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Estudou-se o comportamento e mecanis­

mo de deformação plástica de ligas bifásicas. Utilizou-se/ 

de uma liga Cu-40% Zn policristalina (T.G. ~ 30 )im) . de pure­

za comercial. As principais propriedades mecânicas e parâ­

metros de ativação térmica foram calculados para esta liga, 

com frações volumétricas de fase 6 compreendidas entre 21,5 e 

41,2%, e temperaturas entre 77 e 293 K. 

A análise dos parâmetros de ativação/ 

térmica, revela que a deformação plástica da liga Cu-40%Zn é 

de natureza essencialmente térmica, e que o mecanismo atuan­

te é o mesmo para todas as frações voliométricas estudadas. / 

A 77 K, o mecanismo predominante ê o de Peierls-Nabarro e/ou 

interação das discordâncias com defeitos puntiformes. O me 

canismo muda com o aumento da temperatura e, a 193 K, o prova 

vel mecanismo ê o de interação das discordâncias com defei -

tos puntiformes. A maior parte do.encruamento a 77 K é de 

natureza atérmica e, a 193 K, o de natureza térmica contri­

bui em grande proporção para o encruamento da liga, devido / 

ao avimento da densidade de obstáculos de curto alcance com a 

deformação plástica. A resistência ao escoamento, plástico/ 

da liga ê em grande parte devida â fase g, para qualquer fra 

ção volumetrica estudada, e ao seu aumento na liga correspon 

dente tSo somente ao aumento da tensão térmica de deformação. 



o limite de escoamento aumenta conti­

nuamente com o aumento da quantidade de fase 6, principalmén 

te para baixas temperaturas, quando a fase 3 torna-se multo 

mais dura qua a fase a. O limite de escocimento e o limite / 

de resistencia aiomentara continuamente com a diminuição de 

temperatura, para qualquer fração voliimëtrica analisada. A 

taxa de encruamento aumenta com a fração volmétrica de fa 

se 3 e diminuição de temperatura, notadamente nos estágios / 

iniciais da deformação plástica. O pico observado na taxa 

de encruamento em função da deformação para 77 K, ê atribuí 

do à transfotmação martensítica induzida por deformação da 

fase 3, e consequente aumento de resistencia da liga. 



A B S T R A C T 

The mechanical bahavior and the defor 
mation mechanism of coraraercial purity polycrystalline Cu-40% 

Zn with an average grain size of 30 -urn was studied. The 
mechanical properties and the activation parameters were 
analysed for alloys with volume fraction of 6 phase varying betveen 
2 1 , 5 and 41 ,2% in the temperature range 77 to 293 K . 

The results obtained for the thermal 
activation parameters showed that plastic deformation of the 
alloy Cu-40% Zn, is thermal in nature. Also, the operative 
mechanisms are the same for all volumetric fractions studied. At 
77 K the most effective mechanisms are the Peierls-Nabarro / 
mechanism or the point defect interaction mechanism. A 
change in mechanism occurs as the temperature is increased/ 
and, at 193 K the most effective mechanism is the point de 
feet interaction mechanism. At 77 K the strain hardening / 
is basically athermal but as the temperature is increased to 
193 K the thermal contribution to strain hardening is increased 
due to the increase in the density of short range obstacles 
with strain. The resistance to plastic deformation is 
mostly controlled by the amount of 6 phase present in the 
alloy. The results showed that an increase in the amount / 
of 3 phase in the alloy leads to an increase in the thermal 
stress component only. 



It was observed that the yield stress 
increases continously with increase of B phase, especially / 
at low temperatures. In this low temperature range ( <293K) 
the B phase is much harder than the a phase. The yield / 
stress and the ultimate tensile strength (UTS) increased / 
with the decrease in temperature for all the volume fractions 
analysed. In the initial stages of plastic deformation the 
strain hardening rate increased with an increase in volume 
fraction of B phase. The strain hardening rate also increa 
sed with a decrease in the test temperature. A peak in the 
strain hardening rate was observed at 77 K for a certain / 
plastic strain. This peak is believed to be due to a strain 
induced martensitic transformation in the B phase. 
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CAPÍTULO I - INTRODUÇÃO 

Materiais cristalinos bifásicos, consti 

tuem grande parte dos materiais tecnologicamente importantes, 

estendendo-se aos materiais estruturais utilizados em reato 

res nucleares. 

Recentemente, um grande esforço tem si 

do feito no sentido de desenvolver uma teoria quantitativa / 

que relacione o comportamento plástico de materiais cristali^ 

nos, com o comportamento de seus constituintes microestrutu-

rais. Progresso notável tem sido alcançado, no tocante ao 

estudo da deformação mecânica de materiais monocristalinos e 

materiais bifásicos simples em que as partículas de segunda / 

fase estão numa fina dispersão em uma matriz resistente. Po 

rim, no que concerne â deformação de ligas bifásicas de mi 

croestrutura grosseira ( 1-100 ym ), as propriedades mecâni­

cas ainda não são muito bem entendidas quando relacionadas/ 

com o comportamento isolado dos seus constituintes. 

Para uma determinada composição química 

da liga, e sempre possível o uso de tratamentos termomecâni-

cos adequados que permitam obter um determinado tamanho, es 

pacamente e densidade de partículas que resultem Yias proprie 

dades mecânicas desejadas. Portanto, uma correlação com o 

tamanho, forma, dispersão e propriedades dos componentes in 

dividuais, assim como dos efeitos exercidos pela segunda fa 

se na matriz, é de grande importância tecnológica. Além 
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disso, o entendimento claro da deformação plástica de mate 

riais de duas fases, conduzirá ao melhor entendimento do com 

portamento mecânico de materiais policristalinos nos siste -

mas mais complexos. 

várias técnicas experimentais tem sido 

, (18, 20, 31, 46, 62, 82) , , , 
utilizadas procurando correlacionar 

qualitativa e/ou quantitativamente, os vários parâmetros mi_ 

croestruturais de ligas bifásicas com as suas propriedades / 

mecânicas. Entretanto, poucos trabalhos foram realizados / 

no sentido de se estudar a deformação plástica destas ligas, 

utilizando a teoria da dinâmica de discordâncias. Um estu 

do desse tipo permite a obtenção de parâmetros que em geral 

auxiliam na identificação dos mecanismos de deformação envol^ 

vidos. Uma análise desta natureza, conduzirá a um melhor 

entendimento do fenômeno, pois relaciona a deformação plásti. 

ca ao movimento dinâmico de discordâncias através dos obstá­

culos presentes na rede cristalina do material. 

Este trabalho tem como objetivo o estu 

do do comportamento e mecanismo de deformação plástica de li. 

gas bifásicas. As principais propriedades mecânicas e os 

parâmetros de ativação térmica mais importantes são calcula­

dos por intermédio de ensaios mecânicos para o sistema Cu-

40% Zn. Os experimentos são realizados para várias frações 

volumétricas das fases constituintes deste material, para a.1 

gumas temperaturas compreendidas entre 77 K e 293 K. O com 
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portamento e provável mecanismo de deformação plástica são 

propostos pela análise do comportamento dos resultados expe­

rimentais obtidos. 

Uma breve revisão da literatura é apre 

sentada no cap. II, visando mostrar o estágio atual de conhe 

cimento do comportamento e mecanismo de deformação plástica 

de ligas bifásicas. Neste capítulo, descreve-se também em 

linhas gerais a teoria básica da deformação térmicamente at_i 

vada de materiais cristalinos, para uma melhor caracteriza -

ção conceituai dos vários parâmetros termodinâmicos que po 

dem ser experimentalmente calculados. O material e o méto­

do experimental utilizados para o desenvolvimento do traba -

lho são descritos no cap. III. Os resultados experimentais 

obtidos são apresentados no cap. IV. Os principais dados 

são analisados e discutidos no cap. V visando caracterizar a 

deformação plástica de ligas bifásicas. Finalmente, as con 

clusoes principais obtidas são apresentadas no cap. VI. Nes_ 

te capítulo são também dadas algumas sugestões para futuros 

trabalhos, as quais no entender deste autor, são necessárias 

para o aprofundamento do estudo da deformação plástica de li 

gas bifásicas nos moldes que foi introduzido. 
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CAPITULO II - REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

II.1. - DEFORMAÇÃO. PLÁSTICA DE LIGAS BIFÃSICAS 

Do ponto de vista de seu comportamento 

plástico, as ligas bifásicas podem ser classificadas de 

acordo com o comportamento mecânico individual das fases / 

constituintes. Deste modo, as partículas que constituem a 

segunda fase, podem ser mais moles ou mais duras que a fase 

- ' - (82) 

matriz, ou ainda, serem dúteis ou frágeis . Uma classi­

ficação desta natureza é muito importante no estudo da de 

formação mecânica destas ligas, pois para cada grupo, os vá 

rios tipos de ligas apresentam um comportamento básico co 

mum. 

Nos trabalhos existentes na literatura, 

o comportamento plástico de ligas bifásicas é, em geral, re 

lacionado com o conhecimento das propriedades, tamanho, for 

ma e dispersão dos componentes individuais, e também com os 

vários parâmetros associados ã sua rede cristalina. Os pa 

rametros de rede mais importantes que tem sido estudados e 

que podem conduzir a uma descrição quantitativa das proprie 

dades macroscópicas em termos da microestrutura sao "̂̂-̂^ : 

1 - Fração volumetrica dos constituintes, 

li - Superfície por unidade de voliime de contornos 



- 5 -

de grão e contornos de fase, 

iii - Grau de conexão dos constituintes , 

iv - Proporção de dureza ou de limite de escoamento 

dos componentes. 

O relacionamento entre as propriedades/ 

microestruturais dos constituintes e os varios parâmetros é 

multo importante, pois análises desta natureza explicam em 

geral, porque o comportamento de um determinado componente 

da liga pode eventualmente ser diferente daquele apresentado 

isoladamente. Por exemplo, constata-se experimentalmente , 

que o grau de deformação por unidade de volume da fase B é 

maior quanto menor a sua quantidade no latão (a + B). O Ia 

tão B puro ê relativamente frágil e pode suportar aproximada 

mente apenas 20% de elongação sob tensão de tração antes da 

fratura, ao passo que num latão (a + B ) , a fase B pode supor 

tar pelo menos 4 0% de elongação. 

O comportamento da deformação plástica 

de ligas bifásicas é exposto, a seguir, de acordo com a cla£ 

sificação de ligas dútil-dútil e dütil-frágil. 

II.1.1, - Ligas bifásicas dútil-dútil 

Devido ã sua grande importância tecnolõ 

gica e ao fato de apresentarem um comportamento bastante com 

(42) 
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plexo, considerável Interesse tem sido dispensado ao estudo 

da deformação plástica de ligas bifásicas em que ambos os 

componentes são dúteis, porém uma das fases com resistência/ 

mecânica maior «7, 49, 62, 82) _ 

Em um dos primeiros trabalhos sistemá­

is 2 ) 

ticos neste tipo de liga, Unckel observou em vários sis 

temas, tais como, latão (a + Pb), latão (a + 6 ) , Cu-6%Fe , 

Cu-10%Sn, que para pequenas quantidades de segunda fase, a 

quantidade de deformação da última era menor que a da matriz 

quando apresentava maior resistência mecânica. No caso de 

ser menos resistente que a matriz, a sua quantidade de defor 

mação era maior, e em ambos os casos ocorreu uma deformação/ 

adicional na fase matriz. Observou-se também que o compor­

tamento era diferente para as várias quantidades de deforma­

ção da liga. 

Os trabalhos nos quais se tentaram ca 

racterizar o comportcimento das fases constituintes ao longo 

da região plástica para diferentes proporções das fases, fo 

ram baseados em técnicas metalogrãficas, raio - X e através 

da correlação da temperatura de inicio de recristalização / 

com o grau de deformação. A última técnica permite, inclu­

sive, caracterizar a heterogeneidade de deformação das fases 

individuais. Este tipo de análise foi empregado em ligas / 

de prata-magnéslo e de cobre-zinco que apresentam sob condi­

ções especificas, duas fases dúteis a e B de estruturas / 
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CFC e CCC, respectivamente, sendo que a resistência mecãni 

ca da fase 3 é ligeiramente superior ao da fase a (20,21,49) 

Usando técnicas metalogrãficas, o com -

portamento individual dos componentes da liga Cu-Zn e Ag-Mg, 

foi acompanhado pelo desenvolvimento das bandas de desliza -

mento para diferentes quantidades de deformação. Observou-

-se que o comportamento depende não só do grau de deformação 

da liga como também da fração volumétrica de cada constituin 

(20 49) 

te ' , No que concerne a proporção das fases, as se 

quintes observações foram feitas: 

1. Para quantidades de fase B menores que 30%, os 

primeiros escorregamentos são observados somente 

na fase a durante os primeiros estágios da defor 

mação plástica. Eventualmente, algumas linhas 

de escorregamento dos cristais a oontinuam a pe 

quenas distâncias nos cristais de fase B sem mu 

dança de direção. Esse fato pode ser atribuí­

do a uma relação cristalográfica entre as duas 

fases. Para altas deformações, próximas ao lî  

mite de resistência, intensos deslizamentos são 

observados em ambas as fases, indicando que es 

sas deformam-se na mesma extensão ao da liga. 

2. Para quantidades de fase B superiores a 30%, o 

comportamento das bandas de deslizamento eviden-
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cia uma deformação homogênea em ambas as fases, 

para qualquer quantidade de deformação plástica. 

Para este tipo de liga, não foi possível consta­

tar qualquer tipo de heterogeneidade de deforma­

ção nos grãos de fase a próximos aos grãos de fa 

se 0. 

Comportamento diferente dos descritos / 

em 1 e 2̂  pode ser observado para ligas em que partículas pe 

quenas e duras são distribuídas numa matriz bastante mole , 

como por exemplo, em ligas de Cu-Fe com partículas dispersas 

de óxido de ferro ^̂ ^̂  . Portanto, quando a proporção da se 

gunda fase dura é pequena, a deformação que ocorre na matriz 

em torno das partículas e maior que em qualquer outra região 

do sistema. 

Uma outra técnica empregada para o estu 

do do comportamento plástico neste tipo de liga, foi a de 

correlacionar a quantidade de deformação com a temperatura / 

de início de recristalização Para este estu­

do, a liga deformada a diferentes proporções é recozida a dl 

ferentes temperaturas e determina-se a temperatura em que se 

inicia a recristalização dos grãos deformados. Verifica-se 

que quanto maior a quantidade de deformação, menor ê a tempe 

ratura de recristalização das fases, o que torna possível ca 

racterizar a deformação sofrida por cada componente. 
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Resultados do comportamento plástico t_í 

pico de cada fase são apresentados esquematiceimente na figu­

ra II-l, em função da fração volumetrica (V^) dos constituin 

tes. 

o ' 
IO « 

e 

6 • 

o o 

. • V — o - O -O -O O 

Q «i o 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1,0 
F r a ç ã o vo lumétr ica de f a s e ( Vb) 

Figura II-l - Influência da fração volumétrica 

de fase B (V^) na deformação das 

(20 21) fases constituintes ' . 

Verifica-se que para frações volumétri -

cas superiores a 0,35, ambas as fases se deformam na . mesma 

extensão, igual ao da liga (p). Na faixa de O < V^ < 0,35 , 

a deformação da fase B (Pg) aumenta de modo aproximadamente / 

linear com a quantidade de segunda fase (V^). Além disso , 

observa-se em torno de 20% de segunda fase, xm. valor máximo 

de deformação da fase a (p^), o qual é superior ã deformação/ 
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da liga. 

A explicação para essas observações é 

que para valores baixos de ( < 0,35), a liga consiste de 

cristais isolados de fase 3 na matriz e, consequentemente , 

maior parte da deformação ocorre para a última. As mesmas 

razões foram recentemente atribuídas para a independência do 

limite de escoamento do latão ( a + 3 )/ para frações volume 

tricas de fase 3 menores que 30%, quando ensaiado por tração 

ã temperatura ambiente "̂̂^ . 

O fato de p^ ser maior que a deformação 

da liga (p) para 20% de quantidade de segunda fase, pode es 

tar associado â ocorrência de uma deformação adicional na fa 

se a em torno das partículas de fase 3 (este comportamento / 

não pode ser constatado por técnicas metalogrãficas). Quan 

do a proporção volumétrica da fase 3 excede aproximadamente/ 

35%, a fase a deixa de ser uma matriz completamente contínua 

e os cristais de a começam a ser circundados pelos cristais 

de fase 3. Nestas condições, a deformação localizada na 

fase a deixa de existir e ambas se deformam na mesma propor­

ção similar ao da liga. Portanto, complementando as obser­

vações metalogrãficas, conclue-se que a deformação relativa/ 

das duas fases é fortemente dependente da deformação total / 

da liga e de suas frações volumétricas. 

O estudo de recristalização permite vi 



- 11 -

suallzar a heterogeneidade de deformação no interior dos 

grãos de cada fase. Os autores verificaram que o modo de 

recristalização varia com as proporções das fases, de tal mo 

do que quando a quantidade de fase 6 é pequena ( -10%), a fa 

se a nucleia preferencialmente nos contornos a - B e para 

concentrações de aproximadamente 20%, a nucleação tanto ocor 

re no contorno como no interior dos grãos. Para altas con 

centrações de fase 0 ( ~ 50% ) a nucleação da fase a ocorre 

ao acaso. Estas observações podem ser interpretadas em ter 

mos de deformação da fase a. Para pequenas quantidades de 

fase 0 ( < 10% ) uma deformação adicional ocorre na matriz , 

próximo ao contorno de fase. Para quantidades próximas a 

25%, a deformação adicional não é unicamente concentrada nos 

contornos de fase, e para grandes proporções (-50% ) a defor 

mação é homogênea no interior da fase a. 

Quanto ao modo de deformação da fase 0/ 

verificou-se que quando a sua concentração era menor que / 

~ 35%, e em qualquer quantidade de deformação da liga, a re 

cristalização sempre ocorre pela nucleação no contorno a/0 . 

Isto indica que os cristais de 0 deformam em maior extensão/ 

nos seus contornos com cristais de a, concordando com as 

observações das linhas de escorregamento. Para quantidades 

de fase 0 superiores a 35%, a nucleação sempre ocorre ao 

acaso evidenciando uma deformação uniforme no interior dos 

grãos. 
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(62) ^ 
Mima & Meshii , através de medidas 

de microdureza nas fases do latão ( a + 6 ) após várias 

quantidades de deformações, confirmaram a heterogeneidade de 

deformação da fase B quando em pequenas proporções. Apesar 

da técnica de microdureza não permitir avaliar a dureza ao 

longo de um determinado grão com exatidão, os autores con­

cluem que deve ocorrer uma heterogeneidade de deformação na 

fase 6, devido ao espalhamento dos valores de dureza nas re 

giões próximas aos contornos de fase (fig. II-2) 
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FIGURA II-2 - Distribuição de / 

durezas ao longo da fase B 

para latão ( a + B ), após 

várias quantidades de de 

(62) 
formações 

Estas observações indicam que,para pe 

quenas quantidades de deformação da liga, a deformação dos 
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cristais de uma fase é heterogênea, e a heterogeneidade é 

também de tipo diferente nas duas fases. Para grandes quan 

tidades de deformação, a heterogeneidade é menos pronunciada, 

provavelmente como resultado do encruamento. 

Um outro comportamento bastante comple­

xo é observado neste tipo de ligas, e de maneira geral para 

as ligas bifásicas, no que se refere ãs características de 

encruamento. 

De um modo geral, o encruamento de li 

gas bifásicas em pequenas deformações é explicado em termos 

da deformação plástica da fase mole e da deformação elástica 

da fase dura. Esse comportamento conduz a uma alta taxa 

de encruamento do sistema •̂̂ '̂' . Assim que a tensão é 

aumentada, o limite de escoamento da fase mais dura será / 

atingido e esta também se deformará plasticamente. As ca 

racterísticas relativas de encruamento das duas fases decidi_ 

rão se elas continuarão a ser deformadas em diferentes exten 

soes ou se a diferença será reduzida» Ocorrerá o último ca 

so, se a fase originalmente mciis mole tiver uma curva de encrua -

mento mais acentuada do que a fase mais dura, como ilustrado 

na fig. II-3. No caso extremo, a fase mais mole encrua tão 

rapidamente que eventualmente deformará menos que a fase irii_ 

cialmente mais dura. 
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D e f o r m a ç ã o 

FIGURA II-3 - Curvas esquemáticas de encrua­

mento da matriz e da segunda fase 

numa liga bifásica. 

Na realidade, o comportamento de encrua 

mento pode ser muito mais complexo. Por exemplo, se nos es 

tâgios iniciais da deformação, apenas uma fase se deforma , 

uma alta concentração de tensão ocorrerá nos contornos de fa 

se. Consequentemente, uma deformação adicional ocorrerá na 

fase mais mole. Além disso, as características de encrua -

mento de um determinado componente da liga.bifásica, podem 

ser diferentes daquelas apresentadas isoladamente. 

Poucos trabalhos foram realizados no sentido 

de estudar sistematicamente as características de encruamen­

to das ligas bifásicas. Estudos em ligas de ferrita-marten 
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sita '̂̂'̂^ , era que a dureza da martensita foi variada através 

de tratamento de revenimento, mostraram que o aumento da du 

reza relativa das fases altera a taxa de encruamento. Nos 

estágios iniciais da deformação, a taxa de encruamento aumén 

ta sensivelmente com o aumento da dureza relativa, tornando-

-se praticamente insensível âs altas deformações (fig.II-4). 

O mesmo comportamento foi observado para a influência da fra 

ção volumétrica das fases constituintes na taxa de encruamen 

to (fig. II-5). 
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Num dos trabalhos mais recentes ^^^^^ a 

taxa de encruamento n-uma liga Fe-Ag ( 50 - 50% ) preparada 

por metalurgia do pó e deformada era corapressão, revelou ser 

comandada distintamente pelo ferro ou pela prata ao longo de 

regiões plásticas bem caracterizadas: nos estágios iniciais/ 

da deformação, a taxa de encruamento da liga é similar ã do 

ferro e para altas deformações, acima de 40/50%, ã da prata 

(fig. 11-6). 
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FIGURA II-6 - Curvas de taxa de encruõimento em função/ 

da deformação para ferro, prata e liga 

Fe-Ag (50/50) deformadas a 25°C ''^^K 

A observação microestrutural revelou 
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que este comportamento pode ser devido ao rearranjo das par 

tículas de ferro que se reorientara em camadas superpostas no 

sentido transversal ao de compressão. Este coraportamento , 

provavelmente não pode ser generalizado para as ligas bifãsi 

cas com fases de durezas relativas equivalentes âs da liga 

Fe-Ag, uma vez que esta liga foi preparada por metalurgia do 

pó e o processo de fabricação pode fortemente influir nas 

características de encruamento. 

II.1.2. - Ligas bifásicas dútil-frâqil 

Diferentemente das ligas bifásicas em 

que ambos os componentes são dúteis, pouco interesse tem si 

do despertado para um estudo sitemático do comportamento / 

plástico de ligas bifásicas de componentes dütil-frágil. Pa 

ra a maioria das ligas deste tipo, noí-malmente a fase frágil 

encontra-se na forma de dispersões e dificilmente se deforma 

durante o processo de deformação plástica. Grande parte / 

das ligas com alta proporção de componente frágil, tem sido 

preparadas pelo processo de metalurgia do pó. 

Devido ã grande diferença de resisten -

cia mecânica e do comportamento plástico de seus constituin­

tes, o processo de deformação das ligas dütil-frágil é menos 

complexo que o das ligas dútil-dútil. 
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Um comportamento característico para es 

te tipo de liga, é aquele apresentado por partículas frágeis 

de carbeto de tungstênio (WC) dispersas numa matriz mole de 

(43) 

cobalto . Verificou-se que a resistencia mecânica da 

liga é fortemente dependente do caminho livre médio entre as 

partículas frágeis, e a baixa dutilidade da liga é atribuída 

ao constrangimento da matriz pelas partículas de WC. No ca 

so da fase frágil ser deformãvel com a matriz, então o com -

portamento mecânico da liga independe do caminho livre médio 

entre as partículas. Tal comportamento foi observado nos 

compostos constituídos por partículas de W numa matriz de / 

Fe-Ni-W com quantidades de segunda fase entre 58 e 75% ^^^^. 

A influência da quantidade de segunda / 

fase no comportamento mecânico neste tipo de liga, foi estu­

dada em compostos de WC e Co ^̂ ^̂  . Verificou-se que as 11 

gas ricas em cobalto, rompem pela deformação da matriz sem 

que seja necessária a fratura das partículas de carbonetos . 

A carga é em primeira instância, suportada pela matriz (Co ) 

e a função das partículas duras (WC) é de aumentar a tensão/ 

de escoamento do material. Para as ligas ricas em carbone-

to, a maior parte da carga é suportada pelo carboneto e as 

ligas rompem de modo frágil com pouca deformação da matriz . 

Para composições intermediárias, a ruptura da liga tem lugar 

através do escoamento plástico da matriz e fratura das partl^ 

cuias de carboneto. 
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Se a segunda fase frágil não se deforma 

durante a deformação plástica da liga, a dureza relativa das 

fases constituintes tem pouca influência na resistência meca 

nica do composto. Tal comportamento foi observado nos com 

(41 

postos formados por W, Mo e WC numa matriz de prata dutil 

Para concentrações das partículas de segunda fase em torno / 

de 15% (não deformam com a matriz), o comportamento mecánico 

para os três tipos de ligas ê invariável conforme mostra a 

fig. II-7. Porém, o comportamento será afetado se as con 

centrações de segunda fase forem superiores e deformáveis / 

com a matriz. A partir de uma determinada concentração, a 

liga se comportará de acordo com o comportamento da segunda 

fase, rompendo-se de maneira frágil. 
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FIGURA II-7 - Curvas carga/deflexão dos testes de defle 

xão em prata e compósitos de prata conten 

do 15% Ni, Mo, W ou WC 

+ prata pura x 15%W O 15% Ni 

A 15% WC ® 15%Mo 
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II.2 - DEFORMAÇÃO TERMICAMENTE ATIVADA DE LIGAS BIFÃSICAS 

II.2.1. - TEORIA BASICA 

A deformação plástica de sólidos crista 

linos é em geral descrita em termos do movimento de discor -

dâncias sob a ação de vuna tensão aplicada. Este movimento/ 

ê um processo complexo, uma vez que a discordância sofre a 

ação de inúmeras forças devido a vários tipos de obstáculos, 

que variam continuamente com a sua posição no plano de desli 

zamento e ao longo da linha de discordância. Os obstáculos 

que se opõem ao movimento das discordâncias possuem nature -

zas diferentes, dependendo do material, de sua história ter 

mo-mecânica assim como de outros fatores que controlam o seu 

tamanho e sua distribuição. 

Geralmente a força que atua sobre uma 

discordância em movimento, pode ser decomposta em duas compo 

nentes distintas de acordo com a natureza do obstáculo: 

a. Uma força de longo alcance, F^, que é praticamén 

te independente da posição da discordância no 

plano de deslizamento e i devida a grandes obsta 

culos, tais como partículas de segunda fase, di£ 

cordância nos planos de escorrementos paralelos, 

etc. 
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b. Uma força de curto alcance, F*,, que atua sobre 

poucos diâmetros atômicos, tais como forças devi^ 

do a emaranhado de discordâncias, defeitos tetra 

gonais, etc. 

A figura II-8 mostra esquematicamente a 

relação entre força e deslocamento de uma discordância que / 

interage com algum tipo de obstáculo. 

Distancio 0 0 longo 4o plano de desllzomenlo 

FIGURA II-8 - Curva esquemâtica da variação das forças so 

bre uma discordância em função da distância 

ao longo do plano de deslizamento. 

A força máxima necessária para movimen­

tar a discordância da posição A ate B é dada por (F^ + F*) . 

Quando nenhuma energia térmica estiver disponível na rede 
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cristalina, a O K, esta força deve ser suprida somente pe 

la tensão aplicada dada por: 

F* + F 
^a = H (II-l) 

Ib 

onde: x = tensão aplicada a 

1 = comprimento medio da discordância para cada 

obstáculo, 

b = vetor de Burgers da discordância. 

A energia total necessária para a di£ 

cordância vencer o obstáculo é dada pela área abaixo da cur 

va (fig.II-8). Portanto, maior quantidade de energia é re 

querida para vencer os obstáculos de longo alcance. 

A qualquer temperatura finita T, flutua 

çoes térmicas auxiliam as discordâncias a vencerem os obstá­

culos. A tensão aplicada decresce, uma vez que a energia / 

total da barreira possui uma quantidade fixa. 

As flutuações térmicas tem poder de ati_ 

vação somente a distâncias pequenas ( < - 10 distâncias atô-

micas) auxiliando as discordancias a vencerem obstacu-
i 

los pequenos. Portanto, apenas os obstáculos de curto al -

canee dependem da temperatura, ao passo que os obstáculos de 
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(23) 

Quando ambos os tipos de obstáculos es 

tiverem presentes na rede cristalina do material, a tensão / 

aplicada necessária para a deformação plástica pode ser de 

composta em componentes térmica e atérmica: 

T = T* + T (II-2) 
a M 

onde: x = tensão aplicada 

X * = tensão térmica 

x^ = tensão atérmica ou interna 

O decréscimo da tensão aplicada com o 

aumento da temperatura é na sua maior parte devido ao decré£ 

cimo da tensão térmica. Isto equivale a se dizer que parte 

da tensão térmica é suprida pela energia térmica disponível/ 

na rede cristalina. 

A probabilidade de que parte da energia 

possa ser suprida pela energia térmica disponível na rede 

cristalina, conduz a uma equação de taxa relacionando a velo 

cidade média da discordância, ou taxa de deformação, ã magni^ 

tude da tensão aplicada e â temperatura. 

longo alcance ( > ~ 10 distancias atómicas) somente de 

pendem da temperatura indiretamente pelo módulo de cisalha -

mento ( p ). 
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Quando um segmento linear de discordân­

cia de comprimento 1 move-se reversível e isotérmicamente da 

posição de equilíbrio ao ponto de sela do obstáculo, na pre 

sença de uma tensão efetiva x*,. a energia livre de Gibbs que 

tem de ser suprida é dada por: '̂̂ ^̂  

AG = Ag - X * IbAR (II-3) 

onde: AG = energia livre de Gibbs 

AR = distância de ativação 

Ag = mudança na energia livre associada com os / 

deslocamentos atômicos durante ativação. 

O termo IbAR i definido como volume de 

ativação, V*. Quando a tensão efetiva é nula, Ag é igual a 

AG^ { = AF^), a energia total para vencer o obstáculo. 

A velocidade média v de uma discordân -

cia que vence o obstáculo com o auxilio de flutuações térmi­

cas é, em geral, assumida como sendo do tipo Arrhenius:^^^^ 

V = X vexp ( "^^ ) (II-4) 
KT 

onde: v = frequência de vibração da discordância 

X •= distância movida após flutuação com sucesso 

K = constante de Boltzraann 

T = temperatura 
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Assumindo que ocorre o movimento de um 

único tipo de discordância e que todos os obstáculos sejam 

idênticos, e utilizando a equação (11-4) na relação empírica 

de Orowan dada por: 

¿ = p bv (II-5) 

onde:. è = taxa de deformação 

p = densidade de discordâncias móveis 

b = vetor de Burgers da discordância 

V = velocidade da discordância 

Tem-se a equação da taxa dada por: 

- AG 

e = e exp ( — — ) (II-6) 
° KT 

onde: e «= p bxv = fator pré-exponencial 

Para uma análise de ativação térmica , 

torna-se necessário, portanto, conhecer o significado do ter 

mos AG da equação (II-6)e dos parâmetros termodinâmicos rela 

clonados. 

As relações básicas que descrevem o mo 

vimento de discordâncias através de campos de obstáculos lo­

calizados, tem sido derivadas com bases em princípios termo-
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dinâmicos e discutidas por vários autores, entre eles, / 

Schoek Gibbs ~ "̂ ^̂  , Hirth e Nix ^̂ ^̂  , Surek e ou 

tros Sastry e outros Davidson e Lindholm ^^^í 

Li ^̂ "̂  ~ , Conrad e Wiedersich ^̂ ^̂  , e xm trabalho de re 

visão apresentado por Evans e Rawlings '̂̂ ^̂  . 

Os parâmetros termodinâmicos de ativa -

ção térmica mais importantes que tem sido deduzidos da equa­

ção (II-6) e que são possíveis de serem medidos experimenta]^ 

mente são o voliome de ativação (V*) e entalpia de ativação / 

( AH ) do obstáculo. 

Volume de ativação 

O volume de ativação ê relacionado à va 

riação de AG com a tensão aplicada pela seguinte relação ter 

ipodinâmica: 

6 AG 

Ou assumindo que (_f2iL.) = q ' tem-se: 

6T T 

V* = - (-i^ (II-8) 
6T 
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Pela diferenciação da equação (II-6) , 

obtém-se uma equação que contém apenas quantidades que podem 

ser determinadas experimentalmente,i.e,, T, e e x : 

V* = KT (̂ i!l£) - KT ( ̂ ^"^) (II-9) 
6x T Ax T 

onde: K = constante de Boltzmann 

Ax= variação de tensão 

Entalpia de ativação 

A entalpia de ativação, quando atua-se/ 

apenas um tipo de obstáculo e pela suposição de que x^ não 

altera durante o aumento de temperatura, pode ser calculada/ 

pela diferenciação da equação (II-6). Além disso, foi consi^ 

derado que: 

(-i^) =-AS e (11-10) 
5T X 

AH = AG + TAS (11-11) 

onde: AS = variação de entalpia 

Portanto, a entalpia de ativação pode / 

ser dada por: 

nSWTOTO DE EUFBRIA sTa<>.> 
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iJll^y = ( _ ^ ) = ^ (11-12) 
<5T T AT T ^rj,2 

AH = KT^ (_̂ ií̂ ) (11-13) 
6T T 

A entalpia pode ser determinada direta­

mente a partir dos resultados de testes de fluencia em que 

se varia a temperatura durante o ensaio (fig.II-9). Um ou 

tro meio de se determinar a energia de ativação envolve a mo 

dificação da equação (11-12) : 

(-^) (^). = J l - ^ (-^) (-1I-) (11-14) 
6T T 6T e ĵ 2̂ AT T 6T e • 

O termo ( "^T^) ̂  equação (11-14) é 

determinado através do ensaio de mudança na velocidade de de 

formação e o termo ( )^ é determinado através da mudança/ 

de temperatura de ensaio num teste de tração normal. 

Um outro parâmetro de ativação importan 

te é AH^, definido como sendo a entalpia de ativação para 

quando a tensão efetiva torna-se nula ou ainda como entalpia 

total de ativação do obstáculo. Este parâmetro pode ser 

obtido pela extrapolação da entalpia de ativação a zero de 

tensão térmica, porém é muito mais conveniente obtê-lo atra-
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vós de uma faixa do tensão ou temperatura utilizando a sa 

guinte relação: 

AH = AH + o 
V* d T * (11-15) 

T e m p o t 

FIGURA II-9 - Curva característica de mudança de tempera­

tura num teste de fluencia ^^^^. 

A aplicação da equação (11-15) só é vá 

lida, no caso de haver somente lima curva T* ,- V* ,e também / 

nas condições de entropia ( AS ) constante. Isto é observa 

do a temperaturas baixas, necessitando de uma correção a al­

tas temperaturas pela variação de AS. 
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Se um único tipo de obstáculo controla/ 

a taxa de deformação dentro da faixa de tensão investigada , 

AH^ deve ser independente da tensão e temperatura. A ava -

Ilação de AH^ em função da tensão fornece, portanto, uma 

preciosa informação a respeito do(s) processo(s) de deforma-

~ (30) çao 

II.2.2. - PRINCIPAIS MÉTODOS EXPERIMENTAIS DE DETERMINAÇÃO 

DOS PARÂMETROS DE ATIVAÇÃO TÉRMICA 

vários métodos e técnicas experimentais 

tem sido utilizados na determinação dos parâmetros de ativa­

ção térmica. A escolha de um determinado método depende de 

vários fatores tais como: do material, da história termo- me 

canica do material, ou ainda do tipo de ensaio a ser utiliza 

do. Torna-se necessário, portanto, conhecer todos os méto­

dos disponíveis assim como as suas potencialidades e limita­

ções. 

Na análise do processo de ativação tér­

mica é de fundamental importância não só o conhecimento dos 

parâmetros de ativação térmica, mas também a caracterização/ 

das componentes térmica e atérmica da tensão aplicada. A 

variação da tensão térmica com a deformação juntamente com / 

possíveis variações do volume e entalpia de ativação, indica 

se o mecanismo depende da densidade de discordâncias, densi-
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dades de defeitos puntiforraes/ etc, ou se o mecanismo muda 

com a deformação. 

II.2.2.1. - Limite de escoamento em função da temperatura. 

Um método bastante utilizado na determi 

nação de tensão térmica ( x* ) envolve a análise da curva 

tensão de escoamento ã taxa de deformação constante, em fun 

ção da temperatura (fig. 11-10) ''^^ ' -^^K O limite de 

escoamento decresce continuamente com o aumento da temperatu 

ra até T^, permanecendo praticamente constante ãs temperatu­

ras superiores a T^. A inclinação da região linear é deter 

minada pela dependência do módulo de cisalhanento com a tempe 

ratura e é independente da taxa de deformação. A tensão / 

nesta região é tomada como sendo atérmica e é utilizada na 

decomposição de tensão para temperaturas inferiores a . 

Apesar de constituir em um método bas -

tante simples de ser empregado, a sua utilização é ãs vezes 

inadequada pelas seguintes razões: 

a. Um grande número de testes é necessário numa lar 

ga faixa de temperatura para estabelecer a re­

gião linear da curva tensão-temperatura. 

b. A temperatura pode estar acima da temperatura 
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de fusão do material. 

c. A tensão atérmica é obtida a altas temperaturas/ 

e para que seja a mesma nas temperaturas baixas, 

é necessário que a estrutura se mantenha constan 

te. 

I I . 2 . 2 . 2 . - Método de mudança na velocidade de deformação 

Este método baseia-se no fato de que a 

dependencia da velocidade de discordâncias com a tensão pode 

ser avaliada através da sensibilidade de deformação do mate­

rial com a taxa de deformação. Uma mudança na tensão de de 

formação é observada quando a taxa de deformação é subitamen 

te alterada durante o ensaio de tensão-deformação (fig.11-11) 

( 5 2 ) 

Johnston & Gilman , propuseram uma 

equação empírica relacionando a dependência da velocidade de 

discordâncias com a tensão aplicada por: 

V = B T*"^* (11-16) 

•onde: V = velocidade da discordância 

B, m* -= constantes 

T*= tensão térmica 
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O parâmetro m* descreve quão fortemente 

a velocidade da discordância varia com a tensão. O método 

mais preciso para a sua determinação e o método direto por 

etch-pit. Porém, além de trabalhoso o método de etch-pit é ãs 

vezes inadequado, particularmente em materiais impuros, quan 

do as impurezas podem bloquear as discordâncias antes ou du 

rante a aplicação de tensão. 

Johnston & Stein ^̂ "̂ ^ propuseram que o 

parâmetro m* poderia ser obtido por extrapolação para zero 

de deformação plástica (fig.11-12), a quantidade m definida/ 

por: 

m = ( ^ ) (11-17) 
61nT 

onde: e = taxa de deformação 

T = tensão aplicada 

Os termos que envolvem a equação(11-17) 

são perfeitamente calculados pela mudança na velocidade de 

deformação durante o ensaio de tensão-deformação(fig.11-11). 
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TEMPERATURA 

FIGURA 11-10 - Curva esquemática do limite de escoamento 

em função da temperatura para determina -

ção de tensão térmica e atérmica. 

OEFORMAÇXO ( Í T 

FIGURA 1 1 - 1 1 - Curva típica do ensaio de tração com mudan 

ça na taxa de deformação. 
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D E F O R M A Ç Ã O (e) 

FIGURA 11-12 - Curva m x £ para determinação de ra*. 

Assumindo-se que a tensão atérmica (T^) 

e a densidade de discordancias móveis (p) permanecem inalte­

radas durante a mudança na velocidade de deformação, a ten -

são térmica (T*) pode ser determinada através da relação ^̂ 1̂ 

m = 
din e 

din T 

xdlnv 

6T* 
m" 

(11-18) 

ou m' 

m 

onde: T •= tensão aplicada 

T* tensão térmica 
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Conhecido x*, determina-se a tensão a 

térmica (x^) através da relação (II-2). 

Por outro lado, o volume de ativação V* 

é calculado pela equação (II-9) : 

V* = 
KT In £i/e, 

Ax 

(II-9) 

Uma variante para o método de mudança / 

na velocidade de deformação é o de dupla mudança na velocida 

de de deformação ^ ' (fig.11-13). Assumindo que Ax << x*, 

o parâmetro m* pode ser determinado pela relação: 

^ ^ Iníêz/è1)-ln(p2/Pi) ^ I n ( e 3 / £ 2 ) - l n ( P 3 / P 2 ) (11-19) 

ln[ ( X 2 - T 2 M ) / ( T i - X i U ) ] ln[ ( X 3 - T 3 y ) / ( T 2 - X 2 M ) 

onde: p = densidade de discordancias para e n n 

X = tensão atérmica para e 
n y n 

As mudanças na velocidade de deformação 

podem ser executadas de tal forma que e 2 / G i = £ . 3 / ^ 2 . Por 

outro lado supondo-se que P 2 / p a = P 3 / P 2 e que 1 ^ ^ ^ ^ "^^y 

= X , a tensão atérmica é dada por: 
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T = 
11 

( T T - T M 
1 3 2 

[(T + T ) - 2T 
• • 1 3 2 

(11-20) 

D E F O R M A Ç S O (€) 

FIGURA 11-13 - Curva típica de ensaio de tração com mudan­

ça dupla na taxa de deformação. 

O requisito básico para a aplicação do 

método exposto é que a densidade de discordâncias móveis per 

maneça constante durante a mudança na velocidade de deforma-^ 

ção. Este método é geralmente aconselhado para materiais / 

com baixa teixa de encruamento. Se grande parte das discor­

dâncias tomam-se imobilizadas pelo encruamento, é possível / 

que um rápido aumento na tensão acarrete no seu desprendimen 

to e, consequentemente, uma mudança na densidade de discor -
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dâncias 

(II-6). 

(61) e variação do fator pré-exponencial da equação/ 

II.2.2.3. - Método de relaxação de tensão 

No método de relaxação de tensão, o mo 

vimento do cabeçote da máquina é subitamente parado durante/ 

o teste de tração ou compressão e mede-se o grau de relaxa -

ção da tensão com o tempo (fig.11-14). 

DEFORMAÇÃO (€) - TEMPO t — 

FIGURA. 11-14 - Curva típica de relaxação de ten­

são. 

Quando a relaxação for completa, a ten 

são deve tender para (T^= a^cos0 cos0, onde: oosô e oos(3í = fa 

tores geométricos) e a quantidade total de tensão relaxada / 
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deve corresponder ã tensão térmica (a*). ̂ '^^ . Entretanto , 

a relaxação dificilmente se completa num tempo finito e para 

longos períodos pode ocorrer recuperação ou ancoramento 'de 

discordâncias ^̂ ^̂  . 

T • (40, 58) . 4. ... ^ Li ' , sugeriu um outro tipo de 

analise para o método da relaxação de tensão, o que tornou 

possível a determinação dos parâmetros de ativação térmica / 

em um tempo finito. Verificou-se que quando a^, p e m* são 

constantes, a tensão de relaxação pode ser ajustada a uma re 

lação do tipo: 

o - = K (t + a)""^ (11-21) 

onde: t = tempo de relaxação 

n = — i — 
m* - 1 

a = constante que deve ser determinada experi -

mentalmente. 

T = a cos6 C O S 0 , onde cose,cos|2( = f atores geomé­

tricos. 

Pela equação (11-21), um gráfico bilo 

garítmico de — x t deve ser linear para longos tempos de 
ôt 

relaxação. A partir da inclinação da curva pode-se determi 

nar o parâmetro m*. Uma curva deste tipo é ilustrada ria 
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fig. II - 15 para a relaxação do ferro de alta pureza. 

10 

e 
3 

OlO 
í < 

V) 

z 
u 

^10 

X 

m*a tong«nts/(tang6nt0-f I) 

8 3,5 

• ns | / ( n M ) 

• o B I 9«g. 
...I 

I 10 10 10 
T E M P O ( s ) 

FIGURA II - 15 - Determinação de m* para a relaxação 

tensão do ferro de alta pureza , 

de 

Por outro lado, a tensão atérmica é 

obtida pela extrapolação no eixo de a, a longos tempos, a 

curva — x a . A fig. 11-16 ilustra a tensão atérmica 
a log t 

obtida para ferro de alta pureza. 

Se a tensão atérmica permanece cons -

tante durante o periodo de relaxação, a variação de tensão é 

devida somente ao decréscimo da tensão térmica. Sob estas/ 

condições pode ser mostrado que: 
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dx* 

dlny 

d (a* cos6 òosj?) d (a cose cosj?) KT 
: = = X = (11-22) 

dlnê dln(-ô) 

onde: C O S 0 , coaü = fatores geométricos 

O voliome de ativação (V*) pode ser 

obtido através da tangente da curva In (-á) X a. 

^ 0 , 9 0 

IO 
K> 

•O 

0,80 

I 0,70 
"O 

e 
3 

E 0,60 

J0,50 

S 

=o0,40 

0,30 

1 1 . / 

dO/d log( t + o ) 

/ ° 
/o 

/o 
iifs3,5 / 

Tensão a -
7 termwBex -

tropolado: 
1430 1b 

. / 1 1 

CARGA ( I b ) 

FIGURA 11-16 - Determinação da tensão atérmica através da 

relaxação de tensão para o Fe de alta pure-

Como visto, o requisito fundamental / 
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para a aplicação deste jnêtpdo i que a estrutura se mantenha 

constante durante o período de relaxação. Para verificar/ 

se ocorreu qualquer recuperação, envelhecimento dinâmico ou 

encruamento, basta que a maquina seja ligada novamente com a 

mesma velocidade de deformação depois da relaxação. Se a tensão/ 

de escoamento atingir o mesmo nível, pode-se dizer que a mi 

croestrutura peirmaneceu constante e que o tempo de relaxação 

não foi muito longo. 

Outro fator importante que deve ser 

levado em consideração num ensaio de relaxação de tensão, é 

a relaxação da própria máquina de ensaio ^̂ "̂ ^ . A determina 

ção da tensão interna (a^) e do parâmetro m* pode ser afeta­

da seriamente se este fato não for levado em consideração 

A correção pode ser feita deformando elásticamente um corpo/ 

de prova rígido e registrar a relaxação da máquina para o 

tempo normal de uso. 

Além destes, outros métodos menos con 

sagrados tem sido utilizados em determinadas condições. Por 

exemplo, o método baseado na propagação da banda de Lüders / 

tem fornecido valores dos parâmetros de ativação similares / 

aos obtidos por relaxação de tensão ou mudança na velocidade 

de deformação para a deformação plástica do latão a 

Finalmente, para testar a validade de 

qualquer método utilizado na determinação dos parâmetros de 
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ativação térmica, compara-se os resultados obtidos indireta­

mente com os dados obtidos através da técnica de "etch-pit", 

raio - X ou microscopia eletrônica. 

II.2.3. - MECANISMOS DE DEFORMAÇÃO DE MATERIAIS CRISTALINOS 

Os mecanismos de deformação de mate -

riais cristalinos são caracterizados pela interação das di£ 

cordâncias com os varios tipos de obstáculos. Os principais 

mecanismos são classificados de acordo com a geometria dos / 

obstáculos e também de acordo com os meios pelos quais as 

discordâncias vencem estes obstáculos. Desta forma, quando 

flutuações térmicas auxiliam as discordâncias e vencerem os 

obstáculos, o mecanismo é denominado termicamente ativado 

Quando o processo de deformação independe da temperatura o 

mecanismo correspondente é denominado de atérmico. 

Dentro deste panorama, a classifica -

ção dos principais mecanismos de deformação é apresentada na 

tabela II-l: 

Por outro lado, como já foi afirmado/ 

anteriormente, a magnitude dos parâmetros de ativação térmi­

ca e sua dependência cora a temperatura, tensão e deformação, 

auxiliara na identificação dos raecanisraos de deformação plás­

tica. Os parâmetros calculados experimentalmente são compa 
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Tipos de Obstáculos Tipo de n e c a n i o t D Eboertplos representativos 

Localizados TtenticaBnente ativado 

E = Eo eoçj ^ ~ ICT ' 

AG - estatIsUoo. 

Florestas de discordancias repulsivas. 

Cancos de tensões de átono de soluto. 

Centros de deformações tetragonals. 

Zonas de Gulnier-Preston. 

têrmloo e/ou at&aidao Danos de radiação. 

Precipitados coerentes. 

JXjnções atrativas. 

Atérmica 

V yo Po 

Preclpit«V>a inooerentes. 

Cancos de tensões de longo alcance. 

Lineares TtennicamBhte ativado 

¿ - ¿, e:<p ( - § ) 

tG - não-estatístloo 

Mecanismo de Peierls. 

Deslizamento cruzado. 

Beoonblnação. 

Pseudo mecanismo de Peierls. 

Dissociação Oattrell-Laner. 

Lineares 

TÈrmloo ou atérmico Desanooraitento de Fiaher. 

Desonooramento de Suzuki. 

Lineares 

Orden de curto alcance. 

Ordan de loigo alcance. 

\X3liinétrlao8 Atcnnlao 

c •» B T 

Ttermoelástlco 

Espalhamento de fonons. 

Viscosidade de fonons. 

Viscosidade de elétrons. 

\X3liinétrlao8 

Itelatlvístioo. 

TABELA II-l - Classificação dos principais mecanismos de de 

formação plástica de materiais cristalinos^^^"^^. 
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rados aos determinados para mecanismos específicos. Para 

identificação do mecanismo de deformação, os parâmetros cal­

culados experimentalmente podem ser comparados cora as carac­

terísticas de vários processos de ativação, equivalentes a 

da tabela II-2. 

II.2.4. - MECANISMOS DE DEFORMAÇÃO DE LIGAS BIFÃSICAS 

A determinação dos parâmetros de ati­

vação térmica tem sido amplamente utilizada na identificação 

dos mecanismos de deformação plástica de metais de estrutura 

^^ç, (10, 14, 19, 32, 40, 61, 78) ^FC^^^' 

(22, 24, 27, 64, 74)^ cristais iónicos ' ^4, 72) 

e compostos intermetâlicos . 

Entretanto, jâ foi afirmado anterior­

mente, poucos trabalhos visando o estudo dos mecanismos de 

deformação de sistemas bifásicos tera sido publicados. 

A liga Cu- 40%Zn é constituída de 

duas fases a e 6, de estruturas CFC e CCC, respectivaraente , 

e o seu coraportaraento plástico deverá ser de algura raodo de 

pendente do comportamento destes constituintes. Portanto , 

o conhecimento do mecanismo de deformação de cada fase isola 

damente, auxilia na análise dos mecanismos de deformação da 

liga. 
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Balasubraraaniam e outros '̂"""̂  , estu 

daram a deformação plástica da liga Cu-Zn-a policristalina / 

através da dinâmica de discordâncias e fizeram as seguintes/ 

observações: 

a. A tensão aplicada assim como a tensão atérmica/ 

não variam muito cora a temperatura, para a mes 

ma liga e ao mesrao nível de deformação. Veri­

ficou-se que o comportamento plástico da liga 

Cu - Zn - a é de natureza essencialmente atér­

mica. 

b. Independentemente da composição química da li -

ga, a tensão atérmica corresponde aproximadaraen 

te 90 - 95% da tensão aplicada. 

c. O encruaraento da liga é devido ao auraento da 

tensão atérmica com a deforraação. A tensão / 

térmica perraanece praticamente constante. 

d. Para a liga Cu - Zn com alto teor de zinco, a 

tensão atérmica (encruamento) provém principal­

mente do empilhamento ou arranjos.planares de 

discordâncias. 

O caráter atérmico da liga Cu-Zn-a / 

(4) 

foi confirmado por Andrade e outros , que verificaram ser 
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a sua tensão de deforraação independente da temperatura ou 

da tajca de deformação. Constataram também que o encruamen 

to da liga Cu - Zn - a policristalina é devido ã interação 

atérmica do empilhamento de discordâncias produzido durante 

a deformação com as discordâncias geometricamente necessárias / 

para manter a compatibilidade entre os grãos. 

Por outro lado, poucos trabalhos que 

estudem especificamente o mecanismo de deformação da liga 

Cu - Zn - 6 através da dinâmica de discordâncias são dispo 

níveis na literatura. Estudos de deformação da liga Cu 

Zn - 3 de estrutura ordenada, determinam um pico na curva 

de limite de escoamento em função da temperatura, em torno 

de 200°C -̂"-̂  (fig.11-17). Este comportamento é 

atribuído ao efeito da orientação sobre o escorregamento / 

transversal das discordâncias em hélices < 111 > para o 

~ (81) 

plano de maclação (112) . Recentemente, verificou -se 

que o mesmo pico ocorre para a liga bifásica Cu - 40%Zn, ca 

racterizando a influência da fase Q na deformação plástica/ 

destas ligas . Porém, o limite de escoamento da liga 

Cu - Zn - 8 a baixas temperaturas ( < - 20°C), possue ca­

racterísticas típicas dos metais de estrutura CCC, quando o 

limite aumenta de maneira acentuada com a diminuição de tem 

peratura (fig. 11-17). 

niTDTO DE EBERGIA a t a u x » 
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-200 -100 100 200 300 400 
TEMPERATURA C O 

FIGURA 11-17 - Curva de limite de escoamento em função 

da temperatura para a liga Cu - Zn - 3 (7) 
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CAPÍTULO III - MATERIAL E DESCRIÇÃO EXPERIMENTAL 

III.l. - MATERIAL 

Para o desenvolvimento do trabalho,uti 

lizou-se de uma liga cobre-40%zinco policristalina de pureza 

comercial. O material foi recebido através da Eagle Metal 

Company, Seattle, Washington (EUA), na forma de chapa lamina 

da e recozida, com espessura de aproximadamente 1,34 mm. 

Este tipo de liga preenche certos re 

quisitos básicos necessários para o desenvolvimento do traba­

lho. Esta liga possui duas fases de estruturas cristalinas 

diferentes, em proporções que podem ser controladas através/ 

de tratamentos térmicos adequados. 

A estrutura cristalina e a proporção/ 

das fases constituintes da liga, podem ser caracterizadas de 

um modo mais conveniente através do diagrama de equilibrio / 

correspondente ao sistema cobre-zinco. Este diagrama é mos 

trado na figura III-l. A liga de cobre com 40% de zinco é 

constituida de duas fases a e B de estruturas cristalinas / 

CFC e CCC, respectivamente, na faixa de temperaturas entre / 

454 e 775°C. Além disso, a proporção das fases varia ao 

longo desta faixa de temperatura. Esta estrutura mantém-se 

ã temperatura ambiente, se a liga for resfriada rapidamente/ 
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(tempera). Por este processo, consegue-se moa fase 3 de es 

trutura ordenada ã temperatura ambiente. 

^^Xü ¡o è 3Õ 4Õ 5Õ 6Õ 7Õ 80 90 Zn 

PorcentoQem em pmo de zinoo 

FIGURA III-l - Diagrama de equilibrio Cobre-Zinco, 

III.2 - TRATAMENTO TÉRMICO 

A partir da chapa, corpos-de-prova pa 

drao para ensaios mecânicos (fig. III-2) foram'confeccionados 

por estampagem em matriz. O formato e dimensões são aqueles 

(2) 

especificados pela norma E.8 da ASTM para corpos-de-prova 

planos. Todos os corpos-de-prova foram confeccionados no 
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sentido longitudinal ao de lajninação da liga. 

O objetivo do tratamento térmico é o 

de obter diferentes proporções das fases constituintes na lî  

ga, através da variação de temperatura de tratamento, confor 

me descrito no ítem III.1. 

9,33 m m re.zomm 

E 
E 
m \ 

\ (0 

\R« 12,70 mm 

SI ,78mm 51,78mm 

9 8 , 2 3 mm 

FIGURA III-2 - Corpo-de-prova padrão para ensaios mecãni -

cos (especificação E.8 - ASTM). 

Inicialmente, os corpos-*de-prova fo 

ram devidcimente lixados e encapsulados em tubos de quartzo / 

-4 

sob vacuo de aproximadamente 1 0 Torr para evitar qualquer/ 

tipo de oxidação durante o tratamento térmico. Para miniíni_ 
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zar a dezincagem superficial, os corpos-de-prova foram enro­

lados em folhas de latão a e colocados no interior da cápsu­

la juntamente com cavacos do mesmo material de estudo. 

O sistema utilizado para o tratamento 

térmico é esquematizado na fig. III.3. Foi utilizado um 

forno vertical de resistência elétrica marca Instron mod. 

A 1017-301. O forno consiste de três zonas de aquecimento/ 

e permite operar com temperaturas entre 4 00 e 1200*^0. O 

controle de temperatura foi realizado por intermédio de um 

controlador de temperatura marca Instron mod. 3112. A tem­

peratura medida foi aquela correspondente ã superfície da 

cápsula e foi realizada através de um termopar de cromel-alu 

mel. A milivoltagem correspondente foi medida através de 

um potenciómetro fabricado por Leeds & Northrup (mod. 8686). 

O sistema permite a queda livre da cápsula e o seu rápido / 

resfriamento em meio líquido. 

O ciclo de tratamento térmico utiliza 

do na obtenção de frações volumétricas desejadas é mostrado/ 

na fig. III-4. As temperaturas de tratamento térmico (T^ ) 

corresponderam â faixa de 500 a 700°C. 

Inicialmente, para qualquer tratamen­

to térmico, o sistema foi aquecido a 750°C e, após estabili­

zado, mantido a esta temperatura durante 20 minutos para a 

solubilização. Em seguida, foi resfriado para a temperatu-
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ra de tratamento térmico (T^) estabelecido, e mantido duran­

te 20 minutos para solubilização apôs a estabilização de tem 

peratura. Finalmente, foi temperado em água ã temperatura/ 

ambiente. A variação de temperatura para qualquer medida 

foi de aproximadamente ±1°C. 

I S O L A N T E F O R N O 

\ 
P O T E N C I Ó M E T R O 

T E R M O P A R 

CONTROLADOR OE 

TEMPERATURA 

;ÍOUA A Tomb. 

FIGURA III-3 - Esquema do sistema de tratamento térmico pa 

ra obtenção de frações volumétricas varia -

veis na liga Cu - 40% Zn. 
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Como o tratamento térmico visa somen­

te a obtenção de frações volumétricas variáveis, é necessá -

rio verificar se a dureza das fases manteve-se constante pa 

ra as diferentes temperaturas de tratamento térmico. Para 

tanto, medidas de microdureza Vickers foram realizadas após 

o tratamento térmico em ambas as fases da liga e são apresen 

tadas na tabelaIII-l. Cada valor corresponde a uma média / 

de 12 medidas de microdureza. Nota-se uma constancia nos 

valores de microdureza, se considerado o desvio-padrão da 

média. 

i . 

2 0 min 

2 0 min 

Reefriomtn-
to em 

H,0 

T E M P O 

FIGURA III-4 - Ciclo de tratamento térmico para obtenção/ 

de diferentes frações volumétricas na liga 

Cu - 40% Zn. 
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Temperatura de tratamento 

térmico ( C) 

Microdureza Vickers (Hv) Temperatura de tratamento 

térmico ( C) Fase a Fase 3 

500 69,09 ± 7,83 114,118 ± 8,32 

600 68,87 ± 4,41 119,14 ± 8,68 

700 73,16 ± 9,10 119,18 ±17,87 

Sem tratamento térmico 77,19 ± 4,96 134,93 ± 8,34 

TABELA III-l - Microdureza Vickers (Hv) na fase a e fase 3 

da liga Cu - 40% Zn para diferentes tempera 

turas de tratamento térmico (carga = 50g) 

III.3 - CARACTERIZAÇÃO MICROESTRUTURAL 

Após o tratamento térmico, uma amos -

tra retirada do comprimento útil de um corpo-de-prova foi 

embutida em baquelite no sentido longitudinal ao de lamina -

c a o para a caracterização da microestrutura. A amostra foi 

também embutida através de sua seção reta para avallar o 

grau de dezincagem superficial. 

O polimento das amostras foi realiza­

do, inicialmente, em vaaa série de lixas de SiC com granula -
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ções entre 180 e 600 yin. Seguiu-se o polimento em pasta de 

diamante de 6 ym e posteriormente em uma solução aquosa de 

alumina-Y do 0,05 pm. Finalmente, foi efetuado um rápido 

polimento eletrolítico em uma solução com 40% de ^^^04 em 

água destilada. O polimento foi realizado sob agitação / 

constante ã temperatura ambiente, e uma voltagem de aproxima 

damente 2,7 V. O tempo de polimento foi o mínimo possível/ 

(~ 3-5s) para evitar o ataque localizado intenso sobre a fa 

se 3. 

A solução química utilizada para a re 

velação da microestrutura da liga é apresentada na tabela / 

III-2. O procedimento que forneceu resultados mais satisfa 

tórios foi o de rápida imersão da amostra na solução por um 

período de aproximadamente 3s. Quando necessário, o proce­

dimento foi repetido por duas ou três vezes. Esta solução/ 

escurece somente a fase 3, sendo praticamente inativa ã fa 

se a. Os contornos de grão e de macia da fase a podem ser 

revelados através do ataque dessa solução por um tempo mais/ 

longo. 

As microestruturas correspondentes ãs 

temperaturas de tratamento térmico de 500, 600 e 700°C, são 

mostradas nas figuras III-5 a III-7, respectivamente. As 

micrografias foram ctotidas através de um microsccpio ótico acopla 

do ao Micro-Videomat Zeiss "̂'"̂^ . Nota-se que os grãos das 

fases constituintes são praticamente equisociais. 
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Componentes químicos da 

solução para ataque quí 

mico 

Concentração em 

volume Cml) 

Acido Clorídrico (HCl) 30 

Cloreto férrico 10 

Agua destilada 100 

TABELA III-2 - Solução para ataque químico da liga Cu-

40% Zn. 

A fração volumétrica das fases a e B, 

correspondente a cada temperatura de tratamento térmico uti­

lizada, S apresentada na tabela III-3. As medidas foram 

feitas através de metalografía quantitativa automática ^̂ ^̂  , 

utilizando-se de um Micro-Videomat Zeiss. A medição foi 

bastante precisa, devido ao alto contraste apresentado entre 

as fases. 

A determinação do tamanho de grão das 

amostras, foi realizada através da contagem automática em 

(12) 

um Micro-Videomat Zeiss , e os resultados sao apresenta­

dos na tabela III-4 para as diferentes temperatioras de trata 

mento térmico da liga. Verifica-se que o tamanho de grão / 

das fases a e B, mantém-se praticamente constante para qual-
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'̂ FIGURA III-5 - Mier oes 

•fcnrtura da liga Cu -

40% Zn tratada terïni 

cainente a 500°C. 

Aumento: 260 X 

FIGURA III-6 - Microes­

trutura da liga Cu-

40% Zn tratada termi­

camente a 600°C. 

Aumento: 260 X 

FIGURA IIIr7-- Microes 

trutura da liga Cu-

40% Zn tratada terml 

camente a 70 0°C. 

Aimento: 260 X 
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quer temperatura de tratamento térmico utilizada. 

Temperatura de trata 

mento térmico ( °C ) 

Fração Volumetrica de 

fase 3 (Vg) { % ) 

500 21,5 ± 2,2 

600 30,4 ± 1,8 

700 41,2 ± 1,5 

TABELA III-3 - Fração volumétrica de fase 3 da liga Cu-

40% Zn para diferentes temperaturas de 

tratamento térmico (T^). 

Temperatura de 

tratamento tér 

mico ( °C ) 

Tamanho de grão (ym) Temperatura de 

tratamento tér 

mico ( °C ) Fase a Fase 3 

500 29,0 ± 4,3 28,1 ± 4,8 

600 30,7 ± 2,1 29,9 ± 2,6 

700 30,3 ± 3,7 30,8 ± 4,6 

TABELA III-4 - Tamanho de grão das fases da liga Cu-40%Zn 

para diferentes temperaturas de tratamento 

térmico. 
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Pela microestrutura correspondente ã 

seção da amostra, verificou-se que praticamente não ocorreu 

dezincagem superficial para qualquer temperatura de tratamen 

to térmico utilizada. 

III.4 - ENSAIOS MECÂNICOS 

Ensaios de tração foram realizados / 

nos corpos-de-prova da liga Cu-40% Zn com diferentes frações 

volumétricas, conforme caracterizadas no Item III.3. 

Para cada tipo de liga, realizou-se / 

dois tipos de ensaios mecânicos: 

1. Ensaio de tração utilizando taxa de deformação 

constante. 

2. Ensaio de tração utilizando mudança na taxa de 

deformação durante o ensaio. 

Os equipamentos e temperaturas de en 

saio utilizados, juntamente com a descrição detalhada dos ti 

pos de ensaios mencionados serão, a seguir, apresentados. 



- 62 -

III.4.1. - Equipamentos e temperaturas de ensaios utilizados 

Todos os ensaios de tração foram exe­

cutados numa máquina universal para ensaios mecânicos Instron 

mod. 1125 com capacidade nominal de ate 10 ton. Dentre os 

Inúmeros recursoSque a máquina oferece, os mais utilizados / 

foram os seguintes: 

1. Seletor de velocidades do travessão da máquina 

na faixa de 0,05 a 500 mm/min em treze interva­

los discretos. 

2. Seletor de velocidades do papel do registrador/ 

na faixa de 1 a 1000 mm/min em dez intervalos 

discretos. 

3. Supressão de zero simples ou através de 10 eta 

pas, as quais permitem aumentar a sensibilidade 

do fundo de escala estabelecido em até 10 ve 

zes. 

A armação especial utilizada para en 

saios de tração nas temperaturas criogénicas é*esquematizada 

na fig. III-8. Todo o sistema com o corpo-de-prova ê imer­

so no banho criogénico através da utilização de um criostato. 

Os banhos criogénicos e temperaturas correspondentes, que 
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foram utilizados nos ensaios de tração são: 

1. Nitrogênio liquido - 77K. 

2. Solução estabilizada de gelo seco e acetona co 

merclal - 193 K. 

Além das temperaturas acima menciona­

das, os ensaios foram também realizados ã temperatura amblen 

te utilizando-se da mesma armação. Tal procedimento, foi 

utilizado com o propósito de manterem inalteradas as condi -

ções de ensaio. 
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A R M A Ç S O 

B A N H O 

C R I O G É N I C O -

C É L U L A DE C A R Q A 

toe 

T R A V E S S Ã O 

M Ó V E L 

C O R P O 

DE 

P R O V A 

C R I O S T A T O 

FIGURA III-8 - Armação especial para ensaios de tração ãs 

temperaturas criogénicas. 
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III.4.2. - Ensaio de tração utilizando taxa de deformação 

constante 

Com este tipo de ensaio, determinou -

-se a curva tensão-deformação para cada corpo-de-prova en 

salado. As frações volumétricas das ligas ensaladas foram 

(Item III.3): 21,5; 30,4 e 41,2%. Para qualquer tipo de li 

ga, a temperatura de ensaio utilizada foi de 77,193 e 293 K. 

Os ensaios foram realizados com velo­

cidade do travessão da máquina equivalente a 0,5 mm/min, cor 

respondendo a uma taxa de deformação nominal do corpo-de-pro 

va ( G ) de 2,62 X 10 ~^ s "-^, Utilizou-se de uma célula / 

de carga de 500 Kg e fundo de escala de 50 Kg através da su 

pressão de zero em 10 etapas, permitindo leituras de até 

0,5 Kg para cada divisão do papel da carta registradora. 

III.4.3. - Ensaio de tração utilizando mudança na taxa de de 

formação durante o ensaio 

Este tipo de ensaio foi realizado de 

acordo com as condições estabelecidas no jaétodo experimental 

para determinação dos parâmetros de ativação térmica, descri 

tos no Item II.2.2.2. Os ensaios foram executados para as 

ligas com várias frações volumétricas de fase 8, equivalen -



- 66 -

tes a 21,5; 30,4 e 41,2% (ítem III.3). Todas as ligas fo 

rain ensaladas a 77 K e 193 K. 

Uma curva tensão-deformação típica / 

que se obtêm através destes ensaios, é mostrada na fig. II -

11 . A taxa de deformação base { è ) é aquela imposta ã 

liga no início da deformação e antes da mudança na taxa de 

deformação. 

Nos ensaios, utilizou-se de uma velo­

cidade base do travessão da máquina de 0,1 mm/min, que equi­

vale a uma taxa de deformação base do corpo-de-prova ( ê^) / 

de 5,25 X 10 ^ s ^. A velocidade do travessão da máquina 

foi mudada para 0,01 nun/min, a qual corresponde a uma taxa 

de deformação do corpo-de-prova ( ) de 5,25 X 10 ""̂  s 

Após uma determinada quantidade de deformação ( -0,2% ) na 

segunda taxa de deformação ( ), foi retomada a taxa de de 

formação base ( ) , completando o ciclo do método. O cl̂  

cio foi repetido por algumas vezes num mesmo corpo-de-prova, 

até aproximadamente 10% de deformação plástica da liga. 

A célula de carga utilizada foi de 

500 K g . Utilizou-se, a 77 K, o fundo de escala equivalente 

a 50 Kg por intermédio da supressão de zero em 10 etapas. Is 

to permite a leitura de 0,5 Kg em cada divisão do papel da 

carta registradora. Por outro lado, o fundo de escala uti­

lizado nos ensaios a 193 K foi de 20 Kg, obtido através do 



- 67 -

uso simultaneo da supressão de zero simples e a de 10 etapas. 

Este último procedimento permite a leitura de O,2 Kg em cada 

divisão do papel da carta registradora. 

III.5 - OBTENÇÃO DE DADOS EXPERIMENTAIS 

III.5.1. - Propriedades mecânicas 

As seguintes propriedades mecânicas / 

foram extraídas da curva tensão-deformação nominal, obtida / 

através dos ensaios realizados de acordo com o procedimento/ 

descrito no Item III.4.2.: 

1. Limite de escoamento ( a^) 

Como pode ser visto na figura III-9 , 

o limite de escoamento da liga foi considerado para a tensão, 

correspondente a 0,002 mm/mm de deformação, plástica. 

2. Limite de resistência ( ) 

Determinou-se o limite de resistência 

da liga (fig. III-9) através da carga máxima suportada pela 

mesma, anteriormente ã sua ruptura. 
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3. Ta-xa de encruamento ( 9 = da/ de ) 

A taxa de encruamento da liga para / 

uma determinada deformação plástica, foi calculada através / 

da inclinação ( 6 ) da curva tensão-deformação, conforme in 

dicada na fig. III-9. 

i 

/i 
/ / 

/ / 
/ / 

/ / 
/ / 

/ / 
/ / 

/ / 
/ / 

/ / 

/ 1 
/ f 

/ 1 

{ 0.002 O E F O R M A Ç S O (€)(tnm/mm) 

I I 
O 

O 

tiJ 

FIGURA III-9 - Curva típica de tensão-deformação â taxa de 

deformação constante e principais proprieda 

des mecânicas. 
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III.5.2. - Parâmetros de ativação térmica 

Os parâmetros de ativação térmica fo 

rcim calculados utilizando-se dos dados obtidos das curvas 

tensão-deformação, levantadas através do procedimento descri 

to no Item III.4.3. 

Para cada mudança na tax? de deforma­

ção após determinada deformação plástica da lie ) . astabele -

ce-se para ê^, e para £_̂ , conforme mostrado na fig. 

III-IO. 

D E F O R M A Ç Ã O (€} 

FIGURA III-IO - Curva típica de tensão-deformação com mu 

dança na taxa de deformação durante o en 

saio de tração. 
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A tensão térmica ( a* J foi calculada 

através da equação 11-18: 

Tn* 

— a, (11-18) 
m ^ 

Considerou-se para a tensão aplicada/ 

( ), a tensão correspondente â taxa de deformação base 

( ), para o instante da mudança na taxa de deformação, is 

to é, 0^ = a, . 
a X 

O parâmetro de ativação m* foi deter­

minado através da extrapolação para zero de deformação plãs 

tica (fig. 11-12), a quantidade m definida pela equação II-

17: 

In h / e 

m = ^ ^ (11-17) 

In a / a 
1 2 

A tensão atérmica ( ) foi calcula­

da utilizando-se da relação II-2: 

o = - a* (II-2) 
y a 

Por outro lado, o volume de ativação/ 

térmica foi obtido através da equação II -9 : 
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2KT In e / e 
V* = J . 2 

Aa 

(II-9) 

onde; ha 

K 

,e. 

0 - 0 
1 2 

1,3805 X 10~^ J.K"-"-

10 

T = 77 ou 193 K 

2 = • A0 

AT 
= fator geométrico para maioria dos poli^ 

cristais 
(72) 

O volume de ativação foi calculado em 

termos do vetor de Burgers ( b ) da discordância. Ap5s as 

devidas transformações dimensionais, as seguintes relações / 

foram obtidas para o cálculo do volume de ativação: 

1. V* = 30,452 ^3 ^ p^^^ ^ 

A0 

2. V* = T^,'^^ , para 193 K . 

A0 

onde: [ A0 ] = [ Kg/mm 
2 1 

O valor do vetor de Burgers da discor 
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dância ( b ) considerado para a liga bifásica Cu -40% Zn foi 
de 2,54 Â ^6^). 
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CAPÍTULO IV - RESULTADOS EXPERIMENTAIS 

IV.1, - COMPORTAMENTO MECÂNICO DA LIGA Cu-40%Zn A BAIXAS TEM 

PERATURAS 

I V.1.1. - Curvas tensão-deformação 

O efeito da temperatura nas curvas / 

tensão-deformação da liga Cu-40% Zn é apresentado nas figu -

ras I V-1 a r v-3 para frações volumétricas da fase 3 ( ) / 
p 

iguais a 21,5 ; 30,4 e 41,2%, respectivamente. Observa -se 

que a tensão de escocimento para uma determinada deformação , 

aumenta com a diminuição de temperatura, para todas as ligas 

estudadas. Além disso, vê-se claramente que este aumento e 

mais acentuado para decréscimo da temperatura de 193 a 77 K 

que o de 293 a 193 K, na maior parte da curva tensão-deforma 

ção. 

IV.1.2. - Limite de escoamento ( ) 

A fig. IV-4 mostra o efeito da tempe-r 

ratura e fração volumétrica da fase 3 ( V^ ) no limite de es 

coamento da liga Cu-4 0% Zn. O limite de escoamento aumenta 

com a diminuição de temperatura, aproximadamente de 10-15% / 
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para o intervalo de temperatura entre 293 e 193 K e 35 - 40% 

para o intervalo de 193 e 77 K, 

A influencia da fração volumétrica no 

limite de escoamento da liga, pode ser visualizada de um mo 

do mais conveniente através da fig. IV-5. Nota-se que a 

293 K, a influencia da fração voliométrica é pequena entre / 

21,5% e 30,4% ( ~ 2% ), se comparada ao aumento do limite de 

escoamento para 41,2% ( -18% ). Nas demais temperaturas, a 

193 K e 77 K, o limite de escoamento aumenta praticamente na 

mesma proporção ( 10 - 15% ) para quantidades de fase 6 com 

preendidas entre '21,5% e 41,2%. 

IV. 1.3. - Limite de resistência ( a_, ) 
K 

0 efeito da temperatura e fração volu 

métrica da fase 8 ( V^ ) no limite de resistência da liga 
p 

Cu-40% Zn é mostrado na fig. IV-6. 

O limite de resistencia aumenta com a 

diminuição de temperatura para todas as ligas com diferentes 

frações volijmétricas„ Este aumento é de aproximadamente 10% 

para o intervalo de temperatura entre 293 K e 193 K e 30% pa 

ra o intervalo de 193 K a 77 K. Por outro lado, o limite / 

de resistência aumenta continuamente com a fração volumétri­

ca de fase 8 entre 21,5% e 41,2%, conforme a fig.IV-7. Ve 
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PIGURA iy-4- Efeito 

da temperatura e 

fração volumetrica/' 

da fase S (V^) no 

limite de escoamen­

to da liga Cu-40%Zn 
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FIGURA IV-5- Efeito 

da fração volumétri 

ca (Vg) no limite / 

de escoamento da li 

ga Cu-40% Zn. 
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rifica-se que o comportamento da curva é o mesmo para as 

três temperaturas utilizadas, com o aumento do limite de re 

sistência de aproximadamente 5 - 8 % para cada aiamento na 

fração volumetrica„ 

IV. 1.4 . - Taxa de encruamento ( 6 = — ) 
d e 

A taxa de encruamento em função da 

deformação para a liga Cu-40% Zn é mostrada para as diferen­

tes frações volumétricas nas figuras IV-8 a IV-10, para 77 , 

193 e 293 K, respectivamente. Observa-se que a 193 K e 

293 K , o comportamento da taxa de encruamento é o usualmente 

observado para a maioria dos policristais. Nestas tempera­

turas, a taxa de encruamento decresce continuamente com a de 

formação plástica para qualquer fração volumétrica. vê-se 

também que a taxa de encruamento aumenta com a quantidade de 

segunda fase notadamente nos estágios iniciais da deformação. 

Após aproximadamente 27% de deformação, as taxas de encrua -

mento tendem a valores constantes para todas as ligas com 

diferentes frações volumétricas. 

Por outro lado,a 77 K, e observado um 

pico na taxa de encruamento após uma determinada quantidade/ 

de deformação. Nota-se que além da intensidade do pico ser 

proporcional ã quantidade de segunda fase, o mesmo ocorre em 
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FIGURA iy-6 - Efeito 

da temperatura e fra 

ção volumetrica de / 

fase 6 (Vg) no limi­

te de resistência da 

liga Cu-40% Zn. 
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níveis diferentes de deformação plástica. A deformação cor 

respondente ao pico é de aproximadamente 15% e 22% para 41,2% 

e 30,4% de fase 3/ respectivamente. Entretanto, para a li 

ga com 21,5% de fase 3, o pico na taxa de encruamento não ê 

detectado. 

IV.2 - MECANISMOS DE DEFORMAÇÃO DA LIGA Cu-40% Zn A BAIXAS 

TEMPERATURAS 

IV.2.1. - Componentes térmica e atérmica da tensão de de 

formação 

As componentes térmica e atérmica / 

da tensão de escoamento plástico da liga Cu-40% Zn foram de­

terminadas através do ensaio de mudança na taxa de deforma -

ção (Item III.4.3.), utilizando-se do procedimento descrito/ 

no Item III.5.2. Na figura IV-11 é mostrada uma curva tlpi^ 

ca para o cálculo de m*, correspondente a 77 K e ligas com 

diferentes frações volumétricas de fase 3. 

As figuras IV-12 a IV-14, represen -

tam as curvas das componentes térmica e atérmica da deforma­

ção, correspondentes aos ensaios realizados nas ligas com 

21,5 ; 30,4 e 41,2% de fase 3, respectivamente, para 77 K 
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Verifica-se que nos estág'ios iniciais da deformação, a ten-

sao térmica corresponde praticamente a 90 - 95% da tensão 

aplicada, para as ligas cora qualquer fração vol\araétrica. Por 

outro lado, a tensão atérmica aumenta de modo mais acentuado 

que a tensão térmica com a deforraação, contribuindo era maior 

proporção para o encruamento da liga. O aumento da tensão 

- - 2 
atérmica e de aproximadamente 8 Kg/mm ate 10% de deformação, 

e da térmica de aproxiraadamente 4 Kg/mm . 

O efeito da fração volumétrica de fa 

se 8 nas componentes da tensão de deformação da liga, é mos­

trado na fig. IV-15 para 77 K. Observa-se que ao aumento / 

da quantidade de fase 6 na liga, corresponde tão somente ao 

aumento da tensão térmica. Este aumento é da ordem de 

2 
2Kg/mm para a proporção das fases entre 21,5% e 30,4%, ao 

longo de toda a deformação estudada, e de aproximadamente / 

2 

3 Kg/mm para proporções de fase B entre 30,4% e 41,2%. A 

tensão atérmica é praticamente independente da fração volume 

trica de fase B. 

As figuras IV-16 a IV-18, mostrara as 

curvas de tensão térmica e atérmica para as ligas com 21,5 ; 

3 0,4 e 41,2% de fase B, respectivamente, a 193 K. Observa-

-se que praticaraente 85 - 90% da tensão aplicada é térraica / 

nos estágios iniciais da deformação. Nas ligas com 21,5% e 

30,4% de fase B, tanto a tensão térmica como a atérmica con­

tribuem praticamente nas mesmas proporções para o encruamen-
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to da liga. O auraento da tensão ê de apraxiiuadamente 6 Kg/ 

2 ~ mm para 10% de deformação. Para a liga com 41,2% de fase 

3, verlfica-se que a componente térmica tem maior participa­

ção no encruamento da liga, aproximadamente 11 Kg/mm^ para 

10% de deformação, se comparada ã participação da tensão a 

2 
térmica, aproximadamente 4 Kg/rmn . 

O efeito da fração volumétrica de fa­

se 3 nas componentes da tensão de deformação para 193 K, ê 

mostrado na figura IV-19. Nota-se que a influencia da fase 

3 é a de aumentar a componente térmica de deformação da li­

ga. A variação da tensão térmica com a quantidade de fase 

3 de 21,5% para 30,4%, é praticamente desprezível. Porém , 

quando a quantidade de fase 3 é aumentada para 41,2%, a ten-

são térmica é acrescida de aproximadamente 2 Kg/mm nos está 

~ 2 
gios iniciáis da deformação e de 7 Kg/mm para 10% de deformação. 

Observa-se que o efeito da quantidade de segunda fase na com 

ponente atérmica da liga é desprezível. 

As figuras IV-20 a IV-22 mostram o 

efeito da temperatura sobre as componentes de tensão da de -

formação para as ligas com 21,5; 30,4 e 41,2% de fase 3, res 

pectivamente. Para pequenas deformações { < - 2% ), a ten 

são térmica decresce aproximadamente 40% quando a temperatu­

ra é aumentada de 77 K para 193 K, para as ligas com qual -

quer fração volumétrica. Para a liga com 21,5% de fase 3 / 

este decrescimo mantém-se ao longo de toda a faixa de defor-
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mação estudada. Porem, para as ligas cora 30,4% e 41,2% de 

segunda fase, o decréscimo da tensão térmica torna-se menos 

acentuado com a deformação, notadamente para a ultima, a 

qual decresce aproximadamente 10% para 10% de deformação. 

O efeito da temperatura sobre a ten­

são atérmica de deformação, apresenta-se de dois modos dife­

rentes de acordo com o nível de deformação plástica das li_ 

gas. Para as ligas com 21,5% e 30,4% de fase 3, a tensão/ 

atérmica aumenta-se com o aiomento da teraperatura de 77 K pa 

ra 193 K, quando a deformação é inferior a aproximadaraente / 

4,5%. Para deformação superior a 4,5%, a tensão atérmica / 

decresce cora o auraento da teraperatura. Para a liga cora 

41,2% de fase 3, a transição auraento-decréscimo da tensão a 

térraica ocorre para deformação de aproximadaraente 3,5% e a 

variação é raais acentuada do que nas demais composições. 

IV.2.2. - Volume de ativação ( V* ) 

O volume de ativação foi calculado a 

través da equação II-9, utilizando-se do procedimento descri 

to no Item III. 5.2. 

A fig. IV-23 mostra o volume de ativa 

ção em função da deforraação para as ligas com 21,5 ; 30,4 ; 
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e 41,2% de fase B, nas temperaturas de 77 K e 193 K. Obser­

va-se que a variação da fração volumetrica praticamente não 

afeta o volume de ativação da liga ao longo de toda a defor­

mação para 77 K. Nesta temperatura, o voliome de ativação / 

extrapolado para zero de deformação plástica é de aproximada 

mente 110 b"̂  e decresce ligeiramente com a deformação, atin­

gindo aproximadamente 86 b^ para 10% de deforraação. Nota -

-se tambera que o decrescimo ê mais pronunciado para deforma­

ções inferiores a 2,5%. Até 2,5% de deformação, o decréscl. 

mo do volume é de ~ 10 b"̂ . 

A 193 K, o volurae de ativação decresce acentua­

damente cora a deformação, e de raodo raais intenso para a liga 

cora 41,2% de fase 8. Para as ligas cora qualquer fração vo 

lumêtrica, o volume ê de aproximadamente 380 b^, quando ex 

trapolado para zero de deformação plástica. O volume de a 

tivação decresce continuamente com a deformação atingindo va 

lores próximos a 240 b"̂  para 10% de deformação, para as li 

gas com 21,5% e 30,4% de fase 8. Para a liga cora 41,2% de 

fração voltmtétrica, o volume de ativação decresce para valo­

res de níveis mais baixos, aproximadamente 210 b^ para 10% 

de deforraação plástica. 
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CAPÍTULO V - DISCUSSÃO DE RESULTADOS 

V.l. - MECANISMOS DE DEFORMAÇÃO PLASTICA DA LIGA Cu-40% Zn 

A BAIXAS TEMPERATURAS 

V.1.1. - Mecanismos de deformação a 77 K 

Verifica-se a 77 K, que ao aumento de 

fase B na liga Cu-40% Zn, corresponde tão somente o aumento/ 

da componente térmica da tensão de escoamento plástico. A 

componente atérmica permanece praticamente constante para a 

liga com qualquer fração volximétrica (fig. IV-15) . Através 

do comportamento essencialmente térmico observado para estas 

ligas, e também pelo comportajnento atérmico da fase a (item / 

II.2.4.), a resistência ao escoamento plástico da liga estu­

dada é em grande parte exercida pela fase B, inclusive para/ 

a liga com menor fração volumétrica (21,5%). 

O efeito da fração volxométrica de fa 

se B no escoamento plástico, pode ser explicado em termos do 

movimento de discordancias através de obstáculos. Para o 

caso da liga estudada, a resistência ao movimento das discor 

dâncias é exercida pelos obstáculos presentes na rede crista 

lina da fase B. Aumentando-se a quantidade de fase B na li 

ga, aumenta-se proporcionalmente a quantidade total de obsta 
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culos e, consequentemente, a força total requerida para a de 

formação plástica. O auraento da componente térmica com a 

quantidade de fase B é devido ao caráter essencialmente tér­

mico da interação discordancia-obstáculo. O encruamento / 

das ligas, na sua maior parte devido ao aumento da componen­

te atérmica com a deformação, pode ser atribuído ãs intera -

ções de longo alcance entre o empilhamento de discordâncias/ 

produzido durante a deformação e as discordâncias geométrica 

mente necessárias geradas para manter a compatibilidade dos 

grãos. 

O parâmetro de ativação térmica funda 

mental na identificação do mecanismo de deformação da liga 

é o volume de ativação ( V* ), resultante da interação dis -

cordância-obstáculo. Nota-se a 77 K, que o voliame de ativa 

ção varia muito pouco com a deformação, para as ligas com / 

qualquer fração volumétrica (fig. IV-23). O volume de ati­

vação extrapolado para zero de deformação plástica é da or 

dem de 110 b"̂  e decresce ligeiramente com a deformação, atin 

gindo aproximadamente 86 b"̂  para 10% de deformação plástica» 

De inicio, a possibilidade de atuação do mecanismo de intera 

ção das discordâncias com átomos de impurezas deve ser elimi 

nada. Para este mecanismo, além do volxome de ativação ser 

independente da deformação, deve ser superior a aproximada -

mente 1000 b'̂  "̂̂ ^̂  . Portanto, o provável mecanismo deve / 

ser o de interação das discordâncias com defeitos puntifor -

mes, ou devido ã força de fricção da rede, isto é, mecanismo 
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do tipo Peierls-Nabarro (Tabela II-2). 

A possibilidade de atuação do mecanis 

mo de interação das discordancias com defeitos puntiformes / 

pode ser justificada através das seguintes observações funda 

mentais: 

1. Ê observado um ligeiro decréscimo do volume de 

ativação com a deformação plástica. 

2. O mecanismo de Peierls-Nabarro baseado na nuclea 

ção de um par de "kinks", requer volume de ati-

3(44) 

vaçao da ordem de 50 b . O volume de ati 

vação calculado para as ligas, varia de 110 b^ 

a 86 b^. 

Por outro lado, como o decréscimo do 

volume de ativação com a deformação e relativamente baixo,po 

dendo ser considerado constante principalmente para deforma­

ção superior a 2,5%, a possibilidade de ativação do mecanis­

mo de Peierls-Nabarro não deve ser eliminada. Além disso ,• 

deve-se levar em consideração que a fase B possui estrutura/ 

ordenada e que o processo de deformação envolve o movimento/ 

de "super-discordâncias" (pares de discordancias). Este ti 

po de discordancias tem sido observadas para as ligas Cu-Zn-

B através da microscopia eletrônica "̂̂ ^̂  . Geralmente, a ta 
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xa de encruamento das ligas ordenadas é muito jnaior que a da 

liga desordenada, atribuida principalmente à redução do domi 

(33) 

nio e contornos de antifase com a deformação . Sabe-se 

também que a ordenação de longo alcance conduz, na maioria / 

dos casos, ao auraento da entalpia de ativação para fluencia, 

verificado por exemplo para a ordenação da liga Fe - Al / 

(CCC) ^^^^. Portanto, se a ordenação conduz ãs variações / 

destes comportamentos,poderia também, de certa forma, aumen­

tar o volume de ativação da deformação ( para -110 b"̂  ) , e 

justificar a atuação do mecanisrao de Peierls-Nabarro para a 

liga era estudo... Aléra disso, ressaltando as observações já 

raencionadas, foi encontrado ura volxome de ativação praticaraen 

te independente da deforraação e em torno de 100 b"̂  (77 K) pa 

ra a deformação da liga ordenada Cu^Au ^^^^. Através de 

uma análise mais profunda, comparando-se inclusive com ou­

tros parâmetros de ativação térmica, pode-se concluir que o 

raecanisrao de deformação do Cu^Au é típico ao de Peierls-Na -

barro. 

Através do coraportaraento do volume de 

ativação com a deformação já analisado, há possibilidade de 

ambos os mecanismos serem ativados simultanearaente. O li -

geiro decrêscirao do volume de ativação, pode ser relacionado 

com a geração de defeitos puntiformes com a deformação plás­

tica. Além disso, o decréscimo do volume de ativação obser 

vado para deformação inferior a 2,5%, pode ser devido ao pre 

domínio do mecanismo de interação das discordâncias com de 
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feitos puntiformes. Os defeitos puntiformes nestas deforma 

ções, podem estar relacionados com as vacâncias que são gera 

das em altas concentrações através da transformação ordem-de 

sordem que ocorre durante o tratamento térmico de tempera 

A estas mesmas vacâncias, foi atribuído o aumento do limite/ 

de escoamento da liga Cu-Zn-B policristalina quando tempera-

da (^5), 

Foi observado que o volume de ativa -

ção independe da fração volumétrica ao longo de toda a de 

formação analisada. Isto mostra que o mesmo mecanismo atua 

em todas as ligas estudadas. Esta observação implica num/ 

predomínio da fase B para o comportamento plástico da liga , 

inclusive para a menor fração volumétrica. Portanto, esta 

afirmação é compatível com aquela feita para a influência da 

fração volumétrica na deformação plástica da liga. 

V.1.2. - Mecanismos de deformação a 193 K 

Similarmente a 77 K, o comportamento/ 

plástico da liga Cu-40% Zn é de natureza essencialmente tér 

mica a 193 K. Nesta temperatura, verifica-se também que o 

efeito da fração volumétrica de fase B na liga, ê o de aximen 

tar apenas a componente térraica da tensão de deforraação plãs 

tica (fig. IV-19). Novamente, a fase B comanda a deforma -

ção da liga, inclusive para a menor fração volumétrica. Ao 
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aumento da quantidade de fase B, corresponde o aumento da 

quantidade total de obstáculos e, consequentemente, da ten 

são térmica de deformação. 

Nota-se, porém, que o volume de ativa 

ção a 193 K é acentuadamente superior ao de 77K (fig. IV-23), 

da ordem de 380 b"̂  para zero de deformação plástica. Por -

tanto, o mecanismo que comanda a deformação destas ligas, mu 

da com o aumento da temperatura de 77 K para 193 K. 

Ê verificado também que o volume de 

ativação decresce acentuadamente com a deformação, atingindo 

um valor mínimo, em torno de 210 b"̂ , para 10% de deformação. 

Isto elimina qualquer possibilidade de atuação do mecanismo/ 

de interação das discordancias com átomos de impurezas ou do 

mecanismo de Peierls-Nabarro. O provável mecanismo deve / 

ser o de interação das discordâncias com defeitos puntifor -

mes. 

O volume de ativação térmica é dado 

por V * = 1 b AR. O decrescimo do volume de ativação com a 

deformação, equivale ao decréscimo de AR, ou seja, ao aumen­

to da densidade de obstáculos. Portanto, obstáculos são ge 

rados pela deformação plástica, o que não ocorre com átomos/ 

de impurezas ou com obstáculos que são inerentes â estrutura 

cristalina. 
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O decréscimo acentuado do volume de 

ativação com a deformação, sugere que os defeitos puntifor -

mes podem ser vacancias geradas em grande quantidade com o 

transcorrer da deformação plástica. Estas vacancias predo­

minam na deformação plástica, porém as vacancias que são ge 

radas pelo tratamento térmico de tempera podem ter algum pa 

peí no inicio da deformação ( < ~ 1% ) . 

O provável mecanismo de geração de va 

canelas pela deformação pode ser atribuido ao movimento de 

discordâncias do tipo hélice com um "jog" de caráter cunha / 

( 5 1 , 6 0 ) ^^^g^ v - 1 ) . A discordância do tipo hélice movimen 

ta-se em qualquer plano da estrutura cristalina, porém, o mo 

vimento da discordância de caráter cunha ("jog") está restri 

to ao sistema de deslizamento. O movimento da discordância 

de caráter hélice fora do sistema de deslizamento da discor­

dância de caráter cunha ("jog"), gera uma alta concentração/ 

de vacancias, conforme mostrado na fig. V - 2 ^^^^. Por este 

processo são gerados tanto vacâncias como átomos intersti 

ciais que podem-se aniquilar mutuamente. Porém, a energia/ 

de formação dos intersticios é multo maior que a de vacan -

cias e o equilibrio final resulta numa alta concentração das 

ultimas. 

A probabilidade das discordâncias in 

ragirera com estas vacancias é grande, e pode ocorrer de vá 

rias maneiras. Tanto as vacâncias podem ser obstáculos iso 
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FIGURA V-1 - Formação de um "Jog" de caráter cunha numa dis 

cordância tipo hélice, (a) Intersecção de dis­

cordância em cunha com uma discordância em hé 

lice, (b) Intersecção de discordâncias tipo hé 

l l c e < " ) . 

I DIreçfib de movimento 

Vetor 4e B u r g e r s 

( o ) 

PIoiío de des l i zamento 

( b ) 

V o c o n c i o s 

( e ) 

FIGURA V-2 - Geração de vacâncias devida ao movimento de dis 

cordância tipo hélice com "jog" de caráter cu -

nha < ") . 
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lados, tendo papel similar ao exercido por átomos de soluto/ 

para dificultar o movimento de discordancias, ou ainda pela 

formação de "loops" de vacâncias através do coalescimento / 

das mesmas. Estes teriam os mesmos efeitos exercidos por 

"loops" formados através da irradiação de um material. 

A energia térmica disponível na rede 

cristalina pode ter múltiplos efeitos, tanto ativando o movi 

mento das discordancias de caráter hélice e consequentemente 

maior geração de vacâncias, ou ainda favorecendo â formação 

de "loops", visto que a última envolve difusão de vacâncias/ 

que depende fortemente da temperatura. 

Deve ser salientado, que o mecanismo/ 

mencionado para a geração de vacâncias, é plenamente satis -

feito para os metais de estrutura CCC ou CFC ^^^^. 

Verifica-se que o decréscimo do volu­

me de ativação com a deformação é mais acentuado para ligas 

com maiores quantidades de segunda fase,atingindo aproximada 

mente 210 b"̂  para a liga com 41,2% de fase 6 e 240 b"̂  para 

21,5 e 30,4%, quando a deformação das ligas é ~ 10%. Nos 

estágios iniciais de deformação, os valores são praticamente 

os mesmos para as ligas com qualquer fração volumetrica. A 

diminuição mais acentuada do volume de ativação é equivalen­

te à geração de obstáculos puntiformes em maiores quantida -

des. Portanto, se a concentração de defeitos ê dependente/ 
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da deforraação, o comportciraento raencionado equivale a um 

grau de deformação mais intenso da fase 3 para a maior fra 

ção volumétrica, numa determinada deformação total da liga. 

Coerentemente ao aumento da concentra 

ção de defeitos puntiforraes com a deformação, observa-se que 

grande parte do encruamento da liga é de natureza térraica 

Auraentando"se a quantidade de defeitos, diminui-se o corapri-

mento raédio da discordância para cada obstáculo (supondo-se/ 

que a densidade de discordâncias raõveis mantêm-se constante 

cora a deformação) e consequentemente conduzindo ao aumento da 

componente térraica da tensão de deformação. 

Foi observado que a componente térmi­

ca da tensão de escoamento decresce com o aumento da terapera 

tura (figuras IV-20 a IV-22), principalraente nos estágios / 

iniciais da deforraação. Esse fato corresponde ã natureza / 

essencialraente térraica da deformação plástica das ligas. / 

Quanto maior a temperatura, maior é a energia térmica dispo­

nível na rede cristalina para ativar os obstáculos de curto/ 

alcance com consequente diminuição da tensão térmica. 

O comportamento da cxirva de tensão tér 

mica com a deformação não ê o mesmo para as temperaturas utî  

lizadas, uma vez que ocorre mudança no jnecanisrao de deforma­

ção, alterando a energia de ativação total ( AH^ ) do obstá­

culo. 
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V.2 - COMPORTAMENTO MECÂNICO DA LIGA Cu-4Q% Zn A BAIXAS TEM-

PERATURAS 

O comportamento mecânico de materiais 

cristalinos é relacionado ao mecanismo microscópico da plas­

ticidade. Portanto, uma vez conhecido exatamente o mecani£ 

mo que controla a deformação plástica das ligas, o seu com 

portamento mecânico serã consequentemente caracterizado. 

As principais propriedades mecânicas/ 

da liga Cu - 40% Zn, devem ter forte correlação com os meca­

nismos de deformação jâ analisados. 

Através da proporção de componente / 

térmica da tensão de escoamento, viu-se que a deformação piás 

tica da liga Cu - 40% Zn nas temperaturas utilizadas, é de 

natureza essencialmente térmica. O reflexo imediato deste 

comportamento e a forte dependência com a temperatura das 

curvas tensão-deformação das ligas estudadas (figuras IV-1 a 

IV - 3 ). A tensão de escoamento das ligas aumenta com a dimi 

nuição de temperatura ao longo de toda a região plástica. 

Por outro lado, a identificação . dos 

mecanismos que atuam na deformação plástica, pode caracteri­

zar o grau de participação dos componentes individuais no 

comportamento mecânico das ligas, de acordo com a variação / 
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da f r a ç ã o v o l u m é t r i c a , 

V . 2 . 1 . - L i m i t e de escoamento ( ) 

É o b s e r v a d o na l i t e r a t u r a "̂̂ ^ , q u e 

p a r a a l i g a Cu - 40% Z n , o l i m i t e de escoamento p r a t i c a m e n t e 

i n d e p e n d e da q u a n t i d a d e de segunda f a s e p á r a f r a ç õ e s vol \amé-

t r i c a s de f a s e B a t é a p r o x i m a d a m e n t e 30%, quando e n s a l a d a ã 

t e m p e r a t u r a a m b i e n t e . 

No p r e s e n t e t r a b a l h o , f o i v e r i f i c a d o / 

que o l i m i t e de escoamento da l i g a Cu - 40% Zn é quase i n d e ­

p e n d e n t e da q u a n t i d a d e de segunda f a s e a t é 3 0 , 4 % , â 293K 

( f i g u r a I V - 5 ) . Porém, p a r a t e m p e r a t u r a s i n f e r i o r e s , i s t o é , 

77 K e 193 K, e s t e compor tamento não é o b s e r v a d o e n o t a - s e 

um aumento no l i m i t e de escoamento ao l o n g o de t o d a a f a i x a 

de composição e s t u d a d a . 

A d e p e n d ê n c i a do l i m i t e de escoamento 

das l i g a s com a f r a ç ã o v o l u m é t r i c a o b s e r v a d a a b a i x a s tempe^ 

r a t u r a s , e s t á c o e r e n t e com a a n a l i s e dos mecanismos de de 

f o r m a ç ã o d e s t a s l i g a s . Viu-se que a fase B tem p a 3 e l preponderante 

s o b r e a r e s i s t ê n c i a da l i g a , i n c l u s i v e p a r a a menor f r a ç ã o / 

v o l u m e t r i c a e s t u d a d a . P o r t a n t o , se o mecanismo de d e f o r m a ­

ção é c o m p a t í v e l cora o da f a s e B , o l i m i t e de escoamento / 
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calculado para 0,2% de deformação plástica, deve ser equiva­

lente â tensão necessária para movimentar as discordâncias / 

através dos obstáculos presentes na fase B . Aumentando-se 

a quantidade de segunda fase deve-se, consequentemente, au 

mentar o limite de escoamento da liga, pois aumenta-se a 

quantidade total de obstáculos ao seu escoamento. 

O caráter térmico do limite de escoa­

mento da liga, mostrado nas figuras lV-4 e IV-5, é demonstra 

do pelo rápido aumento do limite de escoamento com a diminui 

ção de temperatura. Por exemplo, nota-se que inclusive pa 

ra a liga com menor fração volumétrica de fase 3 (21,5%), o 

limite de escoamento aumenta com a diminuição de temperatura 

de 293 K para 77 K. Portanto, a fase 3 exerce um papel pre 

ponderante na deformação da liga, para qualquer fração volu­

métrica estudada. 

Concluindo, pode-se afirmar de certa/ 

forma, que a influência da segunda fase torna-se mais eviden 

te a baixas temperaturas, quando a fase termicamente ativa -

vel { fase 3 ) torna-se muito mais dura que a fase atérmica 

( fase a ) . Ã temperatura ambiente, a influência da segun­

da fase não é detectável, devido*a pequena diferença das du 

rezas para frações volumétricas de até aproximadamente 30%. 
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V . 2 . 2 . - L i m i t e de r e s i s t ê n c i a ( ) 

O l i m i t e de r e s i s t e n c i a da l i g a Cu 

40% Zn aumenta com a d i m i n u i ç ã o de t e m p e r a t u r a , c a r a c t e r i z a n 

do o c a r á t e r t é r m i c o da d e f o r m a ç ã o ( f i g u r a s I V - 6 e I V - 7 ) . D i 

f e r e n t e m e n t e do l i m i t e de e s c o a m e n t o , o compor tamento da c u r 

v a ê o mesmo p a r a t o d a s as t e m p e r a t u r a s a n a l i s a d a s , i s t o ê , 

o l i m i t e de r e s i s t ê n c i a aumenta c o n t i n u a m e n t e com o a u m e n t o / 

da q u a n t i d a d e de segunda f a s e . E s t e compor tamento é e s p e r a 

d o , uma v e z que nos e s t á g i o s f i n a i s da d e f o r m a ç ã o , p r ó x i m o s / 

ao p o n t o de f r a t u r a , ambas as f a s e s se deformam na mesma ex 

t e n s ã o i g u a l a da l i g a . 

O aumento do l i m i t e de r e s i s t ê n c i a / 

com a segunda f a s e , ê d e v i d o ao aumento na d e n s i d a d e t o t a l 

de o b s t á c u l o s d e n t r o dos g r ã o s de ambas as f a s e s . 

V . 2 . 3 . - T a x a de e n c r u a m e n t o ( e = d a / d e ) 

A a l t a t a x a de encruamento o b s e r v a d a / 

nos e s t á g i o s i n i c i a i s da d e f o r m a ç ã o p l á s t i c a d a * l i g a C u - 40% 

Zn ( f i g u r a s I V - 8 a I V - 1 0 ) , ê d e v i d a ao r á p i d o c r e s c i m e n t o / 

das t e n s õ e s l o c a l i z a d a s p r ó x i m a s as i n t e r f a s e s a/3. O á u 

mento da t a x a de e n c r u a m e n t o com a f a s e 3, deve s e r d e v i d o / 
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ao aumento dos contornos de fase que são barreiras muito / 

mais eficientes ao movimento - de discordândas do que os cõn 

tornos de grão. 

A diminuição da taxa de encruamento / 

com a deformação ê normalmente atribuída ao alívio de ten -

soes por meio de escorregamento transversal ou devida â nu 

cleação de escorregamento em sistemas secundários . 

Por outro lado, encontrou-se um com 

portamento não usualmente observado da taxa de encruamento / 

com a deformação para 77 K (fig. IV-8). Verificou-se um pi 

CO na taxa de encruamento após determinada quantidade de de 

formação da liga. Como a intensidade do pico é dependente/ 

da fração volumétrica, o responsável pela ocorrência do mes 

mo pode ser a fase B . Provavelmente, este comportamento / 

pode ser explicado através da transformação martensítica que 

Q verificada na liga Cu - Zn - 0 a temperaturas baixas, e 

que tem sido estudada por vários autores ' / ^, - í d , z:? , 

50, 68, 70, 77, 83, 84) 
• 

Termicamente, a transformação marten­

sítica ocorre abaixo da temperatura Ms. Porém, acima de Ms, 

a transformação pode ocorrer por deforraação e a martensita / 

formada é denominada de "induzida por deformação". Verifi­

cou-se que a temperatura Ms para a liga Cu - Zn - 8 é forte 

~ (8) 
mente dependente da composição química , conforme mostra-
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da na fig, V-3. Acima de 40,6% de zinco, a temperatiira Ms 

i inferiòr~ã tëmpe^raturà de nitrogênio líquido ( 77 K ). 

a 

l a 00 

e 

s 
1 150 

100 

90 

a 
E 

O - Amottrotd» compres. 

o - Amoslros de troçSo 
X 

X 

X 

- P o l i c r i s t a i s 

îoo 

0 a 

0 B 

X 

X 

X 

38 59 40 41 
P o r c e n t o g e m ero Z n 

FIGURA V-3 - Temperatura de transformação martensíti­

ca (Ms) da liga Cu - Zn - 3 em função da 

~ ( 8 ) composição química 

No presente trabalho, foi utilizada / 

uma liga de composição química nominal de 40% de zinco. Con 

forme o diagrama de equilibrio cobre-zinco (figura III-l) , 

para a faixa de temperatura utilizada no tratamento térmico, 

a concentração de zinco na fase 3 é multo mais elevada que 
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na fase a, podendo atingir até cerca de 43%. Nestas condi 

ções, à temperatura Ms deve ser menor que 77 K, e a trans -

formação térmica da martensita não deve ocorrer na fase 8 

a 77 K. 

Portanto, o pico na taxa de encrua­

mento observado para 77 K pode ser atribuido ã transforma -

ção martensítica induzida por deformação da fase 8. 

Nota-se que a intensidade do pico de 

pende da quantidade de segunda fase, demonstrando que real­

mente a transformação ocorre na fase 3 . Por outro lado , 

a deformação em que acontece o pico é dependente da fração 

volumétrica, requerendo-se maior quantidade de deformação / 

quanto menor a fração volumetrica da liga. Tal fato, pode 

ser atribuído ã menor quantidade de deformação da fase 3 pa 

ra determinada deformação total da liga, quando em menores 

frações volumétricas. 

As micrografias dos corpos-de-prova/ 

fraturados revelam que realmente ocorre algum tipo de trans 

formação na fase 3, para as ligas ensaiadas a 77 K.A 193 K 

não pode ser constatado qualquer tipo de transformação ou 

precipitação. Portanto, desde que o pico seja dependente/ 

da quantidade de fase 3 e também da deformação, pode-se con 

cluir que ocorre transformação martensítica na fase 3 da 

liga Cu-4 0% Zn, conduzindo ao aumento de sua resistência me 

canica. 



- 119 -

CAPÍTULO VI - CONCLUSÕES 

1. A deformação plástica da liga Cu - 40% Zn a baixas tempe­

raturas é de natureza essencialmente térmica. Nos está­

gios iniciais da deformação plástica, a tensão térmica / 

corresponde praticamante a 90% da tensão de escoamento / 

plástico destas ligas. 

2. O aumento da tensão de escoamento da deformação com a fra 

ção volumétrica de fase B , é devido somente ao aumento / 

da componente térmica da tensão de deformação. A ten 

são atérmica praticamente independe da fração voliométrica. 

Portanto, através do comportamento essencialmente atérmi­

co da fase a / maior parte da resistencia ao escoamento / 

destas ligas é devida ã fase B. 

3. O provável mecanismo de deformação plástica a 77 K é o de 

Peierls-Nabarro ou de interação das discordancias com de 

feitos puntiformes. Ainda, ambos os mecanismos podem 

ser ativados simultaneamente, com certa evidencia do meca 

nismo de interação das discordancias com defeitos punti -

formes nas baixas deformações ( até ~ 2,5% ) . Os defei^ 

tos puntiformes que constituem os obstáculos nestas defor 

mações, podem ser vacâncias geradas em altas concentra -

ções durante a transformação ordem-desordem da fase B por 

tratamento térmico de tempera das ligas. 
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4. O inecanlsiao de deformação plástica a 193 K deve ser o de 

lnteração"das discordâncias com defeítospunt'i'fo^^^ Os~ 

defeitos puntiformes podem estar relacionados com as va 

canelas geradas em altas concentrações através do movimen 

to de discordancias em hélice com "jog" de caráter cunha. 

No início da deformação ( < ~ 1,0% ), vacâncias geradas 

pelo tratamento térmico de tempera podem ter alguma parti 

cipação na deformação plástica das ligas. 

5. O encruamento de deformação das ligas a 77 K, na sua 

maior parte de natureza atérmica, pode ser atribuído ã in 

teração entre o empilhamento de discordâncias produzido / 

durante a deformação e as discordâncias geometricamente / 

necessárias para manter a compatibilidade dos grãos. Por 

outro lado, a maior contribuição para o encruamento das 

ligas a 193 K é proveniente da componente térmica, e pode 

ser atribuída ao aumento da densidade de obstáculos de 

curto alcance com a deformação plástica. 

6. O limite de escoamento a 293 K praticamente independe da 

fração volumétrica de fase 3 de até aproximadamente 30% . 

Este comportamento não é observado a baixas temperaturas, 

quando a fase 3 torna-se muito mais dura que a fase a de 

vido ao seu caráter essencialmente térmico. Nestas tem­

peraturas, o limite de escoamento a\amenta de modo propor­

cional com a quantidade de fase 3, devido ao aumento da 

densidade de obstáculos para o escoamento da liga. O lî  
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mite de escoamento aximenta cora a dirainuiçSo da temperatu 

ra para as ligas com qualquer fração volumétrica do fase 

Ç>, refletindo o caráter essencialmente térmico das ligas. 

7. O limite de resistência das ligas aumenta de maneira pro­

porcional com a quantidade de fase 8, para qualquer tempe 

ratura de ensaio utilizada. O limite de resistência de 

pende fortemente da temperatura, evidenciando o caráter / 

eminenteraente térmico das ligas. O limite de resisten -

cia aumenta com a fração volumétrica de fase 8, pois au 

raenta-se a densidade total de obstáculos dentro dos grãos 

de arabas as fases. 

8. A taxa de encruaraento auraenta cora a quantidade de segunda 

fase ou cora a dirainuição de temperatura. Além disso, a 

taxa de encruamento decresce acentuadamente com a deforma 

ção plástica para as ligas com qualquer fração volumétri­

ca de fase 8. 

O pico observado na taxa de encruamento com a deformação/ 

plástica para 77 K, após determinada deformação plástica/ 

conforme a fração volumétrica de fase 8, pode ser atribuí 

do â transformação luarténsltica induzida por deformação / 

na fase 8. Esta transformação aumenta a resistência da 

fase 8 e consequentemente a da liga. 
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SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

Para ura estudo mais profundo da deforlua 

ção plástica de ligas bifásicas, para trabalhos futuros, su 

gerimos: 

1. Determinar a energia de ativação ( AH ) da deformação / 

plástica, utilizando-se das mesmas condições estudadas 

Este parâmetro de ativação térmica é de fundamental impor 

tância para melhor identificação dos mecanismos que con 

trolam a deformação plástica. 

2. Identificar os mecanismos de deformação plástica da liga 

Cu - Zn - 3. A caracterização dos mecanismos que contro 

Iam a deformação deste material, possibilitará numa anál^ 

se mais profunda de sua influência para o comportamento / 

plástico da liga bifásica Cu - 40% Zn. Saliente-se o fa 

to de qua a liga monofásica de fase B, pode ser obtida a 

través da liga Cu - 40% Zn, mediante tratamentos térmicos 

adequados. 

3. Para efeitos comparativos, utilizar outros métodos experi^ 

mentais disponíveis para determinação dos parâmetros de 

ativação térmica. Tanto o método de relaxaçao de tensão 

como o de dupla mrudança na taxa de deformação, por exem -

pios, podem ser perfeitamente ajustados nas condições que 
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forajn utilizadas para o desenvolvimento do trabalho. Alera 

disso, o método de relaxaçao de tensão permite a determi­

nação dos parâmetros de ativação térraica da liga Cu - 40% 

Zn ã temperatura ambiente. 

4. Investigar de maneira mais detalhada, o comportamento da 

taxa de encruamento em função da deformação observado pa 

ra 77 K. O uso do microscopio eletrônico de transmissão, 

por exemplo, confirmara se realmente ocorre transformação 

martensítica induzida por deformação na fase B. Por ou 

tro lado, analises metalogrãficas para diferentes quanti­

dades de deformação da liga, determinará o momento exato/ 

em que ocorre a transformação. Além disso, sendo a trans 

forraação induzida por deformação, provavelmente poderá / 

ser associada com a deformação sofrida pelos constituin -

tes para uma determinada deformação da liga. 
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