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RESUMO

Neste trabalho foi investigada a influéncia dos diversos tamanhos de graos, obti-
dos por refinamento e tratamento de crescimento anormal de gréo, nas propriedades
mecanicas das ligas policristalinas superelasticas CUAIMnTiB e CuAIMn. As ligas foram
elaboradas em forno sob atmosfera ambiente, tratadas termicamente para a obtencao
de gréos grosseiros e entdo caracterizadas por ensaios de microscopia éptica, difracao
de raios-x, tracdo e microdureza. Percebeu-se que ativacdo do crescimento anormal de
grao esta relacionada com a presencga de precipitados e com a taxa de aquecimento. A
liga com refinadores mostrou-se mais sensivel a ativacdo do processo. No ensaio por
DRX foi possivel determinar a fase austenitica 3, de estrutura L2;, a fase y e a marten-
sitica fase y’. Através do ensaio de tracao foi possivel perceber a relagdo inversamente
proporcional da tensdo de indugcdo martensitica (o,), do limite de resisténcia a tragéo
(S;) e da deformacao maxima (g,,..) com o aumento do tamanho relativo de grao (d/t).
O ensaio de microdureza determinou a dureza das fases austenitica e martensitica.

Palavras-chave: Tamanho de grao. Propriedades Mecanicas. Crescimento
Anormal de Grao. Ligas Superelasticas.



ABSTRACT

In this work the influence of the various grain sizes, obtained by refinement and
treatment of abnormal grain growth, on the mechanical properties of the superelas-
tic polycrystalline alloys CuAIMnTiB and CuAIMn were investigated. The alloys were
prepared in an oven under an ambient atmosphere, thermally treated to obtain coarse
grains and then characterized by optical microscopy, x-ray diffraction, traction and mi-
crohardness tests. It was noticed that activation of the abnormal grain growth is related
to the presence of precipitates and the rate of heating. The alloy with refiners showed to
be more sensitive to the activation of the process. In the XRD analysis it was possible
to determine the austenitic phase (33, structure L21, the y phase and the martensitic
phase vy'. Through the tensile-test it was possible to note the inversely propotional
relationship between the stress-induced martensitic (o,), the tensile strength limit (St)
and the maximum strain (¢,,.,) With the increase of the relative grain size (d/t). The
microhardness test determined the hardness of the austenitic and martensitic phases.

Keywords: Grain size. Mechanical properties. Abnormal Grain Growth. Supere-
lastic alloys.
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1 INTRODUCAO

Nas ultimas décadas, as ligas com efeito memoria de forma (EMF) tém sido
aplicadas na confeccao de varios dispositivos comerciais, tais como: acoplamento de
tubos, fixadores mecanicos (ZAK; KNEISSL; ZATULSKIJ, 1996, p.363), valvulas, im-
plantes, aparelhos médicos e ainda atuadores mecanicos (CZECHOWICZ; LANGBEIN,
2015, p. v). Dentre as varias ligas com EMF j& desenvolvidas, as ligas das familias Ni-Ti
e Cu-Al sdo as que apresentam as propriedades mais adequadas para 0 uso nesses
dispositivos. As ligas baseadas em Ni-Ti exibem 6timas propriedades de memoria de
forma (ZAK; KNEISSL; ZATULSKIJ, 1996, p. 367) e sdo utilizadas extensivamente em
aplicacbes médicas devido a sua excelente biocompatibilidade (JAIN et al., 2016, p.
1289). Entretanto, tais ligas possuem um alto custo e mostram dificuldade na hora de
ser produzidas e processadas (MALLIK; SAMPATH, 2008, p. 680). Uma alternativa em
potencial para substitui-las sao as ligas do sistema Cu-Al com a adi¢cao de Mn.

As ligas Cu-Al-Mn apresentam caracteristicas de meméria de forma superiores
as das outras ligas do sistema Cu-Al e quase iguais as das ligas do sistema Ni-Ti (SU-
TOU et al., 2008, p. 901). Além do mais, possuem baixo custo de producao (MIELCZA-
REK; KOPP; RIEHEMANN, 2009, p. 146), facilidade de processamento (DASGUPTA et
al., 2015, p. 60), excelentes propriedades de amortecimento e altas condutividades elé-
trica e térmica (LIU; HUANG; XIE, 2015, p. 211). No entanto, em tais ligas comumente
ocorre 0 aparecimento de trincas intergranulares severas, resultando em baixa ductili-
dade e pouco efeito de memaria de forma, limitando a sua aplicabilidade. Para contornar
tal adversidade, varios estudos foram realizados a fim de se conhecer a influéncia das
diversas variaveis nas propriedades térmicas e mecanicas das ligas CuAIMn, dentre
eles: estudos acerca da influéncia da composicao quimica (MALLIK; SAMPATH, 2008;
MALLIK; SAMPATH, 2009; CANBAY; GENC; SEKERCI, 2014; CANBAY; KARAGOZ;
YAKUPHANOGLU, 2014; DASGUPTA et al., 2015; SUTOU; KAINUMA; ISHIDA, 1999);
acerca da morfologia e do tamanho de gréao (LIU; HUANG; XIE, 2014; LIU; HUANG;
XIE, 2015; SUTOU et al., 2006; SUTOU et al., 2013; ROCA et al., 2015); e acerca dos
tratamentos térmicos (OBRADO et al., 1999; WANG et al., 2014).

Em trabalhos recentes Yang et al. (2016) conseguiram melhorar a ductilidade e
o limite de resisténcia a tracao de uma liga CuAIMn através do refino de gréo e Liu et
al. (2017) aumentaram a superelasticidade de uma liga do mesmo sistema através do
crescimento anormal de gréao (CAG).

Neste trabalho sera investigada a influéncia dos diversos tamanhos de gréaos,
obtidos por refinamento e CAG, nas propriedades mecanicas de ligas policristalinas
superelasticas CUAIMNnTiB e CuAIMn.
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Objetivos

« Elaborar as ligas CUAIMnTiB e CuAIMn através de processo convencional de
fundicéo;

 Obter graos refinados na liga CUAIMnTiB;
» Obter graos grosseiros apés tratamento de CAG nas ligas CUAIMnTiB e CuAIMn;

» Caracterizar as ligas através de microscopia 6ptica, difracdo de raios-x e ensaios
de tracao e microdureza;

» Relacionar a influéncia dos diferentes tamanhos de graos nas propriedades
mecanicas das ligas.
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2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1 Ligas com memoria de forma

As ligas com meméria de forma (LMF) sdo metais que, ap6s sofrerem uma de-
formacgao, tém a capacidade de retornar a sua forma original quando a temperatura é
modificada (CALLISTER, 2008, p. 9). Tais ligas possuem propriedades caracteristicas,
tais como: transformacao martensitica, efeito memaria de forma e superelasticidade.

2.1.1 Transformacado Martensitica

A transformacao martensitica € uma transformacéao de fase no estado sélido que
ocorre sem difusdo de atomos. Essa transformacao € responsavel pela mudanca de
forma entre a fase de alta temperatura denominada austenita (A), e a fase de baixa tem-
peratura chamada martensita (M) (CANBAY; GENC; SEKERCI, 2014). Durante a trans-
formacao martensitica, nem a composicao quimica da liga ou a posicao dos atomos
sdo alteradas. A conversdo da fase austenitica para a fase martensitica comecga abaixo
da temperatura de inicio da martensita (M,). A transformacao de fase é reversivel
e nao dependente do tempo, uma vez que sé distorce a rede atdbmica sem causar
migracdo de atomos de longo alcance. Uma outra forma de obter a transformacao
martensitca é através da aplicagcdo de tensdo. Essa tensao necessaria para promover
a transformacéao de fase é chamada de Tensdo de Indugdo Martensitica. A Figura
1 ilustra esses modos de transformacgéao de fase.
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Figura 1 — Esquema da Transformac¢ao Martensitica
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Alexander Czechowicz; Sven Langbein (2015). (Modificada)

Pelo resfriamento da austenita (a) ha a formacao da martensita maclada (b),
que, através do deslizamento das interfaces, transforma-se na martensita deformada
(c). A condigcao maclada ocorre dentro da rede martensitica, onde varios grupos de
martensita (variantes martensiticas) surgem com diferentes orientacdes cristalograficas.
Com a deformacgao do material, as variantes martensiticas passam por um processo
de alinhamento, e dai, uma variante passa a predominar na rede. No processo de
deformagdo, a martensita assume interfaces altamente méveis, definidas pela ten-
sd0 mecanica atuante que alonga o material. Quando aquecido, o reticulado atdémico
retorna a estrutura austenitica. A transformacao de fase néo ocorre a uma temperatura
especifica, mas dentro de um intervalo de temperatura. A Figura 2 ilustra o grau de
transformagéao ocorrido em funcao da temperatura do material.
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Figura 2 — Grau de transformacéao ocorrido em funcao da temperatura do material.
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O processo de transformacéo pode ser descrito pelas quatro temperaturas de
transformagéo de fases, determinadas através de diagramas utilizando-se o método
das tangentes. A transformacdo martensitica comecga na temperatura de inicio da
austenita (A;). A estrutura martensitica é convertida numa estrutura austenitica cubica
de corpo centrado (CCC). Essa transformacao € completada na temperatura de fim
da austenita (Af) e o material € completamente austenitico. A transformagéo reversa
comeca na temperatura de inicio da martensita (M,) e termina na temperatura de
de fim da martensita (Ms). A histerese é resultado de perdas internas, como atrito
e alivio espontaneo de tensdo em nivel atémico durante a transformagéo estrutural
(CZECHOWICZ; LANGBEIN, 2015, p. 25).

2.1.2 Efeito Memodria de Forma

Numa liga com memoria de forma (LMF), o efeito memoéria de forma (EMF)
ocorre apds o ciclo de carga-descarga, produzindo uma deformacao plastica aparente
na liga que, se for aquecida acima de A, recupera sua forma original transformando-se
na fase austenitica. O EMF esta esquematicamente descrito na Fig. 3.
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Figura 3 — Efeito Memoria de Forma
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No ponto 1 o material encontra-se a uma determinada temperatura e sem car-
regamento. Quando o carregamento € iniciado, o material exibe um comportamento
linearmente elastico (etapa 1-2), e em seguida as deformag¢dées comecam a se de-
senvolver a niveis de tensdo aparentemente constantes (etapa 2-3). Mais adiante,
um novo comportamento linear elastico € desenvolvido (etapa 3-4). Com o descar-
regamento, o material tem uma parcela de sua deformacao total recuperada, devido
a recuperacao elastica do material, e a parte remanescente permanece na forma de
deformacao residual (¢,) (etapa 4-5). Essa deformacéo residual pode ser recuperada
mediante aquecimento até uma temperatura especifica (etapa 6-7), e com posterior
arrefecimento retorna ao seu estado inicial (7-1).

O EMF é baseado na transformacdo martensitica. De fato, tal comportamento
pode ser interpretado sob o ponto de vista das transformacgdes de fases ocorren-
tes e das reorientacdo das variantes martensiticas. Como o EMF ocorre a baixas
temperaturas, a microestrutura do material € composta inicialmente pela martensita
maclada. Apés inicio do carregamento, quando se atinge um valor critico (ponto 2), as
variantes martensiticas comecam a reorientar-se e, concomitantemente, ocorre defor-
magcao plastica no material (etapa 2-3). Ao final da etapa 2-3 a martensita encontra-se
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completamente no estado deformado e adi¢ées no carregamento provocardao apenas
deformacéo elastica na nova microestrutura (etapa 3-4). Apds o descarregamento,
a deformagao macroscépica € mantida devido a orientacdo estavel das variantes
martensiticas (ponto5). Quando o material é aquecido acima de uma temperatura
critica, inicia-se a transformacao de fase martensita-austenita, permitindo recuperar
a deformacdo macroscopica até 8% (etapa 6-7). Durante o resfriamento, a transi-
¢ao de austenita para a martensita ocorre sem carga, portanto, nenhuma alteragao
macroscépica pode ser observada (etapa 7-1) (LECCE; CONCILIO, 2015, p. 39-40).

2.1.3 Superelasticidade

Diferentemente do EMF, que requer mudangas de temperaturas, o efeito supe-
relastico é de natureza isotérmica e envolve o armazenamento de energia potencial. O
comportamento superelastico das LMFs esta associado com a transformacgéao marten-
sitica induzida por tens&o, que pode ocorrer em temperaturas acima de A;. De fato, a
liga pode ser deformada elasticamente em niveis superiores ao normal ao se aplicar
uma carga na fase austenitica. O carregamento promove a transformagéo da austenita
para a martensita deformada. Apds a descarga, a fase martensitica torna-se instavel
e transforma-se novamente em austenita, resultando numa recuperacdo completa
da deformacéo total apds a remocéao da carga. O comportamento superelastico que
exibem as LMFs esta ilustrado na Fig. 4.

Figura 4 — Comportamento Superelastico.
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Leonardo Lecce; Antonio Concilio (2015). (Modificada)
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No ponto 1, a microestrutura do material é inicialmente austenitica. Com o inicio
do carregamento, a tenséo de indugdo martensitica é alcangada (ponto 2) e o material
comega a transformar-se gradualmente em martensita deformada (etapa 2-3). ApGs
completada a transformacao, o carregamento adicional promove a deformacgéao elastica
dessa fase martensitica (etapa 3-4). Em temperaturas superiores a A, e com auséncia
de carregamento, a austenita é a Unica fase estavel. Portanto, com o descarregamento
ocorre a transformagéao reversa martensita-austenita e a deformagédo macroscopica é
recuperada (etapa 4-5-6-1) (LECCE; CONCILIO, 2015, p. 44-45).

2.2 Ligas Cu-Al-Mn

As vantagens das ligas ternarias Cu-Al-Mn, comparadas com metais comuns
e outras ligas, sdo boa resisténcia mecanica, alta capacidade de amortecimento e
EMF. As ligas Cu-Al-Mn sao baratas de produzir em relacado as ligas NiTi, devido
a ndo necessidade de fundigao a vacuo. As temperaturas de transformagao podem ser
ajustadas de -180°C até 230°C, seja pelo ajuste da composi¢do quimica, pela adi¢céo de
elementos quaternarios, pelos processos de elaboracéo da liga ou pelos tratamentos
térmicos subsequentes. Para baixos teores de Al, as ligas exibem boas ductilidade e
capacidade de trabalho a frio. Adicionalmente, o Mn promove o aumento da fluidez da
liga no processo de fundigdo (MIELCZAREK et al., 2008, p. 146).

2.2.1 Efeitos dos elementos nas ligas Cu-Al-Mn
2.2.1.1  Aluminio

Diminuicdes nas concentracdes de Al promovem uma queda nas temperaturas
de transformacgéo associadas as reacdes de ordem-desordem do tipo A2 — B2 e B2 —
L2, na regido da fase {3. Além disso, em teores menores que 17% de Al (% at..) as
ligas exibem étima ductilidade e alongamento. Esse fato decorre do baixo grau de
ordenamento da fase mae L2,. Esse baixo grau de ordenamento também promove
um bom nivel de recuperacao de forma, embora essa recuperac¢ao sofra uma ligeira
diminuigcdo em ligas com teores de Al que exibam a fase A2 como fase mée (Al < 16%
at..). A Figuras 5 ilustra esses fatos.
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Figura 5 — a) secao do diagrama isotérmico a 800°C b)secao vertical de um sistema ternario
Cu-AIl-10% at..Mn com exibindo transformacées de ordem-disordem c) efeito do teor
de Al sobre propriedades da liga ternaria Cu-Al-Mn em varias composicoes.
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Zak, Kneissl e Zatulskij (1996, p. 364) afirmam que a adicdo de 1% de Al (% em
peso) é responsavel pela diminuigdo da temperatura de transformagédo martensitica

M, em 30K. A Figura 6 ilustra essa afirmacao.
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Figura 6 — Variacédo do M; em funcéo dos teores de Aluminio e Manganés.
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2.2.1.2 Manganés

Altos conteudos de Mn promovem um baixo de grau de ordenamento na fase
de estrutura L2, resultando em ligas com excelente ductilidade. A adigdo de Mn ao
sistema binario Cu-Al estabiliza a fase cubica de corpo centrado (CCC), isto é, estabiliza
a fase  em temperaturas mais baixas e em composigées quimicas diferentes. As
temperaturas de transformacéao dessas ligas sédo sensiveis as variacées de Mn (MALLIK;
SAMPATH, 2009, p. 156).

2.2.1.3 Titanio

Mallik e Sampath (2009, p. 163) e Sutou, Kainuma e Ishida (1999, p. 378) afir-
mam que o titdnio promove diminuicdo na temperatura de transformacgéao M, das ligas
Cu-Al-Mn devido a formacao de finos precipitados que modificam a composi¢ao da
matriz. A trabalhabilidade a frio das ligas sofre uma diminuigdo com a adigao do Ti
que, segundo Sutou, Kainuma e Ishida (1999), é devido ou a precipitacdo de uma
segunda fase na matriz ou ao aumento do grau de ordenamento da fase mée. Em
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sentido contrario, as propriedades de memdria de forma podem ser melhoradas com
adicao deste elemento. As Figuras 7 e 8 ilustram esses resultados.

Figura 7 — a) efeito da adicao de Ti elementos de liga na trabalhabilidade a frio de ligas
Cu-Al-Mn temperadas b) variacdo do M, com teores de elementos de liga.
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Figura 8 — Variacao do efeito memoria de forma com teores elementos de liga.
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2.3 Refino de Grao

O refino de grdo em ligas com EMF mostra-se um método eficaz para inibir as
trincas intergranulares e a baixa ductilidade, ambas comuns as ligas policristalinas
Cu-Al-Mn (YANG et al., 2016). Para essa mesma liga ternaria, Sutou et al. (2006) re-
portaram que a adi¢ao de Si ou B promove forte reducado no seu tamanho de grao.
Recentemente, Yang et al. (2016) variaram o teor de Zr numa liga Cu-11,9Al-2,5Mn (%
em peso) para obter o refino de grao. O resultado esta mostrado nas Figs. 9 e 10.

Figura 9 — Micrografia da LMF CuAIMn temperada e refinada com diferentes teores de Zr (% em
peso): (a) 0 (b) 0,4 (c) 0,5 (d) 0,7 (e) 0,9 (f) 1,0

Yang et al. (2016)



Figura 10 — Tamanho médio de grdo da LMF CuAIMn temperada e refinada com diferentes

average grain size (um)

teores de Zr (% em peso).

1060

1050

?

A\

40 -

A\

{\i‘ [
“--Hx; /
_\\ !/

.

26

i\

00

T
02

T Y T r T y
04 06 08 10

weight percent of inoculant (w1.%)

Yang et al. (2016)

2.4 Crescimento Anormal de Grao

a amostra até uma temperatura onde exista a fase . Em seguida, promove-se um

Dentre os diversos métodos de crescimento anormal de grdao (CAG) existentes
na atualidade, os que sdo baseados em ciclos de tratamento térmico vem tomando
espaco nas pesquisas para aprimoramento de propriedades superelasticas de LMF (LIU
et al., 2017)(OMORI; IWAIZAKO; KAINUMA, 2016). O método consiste em aquecer

resfriamento lento (3,3°C/min) até uma temperatura onde coexistam as fases [+o.
Chegando nessa temperatura, aguarda-se um intervalo de tempo (10min) e entao
aquece-se novamente a uma taxa de 10°C/min até a regi&o de fase 3. Apés um periodo
de 10min na regido da fase [3, prossegue-se com a témpera. Ao final dessa etapa o
ciclo é fechado e entdo pode ser reiniciado. Esse processo € ilustrado na Fig. 11.
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Figura 11 — Ciclo de Crescimento Anormal de Grao Induzido por Tratamento Térmico.

800°C, 10 min or
A 900°C 900°C, 60 min

(p single-phase) (p single-phase)

3.3°C/min

Temperature

500°C, 10 min
(B + o two-phase)|

T

Time

Omori et al. (2013)

O processo repetido véarias vezes permite a obtencdo de grdos com grandes di-
ametros e até mesmo de estruturas monocristalinas (OMORI; IWAIZAKO; KAINUMA,
2016, 264). Na Fig. 12(c) € mostrado um monocristal obtido pela técnica de CAG

induzido por tratamento térmico ciclico.
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Figura 12 — Micrografia da liga Fe-34Mn-15Al-7,5Ni a) recozida a 12002C por 120min b) apés um
ciclo de tratamento térmico c) apds dez ciclos (monocristal).
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5 mm

Omori T. (2016)
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3 MATERIAIS E METODOS

Na Figura 13 estd um fluxograma da sequéncia metodolégica seguida para
a obtencdo das amostras para os ensaios.

Figura 13 — Fluxograma da metodologia utilizada para a obtencédo das amostras.
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3.1 Elaboracao da Liga

Neste trabalho foram utilizadas ligas policristalinas Cu-Al-Mn-Ti-B e Cu-Al-
Mn elaboradas a partir de elementos de alta pureza (99,99%) nas composi¢cdes:
Cur1 g7Al17 00MN11 99 Tio 49Bo 44 (% at.) € Cuzy sAliz oMy 5 (% at.). Em ambas, a relagéo
Al/Mn (% at.) foi mantida constante em, aproximadamente, 1,52. Os elementos foram
previamente pesados em uma balanca analitica da Shimadzu, modelo AY220. O man-
ganés, antes da pesagem, foi submetido ao processo de decapagem para retirada da
camada superficial de 6xido. Para isso, uma certa quantidade do elemento foi imersa
em uma solucédo aquosa com acido nitrico 10%, de composicdo H20-5%HNO; (%
em volume). A retirada do ataque acido do material foi realizada por meio de duas
lavagens, uma com agua e outra com alcool isopropilico, nessa ordem, e logo apds
foi feita sua secagem com fluxo de ar quente. Em seguida, o0 manganés foi pesado e
levado para o processo de fundicdo. As ligas foram elaboradas num forno tipo mufla
da marca Jung, modelo LF4213, em um cadinho de argila-grafite, em uma quantidade
de 700g, sob atmosfera ambiente e vazadas em um molde de secao retangular com
dimensdes 120mm de comprimento x 22mm de largura x 40mm de altura.
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3.2 Tratamentos Termomecanicos

Os tratamentos térmicos e mecanicos feitos nas ligas incluem a homogeneiza-
¢ao, laminagéo, témpera e o crescimento anormal de grao (CAG).

3.2.1 Homogeneizagao

Os lingotes brutos de fusao foram homogeneizados a 850°C por um periodo
de 12 horas em um forno tipo mufla da Jung, modelo LF0912, e resfriados dentro do
proprio forno.

3.2.2 Laminacéao

Em seguida, os ligontes foram aplainados, para se conseguir um paralelismo en-
tre suas faces, e laminados. A laminacao foi realizada a quente em um laminador
elétrico da marca Maquinas Coelho, modelo LE200, com poténcia de 5 Hp e passo de
0,54mm/volta. Durante a laminagao a quente, os lingotes foram mantidos dentro de
um forno, a uma temperatura de 935°C, até que fosse alcang¢ado o equilibrio térmico. O
desbaste utilizado no processo foi de 3,78mm (7 voltas no volante do laminador), sendo
reajustado no ultimo passe para a obtencao de chapas com espessura em torno de
1,4mm.

3.2.3 Confeccéao dos Corpos de Prova (CPs)

A partir das chapas laminadas foram confeccionados corpos de prova (CPs) adap-
tados da norma ABNT-NBR-6152/92. As dimens6es dos CPs estdo dispostas na Fig.14.
No processo de confeccao foi utilizada uma maquina de eletroerosao a fio, modelo
Electrocut AR 1300. Os tratamentos de témpera e CAG foram realizados em ambos
os modelos de CPs.
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Figura 14 — Dimensoées dos CPs
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3.2.4 Témpera

Na témpera, os CPs foram aquecidos a uma temperatura de 850°C, onde
foram mantidos por 30 min, e em seguida foram resfriados em agua a temperatura
ambiente (=25°C).

3.2.5 Crescimento Anormal de Grao

A metodologia utilizada para o crescimento anormal de grdo das amostras
temperadas foi classificada em trés etapas: CAG1, CAG3 e CAG5. Na etapa CAG1, as
amostras foram submetidas a um unico ciclo de tratamento a uma taxa de aquecimento
de 20°C/min. Na etapa CAG3, as amostras foram submetidas a etapa de CAG1 e a
mais dois ciclos com taxas de aquecimento de 10°C/min. Na etapa CAG5, as amostras
foram submetidas as etapas CAG1 e CAGS3, e, posteriormente, a mais dois ciclos com
taxas de aquecimento de 5°C/min. Em cada ciclo as amostras foram aquecidas até
uma temperatura de 550°C e mantidas por 15min nessa temperatura. Ao término
desse tempo, foi realizado um segundo aquecimento até 850°C, permanecendo nessa
temperatura por mais 15 min, e por fim, o resfriamento brusco em agua a temperatura
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de, aproximadamente, 25°C. O esquema do ciclo de CAG utilizado nas amostras
esta ilustrado na Fig.15.

Figura 15 — Esquematizacdo do Ciclo de Crescimento Anormal de Grao.
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3.3 Caracterizacdo da Liga por Microscopia Optica e Difracdo de Raios-X

3.3.1 Microscopia Optica

A analise microestrutural foi realizada com o auxilio de um microscépio 6p-
tico Axiotech 30 da Carl Zeiss nos CPs adaptados. As amostras foram submetidas a
lixamento manual com lixas 80, 100, 320, 600 e 1200, seguidas de polimento mecanico
em alumina 1um. Para a visualizagdo dos contornos de grdo foi utilizado o método
de ataque por esfregacao, onde uma porgao de algodao foi imersa em um reativo de
cloreto de ferro Ill (5g FeClz;, 30 ml de HCI fumante 37% e 100ml de H,O destilada)
e esfregada contra a superficie das amostras. O tamanho de grao das amostras foi
realizado através da determinacdao do comprimento médio do intercepto (DCMI) na
direcdo longitudinal pelo processo de Heyn, descrito pela ASOCIACION MERCOSUR
DE NORMALIZACION (2001, p. 9-10).

Através da microsopia Optica também foi possivel verificar as fases austenita
e martensita. Para isso, uma amostra foi introduzida em um recipiente contendo uma
mistura de alcool etilico absoluto e nitrogénio liquido como meio de resfriamento.
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3.3.2 Difracao de Raios-X

A identificacao das fases no material foi realizada através de difracao de raios-x.
O ensaio foi realizado com o auxilio de um difratbmetro da marca Shimadzu, modelo
Lab X/XRD-6000, passo de 0,02°, varredura de 10 a 90° e tempo de passo de 1s,
utilizando a radiagéo K-alfa do cobre como fonte de radiagcao monocromatica. Os dados
gerados no ensaio foram interpretados através do software X'Pert HighScore Plus,
sendo possivel a coleta do 29 e do espagamento interplanar (d;) referentes aos picos
de difracao. Essas informacdes coletadas foram comparadas com o banco de dados de
fases e estruturas do aplicativo Crystmet, permitindo a identificacao das fases presentes
nos CPs. Todas as analises foram realizadas em temperatura ambiente.

3.4 Determinacao das Propriedades Mecanicas Através de Ensaio de Tracao e
Microdureza

As propriedades mecanicas das ligas foram determinadas através de um ensaio
de tracao uniaxial, com auxilio de uma maquina da AUTOGRAPH modelo AG-X 10kN,
nos CPs adaptados. A velocidade de aplicagcao da carga no ensaio foi de 0,5 mm/min,
até a ruptura. Desse ensaio foram obtidos a tensédo de inducdo martensitica através do
método das tangentes, o limite de resisténcia a tracao e a deformacao maxima.

O ensaio de dureza foi realizado com auxilio de um microdurémetro da marca
Shimadzu modelo HMV-2 Series, com cargas 10, 25, 50, 100, 200, 300 e 5009 e tempo
de aplicacao da carga de 10s. Os ensaios foram realizados a temperatura de 20°C.
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4 RESULTADOS E DISCUSSOES

4.1 Elaboracao das Ligas e Tratamento Termomecanico

Na Figura 16 estdo os CPs apés os tratamentos termomecanicos:

Figura 16 — Cps apds tratamentos termomecanicos.
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A liga CuAIMNnTiB na etapa Temperada apresenta graos da ordem 0,1 mm, o
que demonstra a capacidade de refino dos elementos Ti e B. Na etapa CAG1, nota-se
o evidente crescimento anormal de grdo na liga com refinador. Uma hipdtese para
esse fato é que os precipitados formados pelos elementos Ti, Mn e B, na forma de
MnB, TiB, (SUTOU et al., 2013, p. 3843), aleatoriamente distribuidos nos contornos
de grao, servem como pontos de nucleagédo para o aparecimento de subgraos da
fase o durante o tratamento de CAG. Segundo Omori, Iwaizako e Kainuma (2016),
o fenbmeno do CAG é causado pela presenca desses subgraos e que a energia de
fronteira, produzida pela introducao deles, é a energia motriz dominante no processo.
Na etapa CAG3 houve uma aparente reducao no tamanho de grao das amostras com
TiB. Na etapa CAGS5, a liga retoma o crescimento anormal, chegando a grédos da ordem
de 7,55mm na dire¢do longitudinal.
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A liga CuAIMn na etapa tempera exibe graos com didametro médio ao redor de
1,22mm. Na etapa CAG1, a liga aparenta ndo sofrer variagcbes em seu tamanho de
grao. Na etapa CAG3, ocorre um ligeiro, e quase imperceptivel, crescimento de grdo. O
crescimento anormal fica evidente na etapa CAG5 onde as amostras apresentaram
graos da ordem de 3,17mm. Uma hipdtese para o CAG tardio nessas amostras é
a auséncia de pontos favoraveis a nucleacao da fase alfa, como os precipitados
formados na liga CUAIMnTiB. As taxas de aquecimento utilizadas também parecem
exercer influéncia sobre a ativagao do processo.

Esses resultados sugerem que a ativagao do fenébmeno de CAG esta relacio-
nada com a presenca de precipitados nas amostras e com a taxa de aquecimento
utilizada.

4.2 Caracterizacdo da Liga por Microscopia Optica e Difracdo de Raios-X

421 Microscopia Optica

Através da andlise das micrografias por microscopia 6ptica, nota-se que a mor-
fologia dos graos, disposta nas Figuras 17 e 18, sugere a presenca da fase austenitica
a temperatura ambiente nos CPs temperados. Outro fator que corrobora com essa
ideia é a auséncia de plaquetas ou agulhas caracteristicas da fase martensitica.

Figura 17 — Presenca da Fase Austenitica na liga CUAIMnTiB temperada.
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Figura 18 — Presenca da Fase Austenitica na liga CuAIMn temperada.

O tamanho de grao e a espessura das amostras estdo mostrados na Tabela 1.
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Tabela 1 — Tamanho de grao (d), espessura dos corpos de prova (t) e tamanho de grao relativo a

espessura (d/t).

Amostra Etapa Designacao d (mm) t (mm) d/it
Temperada A1 0,127 1,28 0,10

Temperada A2 0,1068 1,29 0,08

Temperada A3 0,1068 1,29 0,08

CUuAIMnTiB CAGx1 A4 6,35 1,16 5,47
CAGx1 A5 5,34 1,21 4,41

CAGx1 A6 4,49 1,82 2,47

CAGx3 A7 3,17 1,17 2,71

CAGXx3 A8 2,67 1,18 2,26

CAGx3 A9 2,25 1,22 1,84

CAGXx5 A10 7,55 1,00 7,55

CAGx5 A1 5,34 1,17 4,56

CAGXx5 Al12 5,34 1,29 4,14

Temperada B1 1,33 1,24 1,07

Temperada B2 1,12 1,24 0,90

Temperada B3 1,12 1,40 0,80

CuAlMn CAGx1 B4 1,12 1,34 0,84
CAGx1 B5 1,12 1,30 0,86

CAGx1 B6 0,994 1,35 0,74

CAGx3 B7 1,33 1,32 1,01

CAGx3 B8 1,12 1,30 0,86

CAGx3 B9 1,12 1,35 0,83

CAGXx5 B10 3,17 1,26 2,52

CAGx5 B11 2,67 1,31 2,04

CAGx5 B12 2,25 1,33 1,69

As Figuras 19, 20, 21 e 22 mostram a evolucao da transformacao martensitica
na liga CuAlMn temperada. Nota-se a formacao das primeiras agulhas de martensita na
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matriz austenitica a uma temperatura de -30°C. Com o posterior resfriamento, essas fa-
ses aciculares vao ficando cada vez mais evidentes. A -60°C observa-se evidentemente
as maclas oriundas da transi¢ao entre fases.

A partir desse comportamento é possivel concluir, de forma qualitativa, que as
ligas em estudo possuem efeito memoria de forma e tém a capacidade de exibir o
comportamento superelastico.

Figura 19 — Liga CuAIMn - Temperartura: -30°C




Figura 20 — Liga CuAIMn - Temperartura: -402C

Figura 21 — Liga CuAIMn - Temperartura: -502C
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Figura 22 — Liga CuAIMn - Temperartura: -602C

4.2.2 Difracado de Raios-X

A partir da analise dos difratogramas mostrados nas Figuras 23 e 24 foi possivel
validar a presencga da fase austenitica 3, da fase y e da fase martensitica vy'.
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Figura 23 - Difratograma da liga CUAIMnTiB
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Figura 24 — Difratograma da liga CuAIMn
a
CuAIMn - G
9000 — = — CAGx3
8000 ] Temperada
7500
7000
6500 ] =
6000 ] 2
5500
5000 -
4500 =
4000 s
- [ P
3500 o
- (']
3000 =
2500 ] 2
2000 ] a®
= ﬁl
1500 "
1000 S8
500 ] a2
J A
0 T | ¥ I 5 I 8 I . I y 1] ’ I % |
10 20 30 40 50 60 70 80 90

26 (graus)



42

O plano de difragéo (2 2 0) corresponde a presenca da fase austenitica 33, de
estrutura L2, e grupo espacial Fm3m. Essa fase é oriunda de reagdes de segunda
ordem do tipo ordem-desordem A2<—>B2 e B2<—L21 que ocorrem em ligas CuAIMn
com concentragdes de Mn acima de 5% at.. (OBRADO et al., 1998, p. 14250).

O plano (3 3 0) refere-se a fase v, de estrutura Cu9Al4 e grupo espacial P-
43m. Esta é uma fase de equilibrio a baixas temperaturas (OBRADO et al., 1998, p.
14245) nas ligas CuAIMn.

Por fim, o plano (3 0 2) indica a formagéao da fase martensitica ortorrébmbica v,
de férmula estrutural AICu3 e grupo espacial P2mm, que representa uma das duas
fases martensiticas que podem ser formadas em ligas CuAIMn. Sua sequéncia de
empilhamento, segundo a notagdo de Ramsdell, é 2H (OBRADO et al., 1998, p. 14245).

Acredita-se que a martensita formada na etapa de CAGx5 ocorreu devido as
perdas de elementos durante os tratamentos termomecéanicos. Perdas de Al e Mn
provocam um aumento nas temperaturas de transformacéo, promovendo a ocorréncia
da fase martensitica v’ a temperatura ambiente.

Os padroes de difracao das fases encontradas encontram-se no Anexo A.

4.3 Determinacao das Propriedades Mecanicas Através de Ensaio de Tracao e
Microdureza

4.3.1 Ensaio de Tragao

As Figuras 25 e 26 apresentam o comportamento padrdo das curvas resultantes
do ensaio de tracao das ligas CuUAIMnTiB e CuAIMn submetidas ao CAG, respectiva-
mente.
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Figura 25 — Curva Tensao x Deformacéo da liga CUAIMnTiB
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Figura 26 — Curva Tensao x Deformacéo da liga CuAIlMn
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Em todos os ensaios, verifica-se, em um primeiro estagio, um comportamento
linear associado a deformacao da fase austenitica presente nas ligas a temperatura
ambiente. Em seguida, observa-se um decaimento na inclinagdo da curva. Esse decai-
mento esta relacionado as deformacdes pseudoplasicas de ordenamento das diversas
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variantes da martensita. Logo apds, um novo comportamento linear, agora, com menor
inclinagao, € desenvolvido. Este, associa-se ao menor modulo de elasticidade que a vari-
ante martensitica predominante apresenta em relagao a sua respectiva fase austenitica.
Por fim, termina-se com a queda repentina do valor de tenséo, caracterizando a ruptura
do material.

Na Tabela 2 estdo os valores da tens&o de indugcdo martensitica (o,), do limite
de resisténcia a tracéo (S;) e da deformacdo maxima (&,,....) alcangados pelos CPs no
ensaio de tracao.
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Tabela 2 — Tensdo de inducdo martensitica (o,), limite de resisténcia a tracéo (S;) e deformacéao
maxima (c,,,...) obtidos do ensaio de tracao para diferentes tamanhos relativos de

grao (d/t).

Designagao d/it o, (MPa) S: (MPa) Emaz (%)
A1 0,10 640 766,13 14,42
A2 0,08 646 805,25 18,90
A3 0,08 650 809,85 19,53
A4 5,47 408 672,42 12,27
A5 4,41 500 680,35 13,17
A6 2,47 573 704,15 15,08
A7 2,71 475 587,61 9,80
A8 2,26 504 663,73 12,62
A9 1,84 543 676,51 13,21
A10 7,55 217 322,99 5,43
At1 4,56 359 487,91 6,46
A12 4,14 425 591,23 6,98
B1 1,07 166 445,67 12,81
B2 0,90 193 476,45 13,29
B3 0,80 288 529,88 14,07
B4 0,84 175 481,11 11,60
B5 0,86 265 514,05 12,99
B6 0,74 285 521,06 14,14
B7 1,01 167 422,06 13,04
B8 0,86 193 436,28 14,28
B9 0,83 232 557,21 14,66
B10 2,52 160 384,26 12,11
B11 2,04 166 385,21 13,44
B12 1,69 200 426,29 14,14

A andlise dos dados exibidos na Tabela 2 serd feita utilizando-se os métodos de
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regressao linear e exponencial com ajuste por R?.

4.3.1.1 Tensao de Inducao Martensitica

As Figuras 27 e 28 descrevem o comportamento da tensédo de inducao mar-
tensitica (o,) em fungdo da variagéo do tamanho de gréo relativo (d/t) das amostras
CuAIMNnTiB e CuAIlMn, respectivamente. Em ambos os graficos € mostrada a ocorréncia
da diminuicdo de o, com o0 aumento da relagdo d/t.

Nas ligas CuAIMnTiB, as amostras A1, A2 e A3 exibem altas tensdes de inducao,
alcangando valores em torno de 645 MPa. Esse elevado valor de tenséo esté associado
ao baixo valor da relagéo d/t. Nas amostras seguintes, observa-se um decaimento linear
dos valores de 5, com o respectivo aumento do tamanho relativo de grdo, chegando a
217 MPa para uma relagao d/t de 7,55 na amostra A10.

Nas ligas CuAIMn, os valores da tensédo de indugao sao nitidamente meno-
res quando comparados aos da liga CUAIMnTiB. A amostra B9 atinge uma tenséo de
inducédo de 232 MPa para uma relagao d/t de 0,83. Para amostras com d/t > 1, os
valores de o, assumem um valor constante em torno de 160 MPa.

Segundo Sutou et al. (2013, p. 3846), o decaimento de o,com o aumento
de d/t pode ser explicado sob o ponto de vista das restricbes existentes entre os
gréos da amostra. Em amostras com estruturas finas (d/t < 1) a maioria dos graos
encontra-se restrita tridimensionalmente pelos graos vizinhos, sendo necessarios
maiores valores de tensdo para promover a inducao da fase martensitica. Com o
aumento de d/t, a fragdo volumétrica de graos restritos tridimensionalmente diminui, o
que favorece a inducao da martensita a niveis mais baixos de tensao.
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Figura 27 — Grafico o, x d/t da liga CUAIMnTiB
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4.3.1.2 Limite de Resisténcia a Tragcéao

As Figuras 29 e 30 demonstram o comportamento do limite de resisténcia a
tracao (S;) em funcao da variagéo do tamanho relativo de grao (d/t) das ligas CUAIMnTiB
e CuAIMn, respectivamente. De forma similar a o,, o limite de resisténcia a tragéo exibe
um comportamento inversamente proporcional ao tamanho relativo de grao.

Nas ligas CuAIMnTiB, os maiores valores de S; ocorrem nas amostras A2 e
A3, chegando a 805,25 e 809,85 MPa. Em tais amostras, relagéo d/t € 0,08. Para as
amostras com relagao d/t maior que 4,5 (A11 e A10) nota-se que S; alcanca valores
487,91 e 322,99 MPa, respectivamente.

Nas ligas CuAIMn, a amostra B6 com tamanho relativo 0,74 alcanca 521,06
MPa. O decaimento dessa tenséo fica evidente com o aumento de d/t para 2,04, na
amostra B11, chegando a 385,21 MPa.

Yang et al. (2016) acreditam que a dependéncia do limite de resisténcia a tragcao
com o tamanho de gréo das amostras pode ser explicada através da analise da relacao
de Hall-Petch, conforme abordada no trabalho de Hansen (2004). De acordo com essa
relacdo, o limite de resisténcia a tracao deve variar inversamente com o tamanho de
grao. Isso ocorre devido ao aumento da area total de contornos que servem como
uma barreira efetiva para o movimento das discordancias, aumentando a resisténcia a
tracdo do material. Sendo assim, amostras com graos finamente dispersos, ou seja,
com maior area total de contornos, apresentarao maior S;(A2, A3, B6) e amostras com
graos mais grosseiros, isto €, com menor area de contornos, exibirdo menores valores
de S; (A10, A11, B11).
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4.3.1.3 Deformacgao Maxima

As Figuras 31 e 32 mostram a relagdo entre a deformacdo maxima (c,,q.)
obtida nos CPs e o tamanho relativo de gréo (d/t) para as ligas CuUAIMnTiB e CuAIMn,
respectivamente. Em ambos os gréficos € mostrada uma tendéncia ao decaimento
da ¢,,, com o0 aumento de d/t.

Nas ligas com TiB, as menores relagcbes d/t exibem maiores deformacdes maxi-
mas. As amostras A2 e A3 com tamanho relativo de grédo 0,08 alcangaram uma ¢,,,, em
torno de 17,62%. Em sentido contrario, a amostra A10, com d/t de 7,55 atingiu 5,43%
de deformacado maxima.

Nas ligas CuAIMn, as amostras B3 e B6 com d/t de 0,8 e 0,74 apresentam defor-
macao de 14,07% e 14,14%, respectivamente. A amostra B10 ilustra expressivamente
o decaimento de ¢,,,, chegando a 12,11% para uma tamanho relativo de grdo de 2,52.

Yang et al. (2016) presumem que este comportamento baseia-se na dissemina-
cao da deformacéao entre os grdaos das amostras. Ou seja, em materiais refinados, a
mesma deformacéo pode ser disseminada para mais graos, inibindo assim a criacao
de pontos concentradores de tensdo no material. Consequentemente, um grau maior
de deformacao plastica ocorrera antes da fratura do material, isto €, aumentando a
deformag¢do maxima atingida.

Figura 31 — Grafico ¢,,,, x d/t da liga CUAIMnTiB
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Figura 32 — Gréfico ¢,,,,. x d/t da liga CuAIMn
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4.3.2 Ensaio de Microdureza

As Figuras 33 e 34 mostram os resultados obtidos no ensaio de dureza. Nas
duas primeiras cargas utilizadas no ensaio da liga CuAIMnTiB ocorre um leve aumento
no valor da dureza. Sera considerado o valor obtido na carga de 25g a dureza da
austenita. Com o aumento da carga, a dureza comeca a decair exponencialmente,
caracterizando, assim, uma regido de transicao de fases austenita-martensita. Para
a liga das etapas Temperada, CAG1 e CAG3 ocorre a estabilizacdo do decaimento
da dureza a partir da carga 300g. Para a liga CAGb5, a estabilizacdo ocorre na carga
de 200g. Essas estabilizagdes dos valores de dureza caracterizam a dureza da fase
martensitica. Uma hip6tese para explicar a estabilizacao precoce e o baixo valor de
dureza do material na etapa CAGx5 seria a formacao da fase martensitica ', conforme
mostrado na Fig.23.

De maneira analoga, nas ligas CuAIMn a carga de 259 caracteriza a dureza
da fase austenitica, e a estabilizacdo ocorre em 300g, indicando a dureza da fase
martensitica. A primeira carga das etapas CAG1 e CAG3 mostra valores com elevado
desvio e comportamento diferente das outras etapas. Voort e Fowler (2012, p. 31) rela-
tam que erros de medi¢ao sdo gerados quando utilizam-se baixas cargas no ensaio
de microdureza. Tais erros sao devido a problemas de percepc¢ao visual do operador,
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associados com a pequena area de edentacao a ser mensurada. Portanto, tais cargas
serao desprezadas.

A Tabela 3 mostra os valores de dureza obtidos para as diferentes cargas e
etapas de tratamentos. Os valores encontrados referentes a dureza da fase austeni-
tica sao superiores aos da fase martensitica correspondente. Tal resultado esta em
conformidade com os resultados obtidos por Caluéte (2016, p. 72-73).

Figura 33 — Curva Dureza x Carga da liga CUAIMNTiB.
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Figura 34 — Curva Dureza x Carga da liga CuAIMn.
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Tabela 3 — Valores de Dureza das fases Austenita/Martensita para as diferentes etapas de
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Fase A/M A/M A/M A/M
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5 CONCLUSOES

Realizando uma analise do que foi obtido neste trabalho, pode-se concluir que:

» A adicédo de Ti e B promoveu o refino de grao na liga CuAIMnTiB, sendo possivel
a obtencao de graos da ordem de 0,1mm de diametro. O tratamento de CAG
mostrou-se efetivo para a obtencao de graos grosseiros, promovendo graos com
diametro de 7,55mm na liga CUAIMnTiB e 3,17mm na liga CuAIMn;

» A analise através da microscopia 6éptica permitiu concluir, de forma qualitativa,
gue as ligas em estudo possuem efeito memoria de forma e tém a capacidade
de exibir o comportamento superelastico.

+ No ensaio de DRX constatou-se a presenga da fase austenitica 3, da fase y e
da fase martensitica v’ em ambas as ligas;

* Através do ensaio de tracao foi possivel perceber a relagédo inversamente propor-
cional da tens&o de indugdo martensitica (o,), do limite de resisténcia a tragéo
(S:) e da deformag&o maxima (c,,.,) com o aumento do tamanho relativo de
grao (d/h).

» O ensaio de microdureza determinou a dureza das fases austenitica e marten-
sitica das ligas, mostrando a dureza da fase austenitica maior que a da fase
martensitica em todas as etapas de tratamentos termomecanicos.
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6 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

» Quantificacao da superelasticidade dos corpos de prova das ligas policristalinas
CuAIMnTiB e CuAIMn submetidas ao processo de CAG;

* Analisar a taxa de crescimento do grdo com a variagdo da quantidade e tipo de
inoculantes nas ligas sujeitas a CAG;

» Caracterizacao das propriedades termomecénicas de um monocristal da liga
CuAIMnTiB obtido a partir do processo de CAG.
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Anexos



ANEXO A - PADRAO DE DIFRACAO DAS FASES

Tabela 4 — Dados dos picos de difracao das ligas CUAIMNnTiB e CuAIMn

20 d;

43 2,1035
44,1275 2,05234
80,2484 1,19529

A.1 Fase[-L2,

Tabela 5 — Padrao de Difracédo da Fase (3 - L2; (SOLTYS, 1981).

h | k| I 20 d; Intensidade
101 ] 1 25,91 3,4393 49,8
2,010 30 2,9785 89,2
21210 42,94 2,1061 1000

3| 1] 1 50,83 1,7961 18,2
2122 53,27 1,7196 20,7
41010 62,35 1,4892 135,9
3|3 |1 68,68 1,3666 5,5

4 1210 70,72 1,332 21,5

4 | 2| 2 78,69 1,216 2315

A.2 Fase y - CuyAl,

60



Tabela 6 — Padrao de difracdo da Fase v - CugAl, (ARNBERG; WESTMAN, 1978).

h | k| I 20 d; Intensidade
2 |1 0 22,84 3,8938 1000
2 1| 1 25,05 3,5545 636,1
21210 29,01 3,0783 43,5
212 |1 30,81 2,9023 76,2
3|1 0 32,52 2,7533 2
3|1 1 34,15 2,6252 6,4
2|12 |2 35,72 2,5134 0
31210 37,23 2,4148 619
3121 38,69 2,327 235
4 {010 41,48 2,1767 24,6
4 |1 0 42,82 2,1117 181,1
3122 42,82 2,1117 196
3/31|0 44,13 2,0522 2,6
4 | 1 1 4413 2,0522 0
313 |1 45,4 1,9975 8,1
4 1 2|0 46,65 1,9469 0

4 | 2 |1 47,88 1,9 209,4
3132 49,08 1,8563 0

4 | 2| 2 51,41 1,7773 357,3




20 d; Intensidade
52,55 1,7414 31,2
53,68 1,7075 34,1
53,68 1,7075 123,8
54,78 1,6756 15,1
54,78 1,6756 11,3
56,95 1,6168 79,3
56,95 1,6168 4,3
58,02 1,5896 441
60,11 1,5392 0,2
61,14 1,5157 13,5
61,14 1,5157 6,3
62,17 1,4932 25,2
62,17 1,4932 0
63,18 1,4717 7,5
64,18 1,4511 0
65,17 1,4314 1
66,16 1,4124 7.4
66,16 1,4124 62,4
68,11 1,3767 34,6
69,07 1,3598 8,3
69,07 1,3598 110,2
69,07 1,3598 25,9

62



20 d; Intensidade
70,03 1,3435 15
70,98 1,3278 2
71,93 1,3126 0
72,87 1,2979 11
72,87 1,2979 11,1
73,81 1,2837 26,6
75,67 1,2567 2175
76,6 1,2438 85,9
77,52 1,2313 13,1
77,52 1,2313 13,9
77,52 1,2313 0,1
78,44 1,2192 1,3
78,44 1,2192 4,2
79,36 1,2074 0
80,27 1,196 19,3
80,27 1,196 27,6
81,18 1,1848 0
81,18 1,1848 12,9
81,18 1,1848 15,8
82,99 1,1635 23,7
83,9 1,1532 18,4
83,9 1,1532 0,8

63



h |k |1 20 d; Intensidade

71310 84.8 1,1433 18,4
7131 85,7 1,1335 1,2
5|5]|8 85,7 1,1335 0,4
6|4 |3 87,5 1,1148 17,1
6| 5|0 87,5 1,1148 28,1
6 |5 | 1 88,4 1,1058 4.1
71312 88,4 1,1058 18,8

A.3 Fase vy’ - AlCu;

Tabela 7 — Padrao de difracao da Fase y’ - AlICu; (KURDJUMOV; MIRECKIJ; STELLECKAJA,

1938).
h | k| I 20 d, Intensidade
1 0|0 21 4,23 0
0|1 1 26,1 3,4142 80,2
11110 27,15 3,2839 97
1 0|1 28,91 3,0885 61,9
1 1 1 33,74 2,6568 27,3
0|20 34,43 2,605 25,7
0|02 39,89 2,26 126,5
o2 |1 39,94 2,257 254.8
1120 40,67 2,2181 0
2,100 42,75 2,115 410
0|1 2 43,66 2,0733 18,7

64



20 d; Intensidade
45,5 1,9933 503,6
45,55 1,9913 1000
46,33 1,9597 0
47,46 1,9157 4,7
48,92 1,8617 8,4
50,78 1,798 22,2
52,71 1,7367 0
53,69 1,7071 3
56 1,642 10,3
56,79 1,6211 7,3
57,35 1,6065 9,5
58,28 1,583 13,4
59,9 1,5442 63,6
59,94 1,5433 128,3
61,23 1,5138 3,7
61,55 1,5067 3,6
62,75 1,4806 10,1
64,37 1,4474 0
65,8 1,4193 0
66,29 1,41 0
68,09 1,3771 3,7
68,52 1,3694 9,5

65



20 d; Intensidade
69 1,361 4,6
69,88 1,346 3,3
70,11 1,3422 0
70,95 1,3284 2,1
72,13 1,3094 1,9
72,47 1,3042 126,6
72,53 1,3032 1,9
72,58 1,3025 62,9
73,62 1,2866 5,4
76,04 1,2516 0,8
76,42 1,2463 0
76,53 1,2448 0
76,88 1,24 0
77,84 1,2271 2,9
79,93 1,2001 4
80,24 1,1963 66,3
80,28 1,1958 131,9
80,39 1,1945 0
82,78 1,1659 1,2
83,83 1,154 3.4
85,28 1,1381 0
86,03 1,13 8,9

66



20 d; Intensidade
86,18 1,1285 17,4
87,96 1,1101 131,6
88,07 1,1091 65,6
88,55 1,1043 1,4
89,09 1,099 3,7
89,54 1,0946 1,8
89,84 1,0917 46,2
89,98 1,0904 92,7
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