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RESUMO

As ligas de memoria de forma (LMF’s) sdo materiais inteligentes que tém como
caracteristicas principais o efeito memdria de forma, que consiste na recuperacéo de sua
forma original, depois de ter sido deformado, apds um ciclo térmico, e a superelasticidade,
que é a recuperacdo de grandes deformacgdes ap0s o descarregamento mecanico. Esses
fendmenos sdo resultantes de uma transformacdo de fase reversivel do tipo
austenita/martensita. Por ser a base de cobre, a liga Cu-Al-Ni de memoria de forma
apresenta baixo custo dos elementos se comparado com as ligas de Ni-Ti e possui um
potencial para aplicacdo em temperaturas acima de 100°C. Contudo, a fratura fragil
intergranular € uma desvantagem para a sua aplicacdo. Nesse sentido, obter um material
de grdos anormais € uma forma de superar a limitacdo imposta pela fratura intergranular
nessa liga. O objetivo desta dissertacdo é obter uma LMF Cu-Al-Ni-Mn-Nb com
crescimento de graos anormais por meio de ciclagens térmicas e/ou laminacdo a quente.
A LMF estudada foi a Cu-11,76Al-3,22Ni-2,78Mn-0,02Nb (% peso), processada por
conformacao por spray. Ela foi submetida a tratamentos isotérmicos em 300°C, 400°C,
500°C, 600°C e 700°C por 24h com a finalidade de se determinar as fases formadas nessas
temperaturas. Ap6s o estudo dos tratamentos isotérmicos, ciclou-se termicamente a
amostra bruta conformada por spray em 400°C e 600°C. Além disso, foi feita uma
laminacdo em 950°C na amostra bruta conformada por spray e parte dela foi ciclada em
400°C. Diante disso, verificou-se que a rota que apresentou um maior crescimento de
gréos foi a amostra laminada em 950°C e ciclada em 400°C. A amostra conformada por
spray ciclada em 400°C e a amostra laminada em 950°C apresentaram crescimento
anormal de grdos (CAG), porém com uma menor eficiéncia. Sugere-se que 0 mecanismo
envolvido no CAG aplicado a LMF Cu-11,76Al-3,22Ni-2,78Mn-0,02Nb (% peso) esta

relacionado com a formagé&o de subgréos.

Palavras-chave: Liga de memoria de forma a base de cobre. Fratura intergranular.

Crescimento anormal de gréos. Ciclagem térmica. Laminagédo. Subgraos.



ABSTRACT

Shape memory alloys (SMA’s) are smart materials that present shape memory effect,
which consists on the recovery of the deformed state after a thermal cycle, and the
superelasticity, which is the recovery from large deformations after mechanical
unloading. These phenomena are the result of a reversible phase transformation of the
austenite/martensite. Being a copper-based alloy, the Cu-Al-Ni shape memory alloy has
low elemental cost compared to Ni-Ti alloys and has a potential for application at
temperatures above 100°C. However, brittle intergranular fracture is a limitation for its
application. In this sense, obtaining an abnormal grain growth in this material is a way to
overcome the limitation imposed by intergranular fracture in this alloy. The aim of this
master thesis is to obtain a Cu-Al-Ni-Mn-Nb with large grains through a combination of
thermal cycling and hot rolling. The SMA studied was Cu-11.76Al-3.22Ni-2.78Mn-
0.02Nb (wt %), processed by spray forming. It was submitted to isothermal treatments at
300°C, 400°C, 500°C, 600°C and 700°C for 24h in order to determine the formed phases
at these temperatures. After studying the isothermal treatments, the spray formed sample
was thermally cycled at 400°C and 600°C. In addition, a rolling at 950°C was performed
on the spray formed sample and part of it was cycled at 400°C. In view of this, it was
found that the most optimized route for grain growth was the rolling at 950°C and cycled
at 400°C. The sample spray formed cycled at 400°C and the sample rolled at 950°C
showed abnormal grain growth (AGG), but with a lower efficiency. It is suggested that
the mechanism involved in the AGG applied to the Cu-11.76Al-3.22Ni-2.78Mn-0.02Nb

(wt %) SMA is associated with subgrains formation.

Keywords: Copper-based shape memory alloy. Intergranular fracture. Abnormal grain

growth. Thermal cycling. Rolling. Subgrains.
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1 INTRODUCAO

Com o decorrer dos anos observa-se 0 crescente desenvolvimento da tecnologia nas
diferentes areas do conhecimento: saude, eletrdnica, sistema da informacéo, biologia e
engenharias. A area da ciéncia e engenharia de materiais tem desempenhado um papel
importante, principalmente no desenvolvimento de novos materiais, que de uma forma
direta ou indireta impulsiona os diversos segmentos da tecnologia mundial. Um exemplo
de material que tem ganhado importancia sdo os materiais inteligentes, que possuem a
capacidade de detectar estimulos externos (variacdo de temperatura, tensdo, umidade ou
de um composto quimico especifico) e responder a esses estimulos [1,2]. Esta dissertacdo
trabalhard com a liga de meméria de forma (LMF) Cu-Al-Ni-Mn-Nb, um tipo de material
funcional que apresenta o efeito memoria de forma (EMF) e a superelasticidade. A
escolha de uma LMF a base de cobre se deve ao menor custo dos elementos utilizados
em relacdo as LMF’s NiTi e ao seu potencial uso em altas temperaturas (acima de 100°C)
[3,4]. Contudo, a fratura fragil intergranular nas LMF’s policristalinas a base de cobre é
um aspecto negativo. Portanto, deve-se melhorar a resisténcia a fratura nessas ligas para

ampliar as suas aplicagdes [5].

Uma maneira de superar a fragilidade nessas ligas, imposta pela fratura intergranular, é
obter um monocristal, porque ndo haveriam contornos de gréos, ou um material com gréos
grandes, minimizando a quantidade de grdos. As técnicas convencionais de obtencao de
monocristais, como por exemplo, o método Czochralski, requerem um alto nivel
tecnoldgico com relacdo a processos e equipamentos e, por consequéncia, demandam um
maior custo. Diante disso, uma outra alternativa foi proposta na literatura, chamada de
crescimento de monocristais no estado sélido (CMES), cujo mecanismo esta baseado no
crescimento anormal de grdos (CAG) em ligas policristalinas. Dessa forma, cada gréo de
tamanho anormal pode agir como um monocristal, caso seja possivel retira-lo da chapa
metalica, por exemplo [6]. O CAG € caracterizado por apresentar, geralmente, uma
distribuicdo ndo uniforme no tamanho de gréos, porque alguns gréos crescem com uma
taxa muito maior, ao contrario do crescimento normal de grdos (CNG), no qual os grédos

apresentam uma distribuigdo uniforme por exibirem um crescimento homogéneo [7].
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Pela literatura observa-se que a formagao de graos anormais em LMF’s a base de cobre
acontece geralmente devido a introducdo de subgrdos durante a ciclagem térmica (CT).
Essa ciclagem acontece com auséncia de deformacdo plastica, resultando em um
crescimento de grdo denominado de CAG estatico. Assim, durante a CT os subgréos
formados sdo consumidos a medida que os grdos anormais vao crescendo [7,8].
Entretanto, em alguns metais pode ser verificado o CAG no decorrer da deformacéo

plastica em alta temperatura, fenébmeno que é chamado de CAG dinamico [9,10] .

Diante disso, um estudo sobre as possiveis rotas para obtencdo de graos anormais em uma
LMF Cu-Al-Ni-Mn-Nb foi feito nesta dissertacdo. Para isso, dividiu-se em trés rotas:
CAG estéatico, CAG dinamico e a combinacao do dinamico com o estatico. Primeiramente
estudou-se as fases que podem se formar nas temperaturas de 300°C, 400°C, 500°C,
600°C e 700°C através de tratamentos isotérmicos. Por meio desses resultados
determinou-se as temperaturas das CT’s no intuito de promover o CAG estatico. A fim
de reproduzir o CAG dindmico, uma amostra foi laminada em 950°C e, por ultimo,
submeteu-se a amostra laminada a uma CT para associar o CAG dinamico com o estético.

As caracterizagdes microestruturais e mecanicas, a saber, microscopia éptica (MO),
microscopia eletrdnica de varredura (MEV), espectroscopia por dispersdo de energia
(EDS - energy dispersive spectroscopy), difracdo de raios X (DRX) e dureza Vickers,
foram usadas para determinacdo das fases formadas nos tratamentos isotérmicos e no

estudo das rotas de CAG propostas.
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2 OBJETIVOS

2.1 OBJETIVO GERAL

A presente dissertacdo tem por objetivo geral obter uma LMF Cu-Al-Ni-Mn-Nb de gréos

anormais (acima de 400um) por meio de CT’s e/ou laminagéo a quente.

2.2 OBJETIVOS ESPECIFICOS

Dentre os objetivos especificos destacam-se:

- Estudar as fases formadas nas temperaturas de 300°C, 400°C, 500°C, 600°C e 700°C
para a liga Cu-Al-Ni-Mn-Nb;

- Determinar os melhores caminhos para obtencdo de grdos grandes em rotas no estado

solido;
- Avaliar a evolucdo do tamanho médio de gréos nas diferentes rotas;

- Contribuir para o conhecimento do CAG aplicado a liga Cu-Al-Ni-Mn-Nb através das

caracterizagdes microestruturais e mecanicas.
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1 TRANSFORMACOES DE FASES EM LIGAS DE MEMORIA DE FORMA

As LMF’s sao materiais que possuem a capacidade de recuperar a sua forma original ap6s
terem sido deformados plasticamente. A recuperacdo da sua forma original ocorre por
variacOes de temperatura ou do campo magnético [4].

O EMF acontece devido a uma transformacdo de fase reversivel entre a austenita e a
martensita (transformacdo martensitica, TM), ocorrendo por cisalhamento dos planos
atomicos e sem difusdo de atomos. A TM nas LMF’s ¢ cristalograficamente reversivel e
termoeléstica, 0 que ndo acontece na TM dos acos. A for¢a motriz para a TM
termoeléstica é pequena e as interfaces entre martensita e austenita séo moveis. Dessa
forma, ela € cristalograficamente reversivel. Na TM néo termoelastica a forca motriz é
alta e as interfaces entre martensita e austenita ndo sao mdéveis, porgque a martensita cresce
até dado tamanho critico e a transformacdo de martensita para austenita ocorre por

renucleacdo da austenita [11].

A TM reversivel apresenta transformacdo direta e reversa, conforme a figura 1. Na
transformacéo direta, que ocorre no resfriamento, a austenita se transforma na martensita.
As temperaturas de inicio e fim da formacédo da martensita sdo representadas por Ms e My,
respectivamente. Na transformacdo reversa a martensita se transforma em austenita
durante o aquecimento, sendo As e Ar as temperaturas de inicio e fim da reacdo,
respectivamente. Durante a TM a martensita é separada da austenita através de uma
interface chamada de plano de habito. A histerese pode ser calculada entre o inicio da
transformacéo reversa e direta (|Ms— A ou |As — M¢|), denominada de histerese inelastica,
ou entre o intervalo de inicio e fim de cada transformagdo (Ar — As ou Ms — M),
denominada de histerese elastica. As histereses sdo resultantes do atrito gerado pelo
movimento dos contornos de macla, que se manifesta na forma de dissipacéo de energia

durante a transformacdo reversa e direta [12].
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Transformacgéo direta
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Martensita Ax Af Austenita
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Figura 1: Transformacéo de fases observada nas reacdes direta e reversa na TM.
Adaptada de [13].

Sob a Optica cristalogréafica, a TM se divide em duas etapas: deformacdo de Bain e
deformacdes invariantes de rede. A deformacdo de Bain estd relacionada com o0s
movimentos atbmicos necessarios para obter a nova estrutura martensitica a partir da
austenita. A distor¢do microestrutural, resultante da transformacdo da austenita para
martensita, é a deformacédo de Bain, na qual observa-se amplas deformac6es ao redor das
variantes martensiticas. Para que ocorra a nucleacdo e crescimento dessas variantes tais
deformacdes devem ser minimizadas. Isso € feito por escorregamento de deslocacdes ou
maclacdo [14], conforme a figura 2. Os mecanismos de acomodacdo sdo chamados de
deformacdes invariantes de rede, porque a estrutura cristalina da martensita ndo muda.
Quando a deformacdo invariante de rede acontece por escorregamento, a subestrutura da
martensita se caracteriza pela presenca de deslocacOes dentro das variantes. Quando a
deformacéo invariante € por maclagéo, ha a presenca de falhas de empilhamento. De
qualquer forma, nos dois casos a forma macroscopica do solido permanece igual a da
austenita. Na acomodagdo por escorregamento ocorre deformagdo plastica por

escorregamento e geracdo de deslocagdes, sendo o processo irreversivel. Contudo, na
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maclacdo ndo h& geracdo de deslocacbes, sendo capaz de acomodar mudangas
cristalograficamente reversiveis. Nas LMF’s o principal mecanismo de acomodacao € por
maclacdo, devido a necessidade de haver reversibilidade da estrutura cristalografica para

que ocorra 0 EMF e a superelasticidade [11,15].

(a) —

e e B B
o o

S
-""'Hrl'"i-.,-.,

(b)

s

/

Austenita Martensita

Figura 2: (a) Acomodacdo de deformagdes por escorregamento. (b) Acomodacdo de

deformacdes por maclacdo. Adaptada de [11].

Na acomodacdo por maclagdo, as variantes martensiticas formadas séo rotacdes e/ou
imagens especulares umas das outras. As interfaces entre as variantes sdo chamadas de
contornos de macla. Nenhuma deformacdo macroscopica significativa é observada na
TM, porque as variantes se acomodam lado a lado (autoacomodacao da martensita) e as
tensdes de cisalhamento das variantes vizinhas sdo iguais em modulo e de sentidos

opostos, reduzindo as energias de deformagéo ao redor das variantes [14,15]

Para esse caso 0s contornos de macla se movimentam com certa facilidade. Sendo uma
carga aplicada em uma LMF (estado martensitico autoacomodado), ird ocorrer o
movimento desses contornos de macla, gerando crescimento de variantes que estdo
orientadas de modo mais favoravel a direcdo da tensdo a custa das outras variantes. Logo,

havera “perda” da autoacomodagio, ou seja, reorientagdo da martensita. Esse fato resulta
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numa deformacdo macroscépica, sendo recuperada na TM reversivel. Ocorre também a
movimentacdo de contornos de macla nas subestruturas da martensita, processo chamado
de demaclacdo. A demaclacdo ocorre dentro das placas da martensita, enquanto que a
reorientag@o acontece entre as placas da martensita, conforme a figura 3. Caso a tensao
seja muito alta, atingindo a tensdo critica de cisalhamento, pode ocorrer deformacéo
plastica induzida por escorregamento. Desta forma, haverd uma recuperacao de forma
incompleta na TM [14,15].

(a)
martensita
reorientada
(b)
martensita
demaclada

Figura 3: (a) Reorientacdo da martensita e (b) demaclacdo da martensita durante a

aplicacdo de uma tensdo. Adaptada de [16].

3.2 EFEITO MEMORIA DE FORMA SIMPLES

O EMF é caracterizado pela capacidade do material em retornar a sua forma ou tamanho
original ap6s submetido a um ciclo térmico. Partindo-se de uma temperatura acima de As

observa-se que durante o resfriamento a austenita se transforma totalmente em martensita



22

maclada ao atingir Mr. Ao ser aplicada uma tensdo critica 0 material se deforma por
demaclacdo. Esta martensita demaclada durante o aquecimento acima de At se transforma
completamente em austenita, fazendo com que o material retorne a sua forma original.
Ou seja, ao formato que ele apresentava no campo austenitico. Denomina-se EMF simples
quando isso ocorre apds deformacéo e aquecimento, conforme a figura 4 [4,12,13].

Fase austenita \ Fase austenita /
Af

/R /R

o L

Temperatura

Resfriamento — Aguecimento -
Ms -
/ \ .

Mf [ | ' |

\ \
/ :
@ S J__ _ _/
Deformacéo
Fase martensita ¢ f

(attamente maclada)

®

Fase martensita
(deformada)

Figura 4: llustracdo do EMF simples. Adaptada de [1].

3.3 EFEITO MEMORIA DE FORMA DE DUAS VIAS

O EMF de duas vias acontece quando a mudanca de forma acontece durante o
aquecimento e o resfriamento. Ou seja, 0 material "lembra” da sua forma em altas e baixas
temperaturas, cujas fases sdo austenita e martensita, respectivamente. 1sso € obtido
através de ciclos de tratamentos termomecanicos, 0S quais orientam as variantes
martensiticas favoraveis a deformacdo imposta. Contudo, as LMF’s de duas vias sdo

menos aplicaveis comercialmente, devido a necessidade de ciclos de tratamentos,
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chamados de treinamento, e por recuperar aproximadamente metade da deformacéo
imposta [4]. As ligas Fe-Ni-Co-Ti e Ni-Ti sdo exemplos de materiais que exibem o EMF
de duas vias [11].

3.4 SUPERELASTICIDADE

A superelasticidade ou pseudoelasticidade € um fenémeno apresentado por materiais que
possuem a capacidade de retornar a sua forma original apds a retirada da carga aplicada
(descarregamento), estando em temperatura constante (acima de As). Esse fenémeno é
resultado da inducdo da martensita sob tensdo, sendo caracterizado por obter um
consideravel valor de deformac&o reversivel [4].

Observando o ciclo de carregamento da figura 5, no ponto B inicia-se a formacdo da
martensita terminando no ponto C. A martensita obtida é demaclada, sendo deformada
elasticamente no intervalo C-D. Em D inicia-se 0 descarregamento, acontecendo a
recuperacdo da deformacao elastica da martensita no intervalo D-E. A transformacéo da
martensita em austenita ocorre em E-F. Apds isso, 0 material descarrega-se elasticamente
até A, completando o ciclo. Caso haja deformacdo plastica por escorregamento de
deslocacdes, esta se mantera como deformacdo residual depois do descarregamento
[5,13].
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Figura 5: Ciclo do carregamento pseudoelastico. Adaptada de [13].

3.5 DIAGRAMA DE EQUILIBRIO Cu-Al-Ni

O diagrama pseudobinario Cu-Al-Ni com 3% em peso de Ni esta representado na figura
6. A fase P (clibica de corpo centrado, grupo espacial Im3m) sofre uma transformaco
eutetoide a 565°C, formando a fase a (ctbica de face centrada, grupo espacial Fm§m) e
a fase de comportamento fragil y> (cubica CugAls, grupo espacial P43m). A presenga do
Ni retarda a transformagao eutetoide em o ¢ y2 e desloca o ponto eutetdide para uma maior
quantidade de Al. Como as ligas tornam-se frageis com o aumento de Ni, a quantidade
dele deve estar em torno de 4% em peso [17].
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Figura 6: Diagrama pseudobinario do sistema Cu-Al-Ni com 3% em peso de Ni [17].

A fase B passa por duas transformac¢des desordem-ordem durante o resfriamento,

conforme demonstrado abaixo:
p—>B:
82 — > B]_ (L21)

Sendo B a fase austenitica desordenada, B2 a austenita de primeira ordem (grupo espacial
Pm3m) e B; (L21) a austenita de segunda ordem (grupo espacial Fm3m). O ordenamento
atdmico esta atrelado com a organizacdo dos atomos. De uma forma mais precisa 0
ordenamento esta relacionado com as posi¢cdes especificas que os 4&tomos ocupam na
estrutura cristalina. Dessa forma, atomos distribuidos de uma forma mais organizada
estdo mais ordenados e vice-versa. O ordenamento atdmico adquirido pela austenita em

altas temperaturas sera herdado pela martensita durante a TM direta [18].
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Quando as ligas Cu-Al-Ni sofrem TM direta, duas fases martensiticas podem surgir: f'
monoclinica (grupo espacial P2:/m), y* ortorrémbica (grupo espacial Pmm2) ou uma
mistura das fases B'+y' dependendo da quantidade de Al. A martensita ' ¢ formada
quando ha um menor teor de Al, enquanto que um maior teor de Al resulta na formacéao

da martensita y' [13,17,19].

3.6 APLICACOES DAS LIGAS DE MEMORIA DE FORMA A BASE DE
COBRE

O uso das LMF aumentou nos Gltimos anos, sendo os maiores consumidores 0s setores
aeroespacial, automobilistico, biomédico e robdtica. As ligas de Ni-Ti sdo normalmente
usadas devido aos melhores desempenhos no EMF e na superelasticidade,
biocompatibilidade e resisténcia a corrosao [4]. Apesar disso, as ligas a base de cobre,
como Cu-Al-Ni, Cu-Al-Ni-Mn e Cu-Al-Mn, apresentam vantagens em relagéo as ligas
Ni-Ti, como por exemplo, menor custo de producdo e maior condutividade elétrica e
térmica [20-25]. Suas principais aplicacdes sdo 0s sensores, atuadores e dispositivos de

amortecimento [26-29].

Apesar de apresentarem comportamento fragil por causa da fratura intergranular e menor
ductilidade, as ligas Cu-Al-Ni tém chamado mais atencdo dentre as ligas de cobre [30—
34]. Esse interesse se deve as vantagens no processo de fabricacdo, baixa histerese e boas
propriedades elétricas e térmicas [23,35]. Além disso, o potencial uso como LMF de alta

temperatura tem atraido o interesse de pesquisadores [21,36-38].
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3.7 OBTENCAO DE MONOCRISTAIS

3.7.1 METODOS CONVENCIONAIS

Os monocristais sdo0 materiais importantes, sobretudo por apresentar uma estrutura
continua e uniforme, conferindo certas propriedades que superam a dos policristais. Tém
um amplo uso em sistemas eletrdnicos, Opticos, optoeletrdnicos e na engenharia de forma
geral, como por exemplo, os semicondutores. Observa-se a constante necessidade de
monocristais de alta qualidade devido ao desenvolvimento tecnoldgico. Contudo, a sua
obtencdo requer reprodutibilidade, menor quantidade de defeitos e composic¢ao quimica
variavel [6]. Considerando os métodos convencionais para obtencdo de monocristais,
destacam-se trés abordagens: crescimento por fusao, solucéo e fase vapor. O crescimento
por fusdo é o mais comumente usado e baseia-se na solidificacdo e cristalizacdo do
material. Tem como principais métodos o Czochralski e Bridgman. Czochralski € um
método de crescimento rapido, produzindo cristais quase perfeitos e homogéneos, tendo
sua maior aplicacao a obtencdo do silicio. A figura 7 ilustra o processo: a carga sélida é
colocada no cadinho e aquecida para que ocorra a fusdo. A semente, que esta girando
lentamente, entra em contato com o fundido e depois de algum tempo é puxada para cima,
dando inicio ao crescimento do monocristal [6,39,40]. No Bridgman solidifica-se o
material progressivamente de uma extremidade a outra, ao passar da zona quente para a

zona fria, conforme a figura 8 [39].
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Figura 7: Equipamento usado na obtencdo do monocristal a partir do método
Czochralski [39].
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Figura 8: Equipamento usado na obtencdo do monocristal a partir do método Bridgman
[39].

O crescimento por solucdo envolve a dissolucdo do material a ser cristalizado em um
solvente, sendo util para materiais que fundem incongruentemente ou quando o

crescimento por fusdo ndo é possivel. O crescimento por fase vapor € usado para
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fabricacéo de filmes finos e de SiC, sendo que o transporte do vapor pode ser realizado

qguimicamente ou fisicamente [6].

3.7.2 CRESCIMENTO DE MONOCRISTAIS NO ESTADO SOLIDO

O CMES pode ser uma alternativa a procedimentos convencionais de obtencdo de
monocristais. A conversdo no estado sélido evitaria problemas como aquecimento em
altas temperaturas, falta de uniformidade composicional e a contaminacéo pelos cadinhos.
Alguns aspectos tém impulsionado a técnica do CMES, como por exemplo, 0 menor custo
em termos de equipamentos e componentes de producdo, pois requer apenas fornos
simples, e a maior uniformidade e versatilidade na composi¢do quimica dos monocristais
produzidos. Além disso, a possibilidade de produzir monocristais em materiais que
tenham fusdo incongruente, amplas faixas de solubilidade e componentes altamente

volateis sdo pontos positivos nessa técnica [6,41,42].

O CMES permite a obtencdo de monocristais a partir de materiais policristalinos baseado
no fendmeno de CAG. Dessa forma, os grdos anormais formados poderiam ser retirados
por corte e, com isso, um monocristal seria obtido separadamente. O CMES foi
primeiramente estudado em metais com o intuito de contornar as dificuldades e 0s custos
associados a fabricacdo de monocristais de Fe, Mo e W. A partir disso, estendeu-se para
materiais mais complexos, tais como ferritas e espinélios. O uso cada vez maior da
nanotecnologia, cerdmicas avangadas e materiais inteligentes (LMF, por exemplo) tém

motivado estudos e o préprio desenvolvimento da técnica [6].

3.8 CRESCIMENTO ANORMAL DE GRAOS

Uma estrutura policristalina é composta por cristais (graos) separados por uma interface,
0s contornos de grao. Por ter uma estrutura termodinamicamente instavel, ao ser aquecido
0 tamanho médio de gréos aumenta visando a reducgéo da area do contorno e da energia

do sistema, tornando-o mais estavel. O crescimento de grdos acontece por meio da
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migragédo dos contornos de grdo (MCG). Existem dois tipos de crescimento, 0 CNG e 0
CAG. No CAG determinados grdaos consomem 0s grdos vizinhos menores e crescem
rapidamente, o que resulta na formacdo de grdos muito grandes (grdos anormais),
podendo atingir centimetros de tamanho [8,42-47]. A tabela 1 mostra exemplos de

valores de tamanho de grdo obtidos com 0s dois tipos de crescimento.

A taxa de crescimento e a distribuicdo do tamanho de gréos sdo adotadas como critérios
para se diferenciar o CNG e o CAG, além da diferenca de tamanho de graos entre eles.
No crescimento normal, figura 9(a), a taxa de crescimento € uniforme, fazendo com que
a distribuicao do tamanho de grdos seja unimodal, enquanto que no crescimento anormal
a taxa de crescimento ndo € uniforme, pois certos graos crescem com uma taxa maior em
relagdo aos gréos vizinhos. Com isso, verifica-se diferengas nos tamanhos individuais dos
grdos no crescimento anormal, tornando a sua distribuicdo de tamanho de grdos bimodal,
figura 9(b). Contudo, ao se completar o crescimento anormal, os grdos podem apresentar
crescimento normal e, consequentemente, ter um tamanho uniforme [43,48,49]. Contudo,
0 que geralmente se verifica é uma distribuicdo de tamanho ndo uniforme. A figura 10

ilustra a distribuicdo unimodal e bimodal no tamanho de gréos.

Tabela 1: Valores de tamanho de gréo para 0 CNG e CAG. Adaptada de [8,50-55].

Material
Crescimento Aco o Aco o
o Aluminio Aco L Magnesio
de médio _ inoxidavel Cu-Al-Mn-Cr | Cu-Al-Mn
. (alta pureza) | Fe-Si i (alta pureza)
gréaos carbono austenitico
Normal 13-80um 52um - - - - -
Anormal - - 200um 300um 400um 1500 um 3cm




31

(a) (b)

Figura 9: (a) Taxa de crescimento uniforme no CNG e (b) ndo uniforme no CAG.
Adaptada de [56].
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Figura 10: (a) Distribui¢cdo unimodal e (b) bimodal para filmes finos de tungsténio

submetidos a diferentes temperaturas de tratamento. Adaptada de [57].

Tomando como exemplo os materiais ceramicos, a técnica de CMES pode utilizar uma
semente cuja estrutura cristalina € semelhante ao corpo verde policristalino. A semente e
o0 corpo verde sdo sinterizados a uma temperatura abaixo do ponto de fusdo, possibilitando
a formacdo do monocristal a partir dos policristais através do CAG controlado. A técnica
“sem semente” também pode ser usada. Ela ocorre por meio da nucleagdo prévia da
semente na matriz policristalina aplicando-se um gradiente de temperatura ou
adicionando-se um dopante. Dessa forma, ndo é necessario a incorpora¢do de uma
semente no material. Para que o monocristal seja formado € necessario que o crescimento
de grdos no policristal seja eliminado ou inibido, e que a semente cresga eliminando todos

os graos do policristal, conforme a figura 11. Dessa forma, o controle microestrutural do
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policristal € um desafio para a eficiéncia do CMES e, consequentemente, para 0 CAG
[6,41].

Semente

3 % 3T sses FHHHH

Figura 11: Corpo verde policristalino e a semente durante 0 CMES para um material

ceramico. Adaptada de [41].

3.8.1 CAGEM MATERIAIS METALICOS

A iniciacdo e o crescimento de graos anormais dependem basicamente da mobilidade do
contorno e da for¢a motriz para migracdo. A mobilidade do contorno € determinada pela
desorientacdo através do contorno de grdo e pela forma como estdo distribuidas as
particulas de segunda fase. A forca motriz para migracdo é controlada pela curvatura do
contorno de grdo e pelas diferencas de densidades de deslocagdes entre os graos vizinhos.
Por essas razdes a textura, o tamanho de grdo e a deformacdo plastica influenciam no
CAG. Em metais alguns mecanismos tém sido usados para explicar o CAG, que é a base
do CMES. Contudo, destacam-se o efeito Zener e 0 CAG dindmico. A abordagem de
Zener mostra como particulas de segunda fase distribuidas em uma matriz policristalina
dificultam a MCG. A forca que inibe a movimentagéo dos contornos de gréo é conhecida
como forca de arrasto de Zener (Pz) [9,58], conforme equagéo abaixo:

3Ky
2r

Pz =
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Sendo Fy a fragdo volumétrica das particulas de segunda fase, y a energia do contorno de
grdo e r o raio das particulas. Considerando um mesmo valor de y, o tamanho,
representado pelo r, e a quantidade de particulas, Fy, serdo os responsaveis pelos
diferentes valores de Pz na matriz do material. Com isso, em certos graos o crescimento
sera inibido (maior Pz), enquanto que em outros o crescimento sera mais pronunciado
(menor Pz), o que caracteriza 0 CAG [58-60]. Em ligas Fe-Si, a precipitacdo do MnS nos
contornos de grdos que nao tém orientagdo GOSS {110}<001> favorece o crescimento
anormal na orientacdo GOSS, porque nesses gréos a forca de arrasto de Zener € menor
[45,59].

Um outro exemplo do efeito Zener foi relato por Uttarasak et. al. Nesse estudo uma liga
de aluminio 6063 foi homogeneizada a 585°C. A microestrutura tipica desse material é
caracterizada por ter uma matriz de aluminio, intermetalicos contendo Fe nos contornos
de gréo e Mg.Si na matriz. A homogeneizacao acarreta a dissolucgdo e a transformagéo da
fase B-AlsFeSi para a fase esferoidal a-AlgFe2Si. Apos certo tempo de tratamento térmico,
observou-se que a fracdo de intermetalicos nos contornos de grdo diminuiu.
Consequentemente, essa diminuicdo favoreceu a MCG (Pz menor), permitindo a
formacdo de grdos anormais. A figura 12 mostra a microestrutura da liga 6063 nos

diferentes tempos de homogeneizacdo [58].
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Figura 12: Microestrutura da liga de aluminio 6063 (a) na forma bruta e
homogeneizada a 585°C por (b) 1 min, (c) 5 min, (d) 10 min, (e) 30 min, (f) 60 min, (g)
120 min, (h) 150 min, (i) 300 min, (j) 600 min e (k) 720 min [58].

O CAG dinadmico acontece quando os graos anormais se formam durante a deformacéo
plastica em elevadas temperaturas. A sua representacdo esta mostrada na figura 13. No
intervalo 0-1 o policristal é deformado elasticamente e plasticamente, atingindo um
determinado valor de tenséo critica, oc. Ao atingir essa tensdo, tem-se o inicio do CAG
dindmico até atingir o ponto 2, onde é finalizado. Durante esse processo hd uma queda
nos valores de tenséo, correspondendo as etapas 1-2. Considerando que houve a completa
transformacdo do policristal em monocristal, de 2-3 o monocristal é deformado
plasticamente até atingir a fratura [61]. Na figura 14 é mostrada a microestrutura do

molibdénio em 1540°C logo apds o inicio do CAG dinamico.
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Figura 13: CAG dindmico durante o ensaio de tracdo uniaxial. Adaptada de [61].
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Figura 14: Microestrutura do molibdénio comercialmente puro apos inicio do CAG
dindmico em 1540°C. Adaptada de [10].

O mecanismo envolvido no CAG dindmico esta relacionado com a formacdo de
subestruturas de deslocacfes durante a deformacdo plastica em alta temperatura. Essa
subestrutura é constituida principalmente por subgrdos que foram formados durante a
deformacgéo do policristal. A figura 15(a) mostra o contorno entre os grdos 1 e 2,
representado pela linha vermelha, antes da deformacgdo. A curvatura nesse caso nao
promove a MCG. Apos atingir um certo grau de deformacéo, figura 15(b), observa-se que
no grdo 2 houve o aparecimento de subgrdos, enquanto que no grdo 1 ndo ha. Os
contornos de subgrao formados no gréo 2 interceptam o contorno formado entre 0s graos

1 e 2, fazendo com que a curvatura local mude e favorega a migragéo do contorno em
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direcdo ao grdo 2. Ou seja, os subgréos formados mudaram a curvatura local, criando uma
forca motriz para a CAG dindmico. Como o grdo 1 cresce em direcdo ao grdo 2, 0s
contornos de subgrdo sdo consumidos, reduzindo a densidade de deslocacdes e a energia
do sistema. Com isso, tem-se que 0s subgréos funcionam como forga motriz para 0 CAG
dindmico atraves da mudanca de curvatura do contorno [9,10,61,62].

contorno
de subgrio Grdo 2

Grao 2

(a) (b)

Figura 15: Influéncia dos subgréos no CAG dindmico. Curvatura entre os grdos 1 e 2,

linha vermelha, (2) antes da deformacéo e (b) apds certa deformacéo [9].

3.8.2 CAG APLICADO AS LIGAS DE MEMORIA DE FORMA A BASE DE
COBRE

O CAG em LMF’s a base de cobre é baseado em CT’s, sendo chamado de CAG estatico,
porque ndao ha deformacdo plastica do material durante os ciclos de aquecimento e
resfriamento controlados. A figura 16 mostra as etapas envolvidas. No intervalo 0-1 o
material ¢ aquecido até dada temperatura para obten¢do da austenita 3, permanecendo
nesse ponto por um tempo (1-2). Visando a separacao das fases f e a, resfria-se 0 material
de 2 para 3. A permanéncia entre 3-4 possibilita a formacéo de subgrdos. Ao aquecer até
aregido monofasica B (4-5), os precipitados a sdo dissolvidos e, mesmo assim, a estrutura
de subgrédos é mantida. No intervalo 5-6 acontece 0 CAG, onde os contornos de grao de
alto angulo migram, consumindo os graos vizinhos. Apds o CAG a fase austenitica 3 se

transforma em martensita B’ através do resfriamento 6-7 [7,8,53,63-67].
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Temperatura

Tempo

Figura 16: Sequéncia da CT para obtengédo de grédos anormais numa LMF a base de
cobre.

A formacdo de subgréos acontece durante a precipitagdo da fase o na matriz austenitica
(3. Para comprovar o surgimento de subgrdos durante a precipitacdo de a, 0 mapeamento
do desvio de orientacdo em relacdo a um grao de referéncia (DOGR) da figura 17 mostra
em cor verde os subgraos, que sdo caracterizados pelos baixos angulos de desorientacao,
em torno do precipitado a (cor preta) e no interior da matriz 3. A perda de coeréncia do
precipitado durante o seu crescimento, intervalo 3-4 da figura 16, é uma possivel causa
que explicaria o surgimento de subgraos durante a CT. Além disso, o fato dos subgréos
apresentarem um gradiente de orientacdo, como indicado no DOGR da figura 18, € um
aspecto importante a ser considerado no CAG estatico, porque isso aumentaria a taxa de
crescimento [7,8,53,63-69].
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Figura 17: Subgraos formados apds precipitagdo de o na matriz § através do

mapeamento DOGR de uma LMF Cu-Al-Mn [8].

=
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Figura 18: Gradiente de orientacdo dos subgrdos de uma LMF Cu-Al-Mn no
mapeamento DOGR [8].

A evolucdo microestrutural envolvida no CAG estdtico através das CT’s esta
esquematizada na figura 19. Apos precipitagao de a, os gréos de 3 adquirem estruturas de
subgrédos. Ao ser mantido por certo tempo em alta temperatura, alguns desses graos irdo
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crescer consumindo os subgréos e os graos vizinhos, resultando na formacéo de graos
anormais [7].

Contornos
A de grao
I CAG

o 900 °C 5
= B
e
=
©
[}}
Q
£
2

(726°C) "\

+0L
B o
500 °C (s

Y
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Figura 19: Evolucdo microestrutural no CAG estatico de uma LMF Cu-Al-Mn.
Adaptada de [7].

Visando esclarecer qual seria a forca motriz responsavel pelo CAG estatico, Kusama et

al. propuseram a taxa de crescimento anormal da seguinte forma [7]:

(1) === M9 AG,

dR

t
Sendo R o raio do gro, t o tempo, M% a mobilidade dos contornos de graos e AGt a forca
motriz total. A forca motriz e a mobilidade dos contornos sdo expressas da seguinte

forma:;

(2) 4Gy = AG, + AG,

gb
(3) M9b = D_
6RT

AGs representa a energia dos subcontornos presentes na estrutura de subgrdos, AGh a

energia devido aos graos pré-existentes com contornos de alto angulo, D o coeficiente
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de difusdo do contorno de grdo, & a espessura do contorno, R a constante universal dos

gases e T a temperatura [7].

Valores de AGs, AGn e M para uma liga Cu-Al-Mn foram usados para o céalculo da
velocidade envolvida no CAG estatico, conforme a tabela 2. Os dados experimentais
mostram uma pequena diferenga entre AGt e AGs, sugerindo que a energia dos
subcontornos foi mais significativa do que a energia dos gréos pré-existentes no célculo
da forca motriz total para o crescimento anormal. Com base nisso, conclui-se que o
principal mecanismo presente no CAG estatico esta relacionado com a estrutura de
subgrdos. Dessa forma, a medida que os grdos anormais crescem 0s subgrdos sdo

consumidos, resultando em gréos da ordem de milimetros ou centimetros [7,70].

Tabela 2: For¢ca motriz, mobilidade do contorno de grao e velocidade do CAG estéatico
para uma LMF Cu-Al-Mn. Adaptada de [7].

Velocidade do CAG | Velocidade do CAG
AGs AGn AGT . . .
M8® (mol.m/J.s) estatico calculado | estatico experimental
(J/mol) (J/mol) (J/mol)
(m/s) (m/s)
7,6x102% | 1,7x102 | 9,3x107 1,2x10* 9,1x10° - 1.1x10° 8,7x10°
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4 METODOLOGIA

4.1 OBTENCAO DA LIGA Cu-Al-Ni-Mn-Nb

A liga Cu-Al-Ni-Mn-Nb foi obtida atraves do processo de conformacédo por spray, que
consiste na atomizacgéo do metal liquido através da injecdo de um gas inerte a alta pressao,
fazendo com que o metal liquido se disperse em finas goticulas. Ap6s a atomizacao, as
gotas liquidas e as gotas parcialmente e completamente solidificadas sdo depositadas

sobre um substrato [17].

O material utilizado foi fundido em cadinho revestido com refratario silico-aluminoso por
inducdo com lanca de argdnio sobre o metal liquido. O nitrogénio (N2) foi usado como
gas atomizador (pressao 0,5 MPa e bocal de atomizacdo de 6 mm) e as gotas liquidas,
parcialmente e completamente sélidas foram depositadas em um substrato cilindrico de
aco carbono [37]. A figura 20 representa uma se¢do do material que foi conformado por
spray, cuja composicao quimica, feita por Espectrometria de Emisséo Optica por Plasma
Acoplado Indutivamente (ICP-OES), foi Cu-11,76Al-3,22Ni-2,78Mn-0,02Nb % em
peso. A partir dela obteve-se as outras amostras, através do seu seccionamento feito por

corte mecanico.

2cm

Figura 20: LMF Cu-11,76Al-3,22Ni-2,78Mn-0,02Nb % em peso obtida através da

conformacéo por spray.
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4.2 LAMINACAO

Um bloco de dimensdes 35x20x3,5mm foi laminado a quente na temperatura de 950°C e
atingiu dimensoes finais de 47x20x2,44mm, visando ao CAG dinamico atraves da
deformacéo plastica em alta temperatura. Foram realizados 2 passes, sendo que antes de
cada passe a amostra foi aquecida por 10 minutos em 950°C para garantir a
homogeneidade da temperatura. Ap6s o ultimo passe, o material foi mantido novamente
por 10 minutos em 950°C, seguido por resfriamento em agua. O primeiro passe teve uma
reducdo, em termos de deformacdo de engenharia, de 23% e o segundo, de 7%,

totalizando uma reducéo de 30%.

O laminador foi o da marca Frohling, modelo Duo, carga maxima de 40t, diametro do

cilindro 200mm e largura do cilindro de 250mm.

43 TRATAMENTOS TERMICOS

Os tratamentos isotérmicos e as CT’s foram feitas no forno Linn Elektro Therm, modelo
LM 312.06 SO 1729 sem atmosfera controlada. A taxa de aquecimento e de resfriamento
do forno foram de 20°C/min e 4°C/min, respectivamente.

4.3.1 TRATAMENTOS ISOTERMICOS

Os tratamentos isotérmicos foram realizados nas amostras brutas conformadas por spray
e consistiu em aquecé-las nas temperaturas de 300°C, 400°C, 500°C, 600°C e 700°C por
24 horas, seguido de resfriamento em agua. O objetivo foi estudar a formacao de fase(s)
na liga Cu-11,76Al-3,22Ni-2,78Mn-0,02Nb (% peso) nessas temperaturas, o que auxiliou

na escolha da temperatura na CT.
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4.3.2 CICLAGEM TERMICA

A CT teve por finalidade promover o CAG estatico. O esquema geral da CT esta ilustrado
na figura 21. Na sequéncia 0-1 o material é aquecido a 950°C formando a austenita j,
mantendo nessa temperatura por 15 minutos em 1-2. Visando a separacdo de fases e a
formacgdo de subgrdos, resfria-se até 3, permanecendo em 400°C ou 600°C por 30
minutos, conforme a etapa 3-4. O aquecimento até 5 e sua permanéncia por 2 horas em
950°C tém por objetivo 0 CAG estatico. A CT se encerra em 7 através do resfriamento

em agua e, consequentemente, forma-se a martensita f3’.

950°C 15 min 950°C 2h

Resfriamento
brusco

Temperatura

3

400°C / 600°C T
0 30 min

Tempo

Figura 21: Esquema geral da CT para o0 CAG estatico na liga Cu-11,76Al-3,22Ni-
2,78Mn-0,02Nb (% peso).

A temperatura da CT se refere a temperatura em que a etapa 3-4 acontece, ou seja, 400°C
ou 600°C, conforme a figura 21. J& a quantidade de ciclos corresponde ao numero de
vezes que a amostra passa pelas etapas de 1 a 4, como pode ser visto na figura 22. Desse
modo, quando a CT tem um numero de ciclos igual a 2, significa que a amostra parte de

0 indo até 4, depois de 1 a 4 e finaliza seguindo de 5a 7.
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Temperatura

Tempo

Figura 22: Representacgdo do ciclo durante a CT no CAG estético.

Neste trabalho as amostras conformadas por spray foram cicladas termicamente em
400°C e 600°C por 2 ciclos, sendo identificadas por B/400 e B/600, respectivamente.
Além disso, uma amostra laminada em 950°C foi ciclada em 400°C por 2 ciclos, sendo
designada por L30/400.

4.4 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL E TERMICA

4.4.1 DIFRACAO DE RAIOS X

A difragdo de raios X (DRX) permitiu a identificagdo das fases cristalinas das amostras
analisadas. A interpretacdo dos resultados se deu por comparagdo entre 0S picos
difratados com os respectivos padrdes das possiveis fases. Foi utilizado o difratbmetro
Philips-Panalytical (PW1710), radiagdo Cu Ka (A=1,5406A), intervalo de varredura de
10-90° (20), passo de 0,02° e tempo de 1s.
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4.4.2 MICROSCOPIA OPTICA

Antes de serem analisadas pela MO, as amostras foram lixadas (lixas #600 e #1200 de
Al203), polidas (pasta de diamante de 9um, 3um ¢ 1um) e atacadas quimicamente com o
tricloreto ferrico (solugéo contendo 10g FeClz, 50mL HCI e 120mL alcool etilico PA).
Pela MO foram identificadas as fases presentes no material e as micrografias adquiridas
foram usadas para o calculo do tamanho médio de gréos pelo método do intercepto linear,
seguindo a norma ASTM E112-13.

O microscopio utilizado é da marca LEICA e as imagens foram obtidas e tratadas pelos
softwares Leica MW e ImageJ.

4.43 MICROSCOPIA ELETRONICA DE VARREDURA

Pela MEV foi possivel identificar as fases presentes nas amostras. Essa identificacdo foi
feita através de imagens extraidas do detector de elétrons retroespalhados e pelas analises

de EDS obtidas de forma pontual e/ou por mapeamento quimico.

A preparacdo das amostras seguiu 0 mesmo procedimento da MO e utilizou-se o
microscopio eletronico de varredura FEI, modelo INSPECT S50 numa tensdo de
aceleracdo de 20kV. Os resultados de EDS foram coletados do EDAX Genesis, sistema
acoplado ao microscépio FEI INSPECT S50.

444 CALORIMETRIA DIFERENCIAL DE VARREDURA

Pela calorimetria diferencial de varredura (DSC - differential scanning calorimetry)
foram obtidas As e Ar da amostra bruta conformada por spray. O intuito de se determinar
As e At foi de garantir que as temperaturas das isotermas estariam acima da temperatura

de fim da formacgdo da austenita. O equipamento utilizado foi o SDT Q600 — TA



46

Instruments, cujas condic¢des de ensaio estdo na tabela 3. A amostra foi colocada em um

cadinho de aluminio sem tampa e foi realizada apenas uma medida.

Tabela 3: Condigdes do ensaio de DSC para a amostra bruta conformada por spray.

Faixa de temperatura 25°C a 250°C
Taxa de aquecimento 10°C/min
Taxa de resfriamento Nao houve controle. Resfriamento natural, dentro do

equipamento.

Fluxo de nitrogénio 30mL/min

45 CARACTERIZACAO MECANICA

451 DUREZA VICKERS

A medicdo da dureza Vickers avaliou se houve mudangas nos valores de resisténcia
mecanica nas amostras brutas conformadas por spray tratadas isotermicamente em 300°C,
400°C, 500°C, 600°C e 700°C por 24h. Foram feitas 20 medidas em cada amostra no
durémetro da marca Future Tech (FM-700) com uma carga de 500gf aplicada durante 10s
[71].

5 RESULTADOS E DISCUSSOES

5.1 AMOSTRA NA CONDICAO BRUTA CONFORMADA POR SPRAY
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Pelo difratograma de raios X da figura 23, identifica-se as fases austenita, martensita
monoclinica B’ e o na amostra em sua condi¢do bruta conformada por spray. Pela figura
24(a) observa-se a martensita em forma de ripas e possivelmente a austenita entre as ripas.
Atraveés do resultado de DRX e pela micrografia da figura 24(a), deduz-se que a fase
observada no contorno de grdo, de cor mais clara se comparada com o interior do gréo, é
a, cujo padrdo de DRX encontra-se na secdo de anexos. A retencdo de austenita se deu,
possivelmente, devido a presenca de o nos contornos de graos, dificultando a completa

transformacéo de austenita em B’ durante a TM.

E possivel ver pela figura 24(b) que os gréos sdo poligonais e equiaxiais, resultado de
uma solidificagdo rapida imposta pela conformacéo por spray. J& 0 mapeamento quimico,
figura 24(c), mostra que ha uma homogeneidade quimica na microestrutura, o que leva a
inferir que a formagdo de o acontece com auséncia de particdo, isto é, sem difusdo
atdbmica. Além disso, entende-se que a € resultado de uma transformacéo displaciva, dada

a auséncia de difuséo e a morfologia semelhante a agulhas de a.

O resultado de DSC da tabela 4 mostra que as temperaturas de inicio e fim da formacéo
da austenita sdo 155°C e 198°C, respectivamente.

. ¢ austenita
¢ e Mmartensita monoclinica p’
Vo

Intensidade (u.a)

20 (graus)

Figura 23: Difratograma de raios X da amostra bruta conformada por spray.
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Figura 24: Micrografias por (a) MEV e (b) MO e (c) mapeamento quimico da amostra

bruta conformada por spray.

Tabela 4: Valores de As e Af para a amostra bruta conformada por spray.

Amostra

As (°C)

As (°C)

Bruta conformada por spray

155

198
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52 TRATAMENTOS ISOTERMICOS

5.2.1 300°C 24h

O resultado de DRX da figura 25 revela picos mais intensos para a austenita e f3°, sendo
estas as fases majoritarias, e picos menos intensos para a, a fase minoritaria. Na figura
26(a) B’ apresenta-se na forma de ripas e entre as ripas encontra-se a austenita. A fase
presente no contorno de grao € o, a mesma encontrada na amostra bruta conformada por
spray e de aspecto semelhante a agulhas. Além disso, os graos séo equiaxiais e poligonais,
conforme a figura 26(b), e 0 mapeamento quimico feito na regido de ponto triplice, figura
26(c), ndo mostra heterogeneidades de elementos quimicos no interior e no contorno de
grdo. Essa homogeneidade quimica sugere que a formagao de oo em 300°C acontece sem

particdo (auséncia de difusdo atdbmica), caracteristico da transformacdo displaciva.

Sabe-se pelos resultados de DSC (tabela 4) que a temperatura final de formacdo da
austenita € 198°C. Em 300°C tem-se austenita e o nos contornos de gréos, sendo que parte
deste o é oriundo da amostra bruta conformada por spray e a outra formou-se pela
nucleacdo de o ou simplesmente pelo crescimento da fase o preexistente. ApOS 0
resfriamento em agua, esperava-se que toda a austenita se transformasse em martensita
B’ (por se tratar de um resfriamento rapido), gerando uma microestrutura final composta
de B’ e a. Contudo, constata-se ao final do resfriamento austenita retida (figura 25). A
retencdo €, possivelmente, por causa da presenca da fase a nos contornos de gréos,
funcionando como uma barreira para a completa transformagdo da austenita em f°, 0 que

dificulta o cisalhamento dos planos atbmicos durante a TM.
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Figura 25: Difratograma de raios X da isoterma 300°C 24h.
Figura 26: Micrografias por (a) MEV e (b) MO e (c) mapeamento quimico da isoterma
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A fase o presente na amostra isoterma 300°C 24h, resultado do o j& obtido na amostra
bruta conformada por spray mais o a que se formou efetivamente em 300°C, nucleou-se
de maneira heterogénea, conforme micrografia da figura 26(a). Sabe-se que a nucleacéo
heterogénea predomina sobre a homogénea por possuir uma menor barreira energética
[72,73]. Admitindo-se que a nucleagdo de o ocorre principalmente nos contornos de
gréos, tem-se trés possibilidades para que os nucleos da o se formem: nas interfaces, nas
juncdes triplas ou nas juncdes quadruplas dos grdos da austenita. Caso a formacéao ocorra
nas interfaces dos gréos austeniticos, o aspecto bidimensional da fase a na micrografia é
semelhante ao agregado de ferrita-M23Ce da figura 27(a), ou seja, em forma de anéis. Se
for nas juncdes triplas ou quadruplas, a aparéncia é proxima a figura 27(b), na qual o
agregado se concentra no interior do grdo [74,75]. Sendo assim, constata-se que na
amostra isoterma 300°C 24h predomina a nucleacdo nas interfaces, porque o esta

segregado nos contornos de gréos, figura 26(a).

Figura 27: Nucleacdo do agregado ferrita-M23Ce nas (a) interfaces e (b) nas juncdes
triplas e quadruplas na liga Fe-10Cr-0.2C. Adaptada de [75].
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5.2.2 400°C 24h

A anélise de DRX da figura 28 mostra as fases austenita, B’ e o, sendo que a esta mais
evidente se comparada com a amostra isoterma 300°C 24h, devido ao pico mais intenso
de 49,0°(20). Apesar da maior intensidade do pico de 49,0°(20), o que sinaliza uma maior
quantidade de o, verifica-se pelo difratograma de raios X uma menor quantidade de
austenita retida se comparado com a amostra isoterma 300°C 24h, pois o pico de
43,9°(20) diminui de intensidade. Isso aparentemente contradiz o que foi relatado
anteriormente para explicar a retencdo de austenita na amostra bruta e na isoterma 300°C
24h (secdo 5.1 e 5.2.1), porque a presenga de a dificulta a completa TM. No entanto, sabe-
se que o desordenamento da austenita ocorre a medida que a temperatura aumenta, fato
que facilitaria a completa transformacéo da austenita em martensita. Diante disso, tem-se
dois fatores que atuam de modo antagonico, isto €, a fase o age no sentido de dificultar a
TM e o desordenamento da austenita no de facilitar. Em vista disso, entende-se que na
amostra 400°C 24h predomina o desordenamento da austenita em detrimento da fase o
formada, o que justificaria a maior formacdo de martensita B’ e, consequentemente,

menos austenita retida apos o resfriamento.

Além da existéncia de austenita, observa-se em 400°C uma maior formacdo de a, de
acordo com as micrografias das figuras 29(a) e (b). A maior quantidade de o formado se
deve, possivelmente, a decomposicao eutetdéide em 400°C da austenita que ndo atingiu o
equilibrio (austenita metaestavel). Cabe ressaltar que a fase a ndo se restringe apenas aos
contornos de grdos, sendo possivel identifica-la no interior dos gréos. Com isso, percebe-
se que predominam as nucleac@es nas interfaces e nas juncdes triplas e quadruplas. Além
disso, verifica-se pela figura 29(c) que a homogeneidade quimica da microestrutura se
manteve ao longo da area analisada, o que leva a entender que a formagdo de a continua

ocorrendo na auséncia de particéo.
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Figura 28: Difratograma de raios X da isoterma 400°C 24h.

Figura 29: Micrografias por (a) MEV e (b) MO e (c) mapeamento quimico da isoterma
400°C 24h.
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5.2.3 500°C 24h

A B’ e a foram as fases majoritarias encontradas no difratograma de raios X da figura 30.
A menor concentracdo de austenita, em comparagdo com a amostra isoterma 400°C 24h,
é perceptivel pela menor intensidade do pico 43,9°(260) no difratograma. 1sso corrobora
com a ideia de que o desordenamento da austenita, a medida que a temperatura aumenta,
facilitaria a transformacdo da austenita em martensita. Se comparado com a amostra
isoterma 400°C 24h, a distribuicdo da fase o na amostra 500°C 24h é menor, tanto no
interior quanto no contorno de grao, conforme figura 31(a). Mesmo assim, observa-se na
figura 31(b) a fase o no contorno do gréo 1 e no interior do grao 2, por exemplo. Essa
menor concentragédo de a pode indicar que a temperatura de 500°C representa uma regido
de transi¢do com relagdo a formacdo da fase o na microestrutura do material. Nao houve
heterogeneidade quimica na microestrutura, conforme mapeamento quimico na regido de
ponto triplice da figura 31(c), sugerindo que a continua sendo formado na auséncia de
particdo. Com relacdo a nucleacdo de a, observa-se que ela acontece nas interfaces e nas
juncdes triplas e quadruplas dos grdos austeniticos.

% ¢ austenita
° e martensita monoclinica p'

vV a

Intensidade (u.a)

20 (graus)

Figura 30: Difratograma de raios X da isoterma 500°C 24h.
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Figura 31: Micrografias por (a) MEV e (b) MO e (c) mapeamento quimico da isoterma
500°C 24h.

5.2.4 600°C 24h

As ripas da B’ em forma de zig-zag podem ser observadas nas micrografias das figuras
32(a) e (b), além da segunda fase formada no contorno de grdo. O mapeamento quimico
da figura 32(c) e a analise quimica por EDS da figura 32(d) mostram que o contorno de
grdo tem uma quantidade menor de Al e Ni se comparado com o interior do grdo, ao
contrario do que é observado nas outras isotermas, nas quais temos homogeneidade

quimica ao longo da microestrutura.
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O resultado de DRX da figura 33 mostra que apés o resfriamento em 4gua ndo ha austenita
retida, ou seja, houve a completa transformacdo da austenita em martensita. 1sso pode
indicar que a austenita B (desordenada), presente em temperaturas acima de 550°C,

facilitaria a completa TM.

As fases identificadas na DRX foram B’ e a, sendo a a fase presente no contorno de grao.
Com respeito a nucleacdo de o, verifica-se que ela ocorre nas interfaces, conforme as
micrografias das figuras 32(a) e (b). Cabe ressaltar que o encontrado na amostra isoterma
600°C 24h se difere do a das outras isotermas, porque apresenta uma menor quantidade
de Al e Ni. A suposicdo feita de que a temperatura de 500°C é uma regido de transicdo
(secdo 5.2.3) pode ser verdadeira, j& que em 500°C houve homogeneidade quimica ao
longo da microestrutura e em 600°C isso ja ndo é notado. Isto significa que a fase a
formada na amostra bruta conformada por spray e nas isotermas 300°C, 400°C e 500°C
24h se deu na auséncia de particdo (evidenciada pela homogeneidade quimica) e com
uma morfologia predominantemente de agulhas (transformacéo displaciva, sem difuséo
atbmica). Ja a fase o formada em 600°C caracteriza-se por apresentar particdo (difuséo
atdbmica), pois verificou-se heterogeneidade quimica no contorno de gréo, e pelo formato
lenticular de a. Em resumo, a transi¢do consiste no fato da formacdo de o ocorrer na

auséncia e na presenca de particdo dependendo da temperatura.
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Figura 32: Micrografias por (a) MEV e (b) MO, (c) mapeamento quimico e analise
quimica por (d) EDS da isoterma 600°C 24h.
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Figura 33: Difratograma de raios X da isoterma 600°C 24h.

5.2.5 700°C 24h

Apos ser resfriada em &gua, nota-se a completa transformagdo da austenita em f’,
conforme difratograma de raios X da figura 34. Além disso, na temperatura de 700°C nédo
ha a formacdao de segundas fases (como por exemplo, ), ou seja, € uma regido monofasica
austenitica. As figuras 35(a) e (b) revelam a microestrutura martensitica do material,
caracterizada pelas ripas. Pela figura 35(a) ndo se observa nenhuma fase no contorno de
grdo e pelo mapeamento quimico da figura 35(c) nota-se que houve o retorno da

homogeneidade quimica, favorecida pela completa dissolucéo de a.
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Figura 34: Difratograma de raios X da isoterma 700°C 24h.
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Figura 35: Micrografias por (a) MEV e (b) MO e (c) mapeamento quimico da isoterma
700°C 24h.
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5.26 DUREZA VICKERS

Com o intuito de acompanhar a evolugéo das fases, principalmente austenita e martensita
[3’, a figura 36 mostra os valores medidos de dureza dos materiais nas diferentes condig¢oes
de tratamento isotérmico e na amostra bruta conformada por spray. Sabe-se que para as
LMF’s a base de cobre a austenita apresenta maior dureza que a martensita [11,13,14]. A

partir disso, inferéncias séo feitas com relagéo a essas fases nas amostras analisadas.

Os resultados mostram um aumento da dureza ap6s submeter a amostra bruta a um
tratamento isotérmico em 300°C, porque, possivelmente, houve uma maior quantidade
de austenita retida. A medida que a temperatura aumenta, um decréscimo nos valores de
dureza é verificado, resultado da maior formagdo de ’ € menor quantidade de austenita
retida. Além disso, percebe-se que a fase a ndo proporciona um aumento de dureza, pois
ao passar de 300°C para 400°C (temperatura em que hd uma maior formacéo de a), a

dureza diminui.
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Figura 36: Valores de dureza Vickers para as amostras brutas conformadas por spray
apos tratamentos isotérmicos.



61

53 AMOSTRA BRUTA CONFORMADA POR SPRAY CICLADA
TERMICAMENTE

5.3.1 TEMPERATURA DE 400°C

A amostra B/400 antes da CT representa o material em sua forma bruta, ou seja, ap6s a
conformacdo por spray. Sua microestrutura é predominantemente austenitica e 0os graos
séo equiaxiais, conforme figura 37(a). De acordo com a micrografia da figura 37(b) e pelo
difratograma de raios X da figura 38, verifica-se que depois da CT a fase presente € a
martensita monoclinica ’. Diante disso, conclui-se que o resfriamento em &gua feito na
CT em 950°C possibilita a completa transformacdo da austenita , que esta presente em
altas temperaturas, em martensita. 1sso acontece porque o resfriamento repentino dificulta
0 ordenamento da austenita, ou seja, que ela se torne B2 ou L2;. Consequentemente, a

austenita ndo é estabilizada, o que favorece a formacao da martensita.

O tamanho médio de gréos, calculado pelas micrografias do microscépio 6ptico, foi de
173£26um para 835+452um ap6s CT, um crescimento 4,8 vezes. Além disso, pelas
figuras 39(a) e (b) identificam-se grdos na ordem de 2mm e 1mm, respectivamente.
Comparando-se o tamanho inicial médio de 173um e o grdo de 2mm, observa-se um
aumento de 11 vezes, o que caracterizaria 0 CAG. Isso demonstra que a CT em 400°C é

eficiente no objetivo de possibilitar o crescimento anormal.

Sabe-se pelo estudo feito através de tratamentos isotérmicos, que em 400°C acontece a
formacéo de a no interior e nos contornos de gréos, como pode ser visto na sec¢éo 5.2.2.
A precipitacdo de o no interior do grdo em 400°C faz com que subgréaos sejam formados
e, ao permanecer em 950°C por 2 horas (figura 21), parte desses subgrdos sdo consumidos
a medida que os gréos crescem de maneira anormal. Portanto, 0 mecanismo envolvido no
CAG estatico na CT de 400°C pode estar relacionado com a formagéo de subgréos,

semelhante ao que é relatado em [7,8].
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Figura 37: Micrografias por MO da B/400 (a) antes e (b) depois da CT.
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Figura 38: Difratograma de raios X da B/400 depois da CT.
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Figura 39: Micrografias da B/400 apos CT por (a) MO e (b) MEV.

5.3.2 TEMPERATURA DE 600°C

Pela micrografia da figura 40(a) constata-se que B/600 antes da CT se caracteriza pela
presenca majoritaria de grdos austeniticos. Apos a CT a microestrutura se torna
martensitica, evidenciada pela existéncia de ripas grosseiras, conforme as micrografias
das figuras 40(b) e (c). Nao se observa presenca de segundas fases apés a CT, tanto no
interior quanto nos contornos de gréos. Isso é confirmado pelo difratograma de raios X
da figura 41, na qual apenas a fase martensita monoclinica g’ é identificada. Da mesma
forma que na B/400, o resfriamento em agua feito na CT em 950°C permite a completa

transformacg@o da austenita § em martensita.
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Figura 40: Micrografias da B/600: (a) antes e (b) depois da CT por MO; (c) ap6s CT
por MEV.
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Figura 41: Difratograma de raios X da B/600 depois da CT.
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A medicdo do tamanho médio de grdos mostra um aumento pouco significativo, partindo
de 80£17um para 99+29um apds CT. Isso demonstra que a CT em 600°C néo ¢é eficiente
para que ocorra 0 CAG estatico. Uma possivel explicacdo para isso € a formacéo de a em
600°C apenas nos contornos de graos - figuras 32(a) e (b) - o que ndo possibilitaria o
surgimento de subgréos no interior dos graos, forca motriz para 0 CAG estético.

5.4 LAMINADA 30%

O resultado da laminacdo a quente em 950°C esta mostrado na tabela 5 e na figura 42,

cuja redugéo, em termos de deformacéo de engenharia, foi de 30%.

Tabela 5: Procedimento da laminacdo a quente em 950°C.

Passe | Espessurainicial (mm) | Gap (mm) | Espessura final (mm)

1° 3,50 2,50 2,70

2° 2,70 2,40 2,44

Figura 42: (a) Bloco da liga Cu-11,76Al-3,22Ni-2,78Mn-0,02Nb % em peso (a) antes e

(b) apbs a laminacédo a quente em 950°C.
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De forma semelhante as amostras anteriores, a figura 43(a) representa o material em sua
forma bruta, na qual temos majoritariamente grdos equiaxiais de austenita. As
micrografias das figuras 43(b) e (c) revelam apenas a fase martensita ” apds a laminagéao
em 950°C, sendo perceptivel as ripas e o formato alongado dos grdos decorrente da
laminac&o. Isso mostra que o resfriamento em agua a partir de 950°C é suficiente para a
completa transformagdo da austenita p em martensita, concordando com os resultados de
DRX da figura 44. As manchas ou pontos pretos nas imagens de MO representam poros,
decorrente da prépria conformacao por spray, ou oxidacdo proveniente da preparacao da

amostra para microscopia.

Figura 43: Micrografias: (a) antes e (b) depois da laminacdo em 950°C por MO; (c)

apos a laminacdo em 950°C por MEV.
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Figura 44: Difratograma de raios X depois da laminagdo em 950°C.

A evolucdo do tamanho de grdo nessa amostra foi de 114+18um para 422+133um, um
aumento de 3,7 vezes, 0 que caracterizaria o crescimento anormal. Esse resultado indica
que a introdugdo de defeitos, como por exemplo, subgrdos, durante a laminacdo em
950°C, poderia fazer com que a curvatura de certos contornos de grdos mudasse,
interferindo na movimentacdo dos contornos. Essa alteracdo na movimentacdo dos
contornos faria com que ocorresse 0 CAG dinamico, ja que este acontece por deformacéo
plastica em altas temperaturas [9].

5.5 LAMINADA 30% CICLADA TERMICAMENTE

Pela figura 45(a) nota-se que os grdos martensiticos p’ da L30/400 antes da CT séo
alongados, resultante da propria laminagdo em 950°C. Apos a CT ndo houve mudanca de
fase, fato que é confirmado pela micrografia da figura 45(b) e pelo difratograma de raios
X da figura 46. Além disso, ndo ha segunda fase no interior e nem nos contornos de gréaos,

conforme pode-se verificar na figura 45(c).
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Figura 45: Micrografias da L30/400: (a) antes e (b) depois da CT por MO; (c) apés CT
por MEV.
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Figura 46: Difratograma de raios X da L30/400 depois da CT.
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Na L30/400 o tamanho médio de grdos cresce de 114+18um para 606+140pum, um
crescimento de 5,3 vezes. Um aumento de 3,7 vezes (114um para 422um) devido a
laminacdo em 950°C e 1,6 vezes (422um para 606um) pela CT em 400°C. Assim, infere-
se que a CT aplicada na amostra deformada em 30% é a que contribui menos para 0 CAG
se comparado com a laminacdo a quente. Uma explicacdo para isso € a ocorréncia de
recristalizacdo durante a CT, ja que essa é dependente do grau de deformacédo plastica
aplicada ao material. Sendo assim, uma certa quantidade de subgréos formados em 400°C
pela precipitacdo de o no interior do grao foram consumidos pelo surgimento de novos
grdos durante a recristalizagdo. Com isso, retirou-se uma parcela da forgca motriz para o
CAG estético, isto é, os subgrdos. Os grdos recristalizados podem ser vistos na

micrografia da figura 45(b) pelas numeracgdes que vdo de 1 a 7.

5.6 EVOLUCAO DO TAMANHO DE GRAO

A tabela 6 apresenta o tamanho médio de grdos nas diferentes amostras cicladas
termicamente e/ou laminadas a quente. Um aumento de 4,8 vezes é observado na B/400
e pelas figuras 47(a) e (b) a distribuicdo de tamanho de grdo se mantém unimodal antes e
apos a CT. Na B/600 o tamanho de grdo nao tem alteracéo significativa e sua distribuicéo
antes e depois da CT permanece unimodal, conforme figuras 48(a) e (b). Ao laminar em
950°C, observa-se um crescimento 3,7 vezes no tamanho médio de grdos, sendo a sua
distribuicdo também unimodal antes e apds a laminacédo, de acordo com as figuras 49(a)
e (b). Ao submeter a amostra laminada a quente a CT em 400°C, o tamanho médio de
grdos sofre um aumento de 1,6 vezes. Além disso, a sua distribuicdo de tamanho de grédo
se mantém unimodal, como pode-se observar nas figuras 50(a) e (b). Dessa forma,
L30/400 cresce 5,3 vezes em termos de tamanho médio de grdos, pois partiu de 114pm e
alcangou 606pum.

Apesar do CAG se caracterizar por ter uma distribuicdo de tamanho de gréo nao uniforme,
isso ndo o impede de ter uma distribui¢do uniforme, porque apds o crescimento anormal
pode haver o crescimento normal, fazendo a distribuicdo se tornar unimodal [48]. Com

base nisso e nos valores do tamanho médio de gréos, constata-se que B/400, amostra
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laminada em 950°C e L30/400 apresentaram CAG, sendo B/400 CAG estatico, laminada
em 950°C CAG dinamico e L30/400 CAG dindmico e estatico.

Tabela 6: Tamanho médio de graos das amostras antes e depois da ciclagem térmica

e/ou da laminacdo em 950°C.

Tamanho médio de gréos (um)

Amostra
Antes da ciclagem | Antes da laminacdo | Depois da laminacdo | Depois da ciclagem
B/400 173+26 - - 8351452
B/600 80+17 - - 99+29
Laminada
- 114+18 4224133 -
em 950°C
L30/400 - 114+18 4224133 606+140
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Figura 47: Distribuicdo do tamanho de grdo da B/400 (a) antes e (b) depois da CT.

71



Frequéncia (%)

Freguéncia (%)

Figura 48

72

(@)

100

75

50

25

50-100 100-150

Tamanho de grdo (um)

(b)

80

60

40

20

50-100 100-150

Tamanho de grao (um)

: Distribuicdo do tamanho de gréo da B/600 (a) antes e (b) depois da CT.



Frequéncia (%)

Frequéncia (%)

73

(@)

60

40

20

50-100 100-150 150-200

Tamanho de grdo (um)

(b)

60

40

20

200-400 400-600 600-800

Tamanho de grao (um)

Figura 49: Distribuicdo do tamanho de grao (a) antes e (b) depois da laminagdo em

950°C.



74

(a)
60
;@ 40
©
)
c
«Q
>3
o
o 20
[N
0
200-400 400-600 600-800
Tamanho de grao (um)
(b)
50
40
<
= 30
.0
Q
c
@
> 20
>
]
|-
[N
10

300-500 500-700 700-900

Tamanho de grao (um)

Figura 50: Distribui¢do do tamanho de grdo da L30/400 (a) antes e (b) depois da CT.
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6 CONCLUSOES

- Além da austenita, foi constatada a presenca da fase a entre 300°C e 600°C, tendo
diferentes arranjos conforme a temperatura. Em 700°C houve a completa dissolucdo de

a, permanecendo apenas a austenita;

- O CAG foi observado nas amostras B/400, laminada em 950°C e L30/400. Na amostra
B/600 a CT néo foi eficiente;

- A rota que apresentou um maior crescimento de grédo foi a que combinou a laminacgéo
em 950°C e a CT em 400°C, um aumento de 5,3 vezes no tamanho médio de gréos.
Apesar disso, a maior parte desse aumento foi devido a laminagdo a quente, tendo uma
menor participagdo no crescimento dos gréos a CT. Logo, nessa amostra o CAG dinamico

prevaleceu sobre o CAG estatico;

- A CT em 400°C na amostra bruta conformada por spray, identificada por B/400, foi a
segunda rota mais eficaz, um crescimento de 4,8 no tamanho medio de graos. E a terceira

foi a amostra laminada em 950°C, na qual o aumento foi de 3,7 vezes;

- Com base nos resultados de [7-9], acredita-se que 0 mecanismo envolvido tanto no
CAG estéatico quanto no CAG dinadmico na liga Cu-11,76Al-3,22Ni-2,78Mn-0,02Nb (%
peso) estad associado a formacdo de subgrdos. Entretanto, o surgimento de subgrdos no
estatico € devido a precipitacdo de a no interior do grdo e no dindmico, a deformacéo

plastica em 950°C;

- Embora na literatura tenha se observado majoritariamente o0 CAG estatico nas LMF’s a
base cobre, verificou-se neste trabalho a possibilidade de haver o crescimento anormal na
LMF Cu-11,76Al-3,22Ni-2,78Mn-0,02Nb (% peso) por meio de deformacao plastica em

altas temperaturas, ou seja, pelo CAG dinamico.
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7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

- Ciclar termicamente em 400°C as amostras brutas conformadas por spray, mas em um
maior nimero de ciclos, no intuito de melhorar a eficiéncia do CAG estético. Além disso,
poderia na CT aumentar o tempo de permanéncia em 400°C e/ou em 950°C para avaliar

a influéncia dessas variaveis no CAG;

- Com o proposito de evitar a recristalizacdo na amostra laminada durante a CT, sugere-
se ciclar termicamente em 400°C e depois laminar em 950°C. Assim, supostamente,

haveria um maior crescimento de grdos anormais se comparado com a amostra L30/400;

- Entender melhor o mecanismo envolvido no CAG na LMF Cu-Al-Ni-Mn-NDb através da

identificacdo de subgrdos pelas analises de EBSD (difracdo de elétrons retroespalhados).
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ANEXOS

Principais picos do padrdo de DRX da fase a.

(A=1,5406A)

20 (°) Intensidade (%0)
42,194 100
48,929 41
72,030 25
86,905 25

Principais picos do padrdo de DRX da austenita.

(A=1,5406A).

20 (°) Intensidade (%)

43,956 100

63,912 15

80,815 27
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Principais picos do padrdo de DRX da martensita monoclinica 3.

(A=1,5406A)

20 (°) Intensidade (%0)
26,251 10
26,908 13
39,630 18
40,852 17
42,620 80
44,196 100
46,265 87
47,687 28
63,833 4
71,076 15
73,235 25
82,103 13
86,551 16
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