. e RIVIERE, A. Structural and mechanical spectroscopy study of the by’
martensite decomposition in Cu-12%AI-3%Ni (wt%) alloy. Journal of Alloy and
Compounds, v.268, p.166-172, 1998.

PICORNEL, C. PONS, J. e CESARI, E. Effects of thermal ageing in b-phase in Cu-
Al-Ni single crystals. Journal de physique IV, Colloque C5, Supplément au Journal
de Physique I11, p. 323-328, nov. 1997.



122

POTAPQV, P. L. The elastic energy induced by martensitic transformation in
NiMn(Ti). Scripta Metallurgica et Materialia, v.31, n.9, p.1243-1248, 1994.

RECARTE, V. e PEREZ-SAEZ, R. B. Evolution of martensitic transformation in Cu
Al-Ni shape memory alloys during low-temperature aging. J. Mater. Res,, v.14,
n.7, p., 1999.

RECARTE, V. PEREZ-SAEZ, R. B. BOCANEGRA, E. H. NO, M. L. e SAN JUAN,
J. Dependence of the martensitic transformation characteristics on concentration in
Cu-Al-Ni shape memory aloys. Materials Science and Engineering A-273, p.380-
384, 1999%a.

RECARTE, V., HURTADO, I. HERREROS, J, NO, M. L., SAN JUAN, J.
Precipitation of the stable phases in CutAl-Ni shape memory aloys. Scripta
Materialia, v.34, n.2, p.255-260, 1996.

REED-HILL, R. E., Physical metallurgy principles, D. Van Nostrand Company, USA,
Second Edition, 1973.

RODRIGUEZ, P. e GUENIN, G. Thermal ageing behaviour and origin of a Cu-Al-Ni
shape memory alloy. Materials Science and Engineering, v.A129, p.273-277,
1990.

SCHERNGELL, H., SCHNABL, A. e KNEISSL, A.C. Microstructural changes in Cu-
Al-Ni shape memory alloys. Prakt. Metalogr., v.37, n.3, p.160-172, 2000.

SEGUI, C. PONS, J.,, CESARI, E., MUNTASELL, J., FONT, J. Characterization of a
hot-rolled Cu-Al-Ni-Ti shape memory alloy. Materials Science and Engineering,
v.A273-275, p.625-629, 1999.



123

SHIMIZU, K. e OTSUKA, K. Optica and electron microscope observations of
transformation and deformation characteristics in AwAl-Ni MARMEN aloys. In
Shape memory effect in aloys. Editado por Jeff Perkis, Californica, USA, p.59-87,
1975.

SHIMIZU, K. E TADAKI, T. Shape memory effect machanism. In Shape memory
alloys, Funakubo, H., Gordon and Brech Science Publishers, London, p.1-60, 1987.

SINGH, J. CHEN, H. Decomposition of the g phase in a Ci-Al-Ni shape memory
aloy at elevated temperaturas. Scripta Metallurgica, v.19, p.887-890, 1985.

SINGH, J,, HAYDEN, C. e WAYMAN, C.M. Transformation sequence in a Cu-Al-Ni
shape memory alloy at elevated temperatures, Metalurgical Transactions A, v.17A,
p.65-72, 1986.

SOUZA, S. A. Ensaios mecanicos de materiais metalicos. Ed. Edgard Bliicher, S&o
Paulo, 1989.

VAN VLACK, L.H. Elements of Materials Science, AddisonWesley Publishing
Company, Inc., 1964.

VOLTA, A.R. Recristalizagdo do cobre com 99,5% de pureza, laminado a frio e fatores
gue influenciam a energia de ativagcdo do processo. Dissertacdo de mestrado.
Centro Técnico Aeroespacia-1TA, Sao José dos Campos, 173p., 1973.

WAYMAN, C.M. e HARRISON, J.D. The origin of shape memory effect, Journal of
Metals, v.36, p.26-28, 1989.

WILSON, E.A. Quantification of age hardening in an Fe-12Ni-6Mn alloy. Scripta
Materialia, v.36, n.10, p.1179-1181, 1997.



124

www.aerofit.com sma, dezembro, 2002.

WwWw.innovations.copper.org shape memory, dezembro, 2002.

www.nitinol.com, applications, dezembro, 2002.

www.sma.com, dezembro, 2002.

ZARUBOVA, N. GEMPERLE, A. e NOVAK, V. Initia stages of g precipitation in

an aged Cu-Al-Ni shape memory alloy. Materials Science and Engineering A-222,
p.166-174, 1997.



