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RESUMO

O processamento via rotas de Deformagdo Plastica Severa (DPS) € bem
estabelecido no que se refere ao intenso refino microestrutural de metais e ligas
até as escalas submicrométrica (< 1 ym) e/ou nanométrica (< 100 nm). A reducgéo
da temperatura de processamento €, também, uma maneira de aumentar a
severidade da deformagao imposta, favorecendo o encruamento e refino de
grao. Portanto, é esperado que a combinagao de DPS e temperaturas na escala
criogénica permitam obter materiais com elevada resisténcia mecanica.
Entretanto, microestruturas severamente deformadas em temperaturas
criogénicas possuem uso limitado em fungdo da instabilidade microestrutural
apresentada, consequéncia da elevada energia interna armazenada como
defeitos cristalinos (lacunas e discordancias). Com objetivo de estudar o
comportamento mecanico em baixa temperatura e projetar microestruturas
severamente deformadas que sejam estaveis a longo prazo, o presente trabalho
investigou a liga Cu-0,8Cr-0,07Zr ap6s o processamento Extrusdo em Canal
Angular (ECA) a-80 °C, em termos de estabilidade microestrutural, comparando-
a com cobre puro processado sob as mesmas condigcdes. Com relacdo ao
comportamento mecanico da liga estudada, foi definido que ha a ocorréncia tanto
de deslizamento de discordancias como maclagem, a depender do nivel de
deformacao e da temperatura. Os resultados pos-ECA indicaram que para a liga
Cu-0,8Cr-0,07Zr foi possivel, ndo s6 superar o obstaculo da instabilidade
microestrutural pela precipitagdo pos-processamento ECA criogénica, como
também conferir um ganho adicional no limite de escoamento (+22%). Ambos os
efeitos foram possiveis devido a formagao de precipitados ricos em cromo sobre
uma microestrutura severamente deformada, que atuaram de forma a ancorar o
movimento de discordancias e de contornos de gréo. Assim, este conjunto de
resultados permitiu entender sobre os mecanismos de endurecimento, a
evolugao microestrutural e a estabilidade térmica da liga Cu-0,8Cr-0,07Zr, Uteis
para aplicacdes praticas de materiais processados por DPS criogénica.

Palavras-chave: Extrusdo em Canal Angular; Conformagédo Criogénica; Ligas
de Cobre; Deformacdo Plastica Severa; Estabilidade Microestrutural;
Propriedades mecanicas.
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ABSTRACT

MICROSTRUCTURAL STABILITY OF A Cu-0.8Cr-0.07Zr ALLOY AFTER
EQUAL CHANNEL ANGULAR PRESSING AT CRYOGENIC TEMPERATURE

Severe Plastic Deformation (SPD) are well established routes with regard to the
intense microstructural refining of metals and alloys up to the submicrometer (<
1 ym) and/or nanometer (< 100 nm) scales. Lowering the processing temperature
is also a way to increase the severity of the imposed strain, favoring strengthening
and grain refinement. Therefore, it is expected that the combination of SPD and
temperatures on the cryogenic scale allow obtaining materials with higher
strength. However, severely deformed microstructures at cryogenic temperatures
have limited use due to their microstructural instability, a consequence of the high
internal energy stored as crystalline defects (vacancies and dislocations). In order
to study the mechanical behavior at low temperature and design severely
deformed microstructures that are stable in the long term, the present work
investigated the Cu-0.8Cr-0.07Zr alloy after Equal Channel Angular Pressing
(ECAP) processing at -80 °C, in terms of microstructural stability, comparing it to
pure copper processed under the same conditions. Regarding the mechanical
behavior of the studied alloy, it was defined that there is the occurrence of both
dislocation slipping and mechanical twinning, depending on the level of
deformation and temperature. Post-ECAP results indicated that for the Cu-0.8Cr-
0.07Zr alloy it was possible not only to overcome the obstacle of microstructural
instability by post-processing cryogenic ECAP processing, but also to provide an
additional increase in the yield stress (+ 22%). Both effects were possible due to
the formation of chromium-rich precipitates on a severely deformed
microstructure, which hindered the movement of dislocations and grain
boundaries. Thus, this set of results allowed us to understand about the
strengthening mechanisms, microstructure evolution and thermal stability of the
Cu-0.8Cr-0.07Zr alloy, useful for practical applications of materials processed by

cryogenic DPS.
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Keywords: Equal Channel Angular Pressing; Cryogenic Conformation; Copper
Alloys; Severe Plastic Deformation; Microstructural Stability; Mechanical
properties.
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1 INTRODUGAO

A utilizacido do cobre como material metalico remonta ha mais de dez mil
anos. Os primeiros artefatos feitos de cobre foram encontrados no Oriente Médio
e datam 8700 a.C, sendo martelados para moldar pepitas de cobre puro.
Tamanha era a importancia do cobre para as civilizagdes antigas que se nhomeia
um periodo inteiro da histdria da humanidade com uma liga feita a partir de cobre
e estranho — Idade do bronze (3000 a.C até 1200 a.C).

Atualmente, cobre de alta pureza (> 99,99%) é utilizado em aplicagdes
que requerem elevada condutividade térmica e elétrica. Por usa vez, as ligas de
cobre sao extensivamente utilizadas devido a elevada resisténcia a corrosao e
relativamente alta resisténcia mecanica. Algumas ligas de cobre ainda sao
trataveis termicamente, tais como as ligas de CuAg, CuBe, CuNiBe, CuCr, CuZr
e CuCrZr, o que contribui ainda mais para o aumento da resisténcia mecanica.

As ligas de CuCrZr, mais especificamente, tém sido foco de alguns
estudos devido a capacidade de se combinar elevada resisténcia mecanica,
consequéncia do endurecimento por precipitados finamente dispersos de cromo,
e baixa resistividade elétrica. Tal liga possui aplicagdes avangadas, como em
componentes utilizados no ITER (/International Thermonuclear Experimental
Reactor), um projeto de reator experimental a fusao nuclear, na tentativa de gerar
eletricidade por energia nuclear isenta de emissbes. Além disso, esta liga
também é aplicada em trocadores de calor e fios transmissores de eletricidade.

O cobre e suas ligas também se destacam como materiais amplamente
utilizados no estudo das rotas de Deformacao Plastica Severa (DPS), tendo sua
resisténcia mecanica alterada expressivamente apdés este tipo de
processamento. O principal objetivo da DPS é aplicar altos graus de deformacao
plastica sem alteragéo significativa de segéo transversal inicial, visando a
reducao do tamanho de grao até a escala submicrométrica (< 1 ym), também
denominada de ultrafina. Isto favorece o grande incremento de resisténcia
mecanica e supera muitas das limitagées com relagao ao intenso refino de gréo
observadas em processos convencionais de conformag¢ao mecanica.

A producgédo de materiais de granulagao ultrafina via DPS é interessante,

também, do ponto de vista de aplicagbes em engenharia, pois € possivel uma



melhora nos niveis de resisténcia mecanica em até 80% em metais puros e de
30-50% para ligas metalicas. Além disso, tratamentos térmicos apds o
processamento por DPS podem otimizar a relacdo resisténcia/ductilidade,
conferir um ganho adicional de resisténcia ou modificar a textura dos materiais
processados, possibilitando um ganho concomitante das duas propriedades.

A aplicagao das rotas de DPS tem sido estudada para uma ampla gama
de materiais metalicos e em diferentes temperaturas. Contudo, o processamento
por DPS em temperaturas préximas a do nitrogénio liquido (~ 77 K), ditas
criogénicas, comegou a ser investigada apenas recentemente. O processamento
em temperaturas muito baixas € uma estratégia para aumentar a densidade de
defeitos cristalinos, principalmente pela supressao parcial de mecanismos de
recuperacao dindmica. Adicionalmente, ha a possibilidade de se conferir, para
alguns metais e ligas, o ganho concomitante de resisténcia e ductilidade na rota
criogénica. Entretanto, alguns estudos abordando a DPS nesta faixa de
temperaturas apontaram que a estabilidade microestrutural a longo prazo
constitui um obstaculo a ser superado: observou-se um evidente crescimento de
grao pos-processamento criogénico, quando estes materiais foram
armazenados em temperatura ambiente.

Assim, a questao a ser respondida é: como projetar microestruturas que
sejam estaveis a longo prazo apos o processamento em temperaturas
criogénicas? Uma possivel estratégia para superar esta instabilidade
microestrutural € por meio da introducdo de uma fina dispersao de precipitados
em uma microestrutura severamente deformada, para ancorar o movimento de
discordancias e/ou contornos de alto e baixo angulo. Como consequéncia,
fendmenos termicamente ativados relativos aos fendbmenos de recuperagao e

recristalizagdo tem sua cinética significativamente reduzida.

Neste contexto, o presente trabalho investiga a estabilidade térmica e
microestrutural de uma liga de cobre (Cu-0,8Cr-0,07Zr) apds o processamento
por DPS em temperatura criogénica, comparando-a com cobre eletrolitico
processado nas mesmas condicbes. Destaca-se que o presente trabalho é o
primeiro em nivel nacional a utilizar o processamento via Extrusdo em Canal

Angular (ECA) em temperaturas criogénicas na liga Cu-0,8Cr-0,07Zr e propde



estudar a estabilidade térmica de tais ligas a longo prazo pés-processamento
criogénico. Assim, espera-se fornecer contribuicdo cientifica suficiente para o
entendimento da evolugdo microestrutural durante a deformagdo criogénica,
além de contribuir também para o projeto de microestruturas que conferem alta

resisténcia e se mostrem estaveis sob determinadas temperaturas.






2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

21 Cobre e suas ligas

A importancia industrial das ligas de cobre tem se estendido ao longo
dos séculos XX e XXI| devido a facilidade com que o cobre se combina com
outros elementos, formando ligas com combinag¢des unicas de propriedades
mecanicas e fisicas. Além disso, o desenvolvimento continuo em
supercondutores, veiculos elétricos, aquecimento solar e dessalinizagdo de agua
em grande escala devem garantir que o cobre continue sendo um material
essencial no futuro [1, 2].

Possuindo estrutura cristalina do tipo Cubica de Face Centrada (CFC), o
cobre e suas ligas sao atrativos, do ponto de vista de aplicagao, devido a elevada
ductilidade, elevada resisténcia a corrosao, elevado coeficiente de encruamento
e altas condutividades térmica e elétrica. Além do mais, o cobre e suas ligas sdo
geralmente capazes de serem conformados em varias formas e dimensodes por
meio de processos de conformagao, tais como laminacgao, extrusao, trefilagao e

estampagem [1, 3]. A Tabela 2.1 apresenta algumas propriedades do cobre puro.

Tabela 2.1 - Propriedades do cobre puro.

Propriedade Valor
Parametro de rede (25°C) 0,361509 nm [
Tensao de escoamento* 33,3 MPa [®!
Limite de resisténcia a tragdo* 209 MPa Bl
Alongamento percentual* 50%
Reducéo de area* 92% 13l
Modulo de elasticidade 125 GPa 4l
Mdédulo de cisalhamento 46 GPa I3l
Condutividade térmica 388 W/m.K 1l
Temperatura de recristalizagéo 180°C 19
Energia de ativagdo para autodifusdo (Q) 200,3 kj/mol [©
Coeficiente de auto-difusdo (Do) 31 mm?/s €]
Energia de Falha de Empilhamento (EFE) 78 mJ/m2 7]

*Estado recozido



Os elementos de liga mais comumente adicionados ao cobre sdo o

aluminio, niquel, silicio, cromo, estanho e o zinco. Outros elementos ainda s&o

adicionados, em menores quantidades, visando melhorar caracteristicas

especificas. As ligas de cobre podem ser divididas em nove grandes grupos,

conforme mostrado na Tabela 2.2 [1, 3]:

Tabela 2.2 - Diviséo geral para especificagdo das ligas de cobre.

Grupo Componente
Cobre Ligas contendo no minimo 99,3 (%p) Cu
Cobre ligado Ligas contendo até 6% de elementos de liga.

Latao (Cu-Zn)

Bronze ao fosforo
(Cu-Sn-P)

Bronze ao aluminio
(Cu-Sn-Al)

Bronze ao silicio
(Cu-Sn-Si)
Cobre-Niquel

Cobre-Zinco-Niquel

Ligas especiais

Ligas contendo até 40%Zn

Ligas contendo até 10%Sn e 0,2%P

Ligas contendo até 10%Al

Ligas contendo até 3%Si

Ligas contendo até 30%Ni
Ligas contendo até 27%Zn e 18%Ni

Ligas contendo elementos visando a melhoria de uma

propriedade especifica (ex.: resisténcia mecanica)

Fonte: [1, 3].

As ligas pertencentes a esses grupos sao identificadas pela designagao

UNS (do inglés, “Unified Numberig System”). Cada designagao consiste de cinco

numeros seguindo um prefixo de letra “C”. Nesse sistema, as ligas forjadas séo

identificadas como C1xxxx a C7xxxx, € as ligas fundidas sao identificadas como

C8xxxx a C9xxxx. As ligas de cobre comercialmente puras sédo representadas

pelo sistema UNS C10100-C15999. As varias ligas desse grupo possuem

diferentes niveis de pureza e, portanto, diferentes propriedades. Tais ligas séo



utilizadas para aplicagbes nas quais necessita-se de alta condutividade, elevada
ductilidade e reduzida tendéncia a fragilizagao por hidrogénio [3].

Um outro grupo que merece destaque é o grupo das ligas de cobre UNS
C16200-C19900, que contém adicdo de elementos de liga tais como cadmio,
cromo, berilio ou zircénio, visando o aumento da resisténcia, estabilidade térmica
ou outras propriedades [1]. A adicdo de elementos de liga altera
significativamente as propriedades do cobre puro, como pode ser visto nas
Figuras 3.1 e 3.2.

\

Resistividade (uQ.cm)
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"0 0.010.020.030.04 0.05 0.06 0.070.08 0.09 0.10

Teor de elemento de liga (wt%)

Figura 2.1 - Efeitos de elementos de liga na resistividade elétrica do cobre (Adaptado de [1]).

Na Figura 2.1 nota-se o aumento da resistividade com o aumento do teor
de elementos de liga. Os atomos dos elementos adicionados ao cobre puro,
quando dissolvidos na matriz formando uma solugao soélida, atuam como centro

espalhadores de elétrons, diminuindo o caminho livre dos elétrons para



condugao de eletricidade, o que resulta no aumento da resistividade elétrica [4,
8].

400

Temperatura de recristalizagao (°C)

Cobre —™

puro

i

o 0.01 0.02
Teor de elemento de liga (wt%)

0.06

Figura 2.2 - Efeito do teor de soluto na temperatura de recristalizagdo do cobre puro cobre
(Adaptado de [1]).

A Figura 2.2 ilustra o efeito da adicdo de elementos de liga na
temperatura de recristalizacdo. Observa-se o0 aumento da temperatura de
recristalizacdo com o aumento do teor de soluto. Uma vez que os atomos de
impureza atuam como barreiras a migragao de contornos de grdao, maiores
energias sdo necessarias — e portanto maiores temperaturas — para que ocorra
a recristalizacéo, isto €, a migracao dos contornos de alto angulo (CAA) sobre
as regides deformadas [5, 7].

2.1.2 Ligas Cobre-Cromo-Zircénio (CuCrZr)

A relativamente baixa resisténcia mecanica impede a aplicagéo do cobre
puro em componentes que sofram solicitacdes mecanicas moderadas ou
extremas, como por exemplo em eletrodos para soldagem por resisténcia e
componentes para troca de calor. Nesse sentido, a adigdo de elementos de liga,
tais como cromo, prata, niébio e cobalto, € uma estratégia utilizada para conferir
ganho de resisténcia mecanica [9-13].

As ligas de Cobre-Cromo-Zircénio (CuCrZr), mais especificamente
designadas como UNS C18150, com teores (% em peso) de cromo entre 0,5-1,2

e de zircbnio entre 0,05-0,25. Tais ligas s&o endureciveis por precipitagdo, nas



quais o cromo € adicionado visando o aumento da resisténcia mecanica e o
zircbnio atua mantendo as propriedades mecanicas em temperaturas
relativamente altas [1, 3, 13-16].

A Tabela 2.3 mostra o limite de solubilidade (em peso, %p), tanto do
cromo quanto do zircénio, na matriz de cobre, e as Figura 2.3 e 3.4 mostram os

digramas de equilibrio de fases do Cu-Zr e Cu-Cr, respectivamente.

Tabela 2.3 - Solubilidade do Cromo (Cr) e Zirconio (Zr) no Cobre (Cu).
Crno Cu (%p) Temperatura (°C) Zrno Cu (%p) Temperatura (°C)
0,25 950 0,1 920

0,34 970 0,11 950
Fonte: Adaptado de [17].
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Figura 2.3 - (a) Diagrama de fases do sistema Cu-Zr completo e (b) segdo rica em Cu do

diagrama de fases Cu-Zr [18].
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Figura 2.4 - (a) Diagrama de equilibrio de fases do sistema Cu-Cr completo e (b) sec¢ao rica em
Cu do diagrama Cu-Cr (adaptado de [19]).

Como pode ser visto na Tabela 2.3 e nas Figuras 3.3 e 3.4, tanto o cromo
quanto o zircdnio possuem baixa solubilidade na matriz de cobre. De fato, a alta
condutividade elétrica (~80% IACS) da liga CuCrZr é devida a baixa solubilidade
do cromo e zircénio no cobre [11, 12], enquanto que o ganho em resisténcia
mecanica € devido ao endurecimento por precipitagdo. Ha na literatura trabalhos
demonstrando ser possivel conciliar alta condutividade elétrica e resisténcia
mecanica por meio do trabalho a frio e do tratamento térmico de envelhecimento
[9, 15, 20, 21].

Visando o controle da microestrutura e melhoria das propriedades, as
fases formadas nas ligas CuCrZr tém sido alvo de varios estudos [16, 17, 22-29].
Peng et al. [30] observaram que o processo de precipitacdo de envelhecimento
da liga Cu-0.71Cr envelhecida a 450°C segue a seguinte sequéncia: solugéo
soélida supersaturada — formacéao de zonas G.P. — formacéao de fase CFC rica
em Cr — ordenamento da fase CFC rica em Cr — formacao da fase CCC rica
em Cr.

As ligas CuCrZr, de uma forma geral, possuem uma boa combinacao de
resisténcia mecanica e condutividade elétrica, sendo utilizadas na industria de
transmissao de energia, na confeccao de eletrodos para soldagem, dissipadores

de calor, magnetos de alta poténcia, fios de transmissdo de eletricidade para
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ferrovias de alta velocidade, dispositivos para aprisionamento de plasma. Além
disso, também tem sido estudada para sua aplicacdo em componentes do
Reator Termonuclear Experimental Internacional (ITER - “International
Thermonuclear Experimental Reactor”) [1, 3, 14-16].

Usualmente, as ligas de cobre também sao submetidas aos mais
variados tipos de tratamentos termomecanicos. Entender o comportamento
dessas ligas durante a conformagdo mecanica a frio, bem como sua evolugéo
microestrutural e a influéncia das particulas de precipitados durante a
deformagao, é de fundamental importancia, pois tais fendémenos estéo
estritamente ligados as propriedades finais do material processado. Dessa
forma, a secéo 2.2 a seguir tratara das possiveis alteracbes das propriedades

mecanicas e da evolugao microestrutural de ligas metalicas deformadas a frio.

2.2 ENDURECIMENTO POR DEFORMAGAO A FRIO

Durante a deformacéo a plastica, a maior parte da energia utilizada para
se deformar um metal € dissipada na forma de calor e apenas 2-10% desta
energia é armazenada na forma de defeitos, principalmente discordancias. Para
0 cobre recozido, por exemplo, a densidade de discordancias ¢é de
aproximadamente 108 discordancias/cm?. Em contrapartida, a densidade de
discordancias para o cobre encruado pode superar 10'? discordancias/cm?. De
um modo geral, a densidade dos defeitos gerados depende de fatores tais como:
estrutura cristalina, temperatura, deformagao equivalente, taxa de deformacéo,
composic¢ao e energia de falha de empilhamento (EFE) [5, 7, 31, 32].

A deformacéao plastica de um cristal pode ocorrer de cinco maneiras
diferentes: movimentacdo de discordancias, maclacdo mecanica, difusao,
transformacao de fases e deslizamento de contornos de grdao. Durante a
deformacgao, ocorrem varias mudangas na microestrutura de um metal ou liga:
(i) mudancga na forma dos gréos, (ii) aparecimento de textura cristalografica de
deformagao, (iii) aumento da area de contornos de grao (iv) e a densidade de
defeitos aumenta varias ordens de grandeza [5, 31, 33]. Tal como ocorre na
maioria dos mecanismos de aumento de resisténcia em ligas metalicas, o

encruamento gerado pela deformagao plastica é explicado pela redugéo do livre
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caminho médio das discordancias. A multiplicacdo, movimentagao, aniquilagao
e interacdo de discordancias, formando emaranhados ocorre durante a
deformagéo plastica de um metal ou liga e, como resultado, para que o material
continue se deformando, sdo necessarias tensdes crescentes [7, 31, 34, 35].
Devido as diferentes maneiras em que uma liga metalica pode se
deformar, ha na literatura varias teorias descrevendo os mecanismos que
governam o encruamento [31, 34], de uma forma tal que apenas uma é
insuficiente para explicar totalmente o encruamento, sendo razoavel considerar
uma ou mais para explicar um caso em especifico. Levando em consideragao a
deformagao por escorregamento de discordancias, a teoria de Taylor € uma das
mais utilizadas e relaciona a tensao (o) necessaria para deformar um monocristal

com a densidade de discordancias (p):
o =09+ aGb.,/p (3.1)

Onde oo € a tensdo de cisalhamento para mover uma discordancia na
auséncia de outras, G € o médulo de cisalhamento, a € uma constante e (b) é o
vetor de Burgers [31, 34].

Como dito anteriormente, o aumento da resisténcia mecanica é devido a
reducdo do livre caminho médio das discordancias. A densidade de
discordancias (p) esta relacionada com a deformacéo verdadeira (€), e com o

vetor de Burgers (b), de acordo com a equagao (3.2).
€= pblL (3.2)

Dessa forma, apos deslizarem por uma distancia L, as discordancias
tornam-se imoveis apos a densidade atingir um determinado valor de p [7, 35,
36].

2.2.1 Deformacgao por escorregamento de discordancias

O arranjo de discordancias desenvolvido durante a deformacgédo de

metais policristalinos CFC e CCC segue, de uma forma geral, o seguinte padrao:
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produgao de dipolos e loops de discordancias, que dao origem a emaranhados
de discordancias, que por sua vez vao gradualmente desenvolvendo-se em
arranjos tridimensionais de contornos de baixo angulo (CBA) [35].

Durante o trabalho a frio em metais de baixa EFE, tais como a prata (22
mJ.m2), o a-latdo (20 mJ.m>2) e o ago inoxidavel AISI 304 (21 mJ.m™2) [7], ha
uma certa dificuldade para a ocorréncia de escorregamento com desvio (“cross-
slip”) e escalada (“climb”), pois as discordancias parciais estdo muito afastas
entre si, o que diminui a sua mobilidade. Em razdo dessa baixa mobilidade, as
discordancias geradas durante a deformacao se distribuirdo de forma
homogénea no interior dos gréos [5, 31], conforme ilustrado na Figura 2.5a.

Em contrapartida, em metais de alta EFE as discordancias parciais
possuem maior mobilidade, o que facilita o escorregamento com desvio e
escalada. Essa maior mobilidade permite que as discordancias se distribuam de
uma forma heterogénea, em forma de células de discordancias, no interior dos

graos [5, 31], conforme mostrado na Figura 2.5b.

Adadapoa,
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Figura 2.5 - llustracdo do arranjo de discordancias no interior de um gréo de metais com (a)
baixa EFE e (b) alta EFE, quando submetidos a deformacao plastica em temperaturas abaixo da

temperatura de recristalizagao [5].

Durante a laminagdo em materiais de alta e média EFE, tais como o
aluminio (166 mJ.m?2) e o cobre (78 mJ.m2) [7], respectivamente, no inicio da
deformacgao (¢ < 0,3) o grao subdivide-se com a multiplicagado de discordancias
e a formacgao de contornos geometricamente necessarios, formados por células
de discordancias, para acomodar as crescentes diferencas de orientagcao dos
cristalitos. Vale salientar que as células de discordancias sdo os menores

elementos em uma estrutura deformada. Essas células de discordancias sio
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separadas entre si por densas paredes de discordancias (DDW - Dense
Dislocations Walls) e microbandas (MB - Microbands), além de possuirem baixa
diferencga de orientacao [7, 33, 37].

Com a evolugéao para deformagdes moderadas (0,3 < € < 1), as células
de discordancias tornam-se achatadas, ocorrendo a evolugao das DDWs e MBs
para estruturas lamelares, que por sua vez sao delineadas por contornos
lamelares (LB - Lamellar Boundaries). Nessa etapa, como cada gréo subdivide-
se em regides com diferentes orientagcdes, ocorre a formagdo de bandas de
deformagao, em diferentes sistemas de escorregamento, sendo separadas entre
si por bandas de transic¢ao [7].

Com o progresséo para maiores deformagbes (¢ > 1), os contornos
lamelares alinham-se com a diregdo de deformacgdo, ocorre o aumento da
diferenca de orientagao e diminuicdo do espagamento entre regides delimitadas
por tais contornos [7, 33]. Nessa etapa, também, ha a formagao de bandas de
cisalhamento que atravessam varios grédos e se estendem pela estrutura
deformada e sao resultado da instabilidade plastica durante a deformacéao.

A Figura 2.6 é uma ilustragdo das estruturas de deformacao
mencionadas acima e a Figura 2.7 € uma representagdo esquematica da

evolucéo dessas estruturas durante o processo de deformacéo.
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Bloco de células de
discordancias

Contornos de células de
discordancias

Discordancias

Bandas de transigao

Bandas de cisalhamento

(c) (d)

Bandas de deformacdo

Figura 2.6 - Hierarquia das estruturas formadas durante a deformagao de materiais de alta EFE:
formagao de (a) emaranhados de discordancias, (b) contornos de células de discordancias, (c)

bandas de deformacéo e bandas de transigao e (c) bandas de cisalhamento. Adaptado de [7].
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Grandes deformagodes
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Contornos lamelares (LBs)

Figura 2.7 - Desenho esquematico da evolugdo microestrutural em metais e ligas de média e

alta EFE em: (a) deformagdes intermediarias e (b) grandes deformacdes [33].

2.2.2 Deformacao por maclagdo mecanica

Em metais de baixa EFE um dos principais mecanismos de deformacéao
€ a maclacao, sendo também observada a dissociacdo das discordancias em
arranjos planares de falhas de empilhamento. O pardmetro mais importante que
define o mecanismo de deformacéao atuante é a EFE. De uma forma geral, ligas
metalicas de baixa EFE (prata, ago inox austenitico e algumas ligas de cobre)
apresentam uma menor tensdo critica resolvida de cisalhamento para a

deformagao por maclagao [7, 35].



17

As maclas aparecem ja no inicio da deformacéo plastica e, a medida que
o grau de deformagdo aumenta, ocorre o aumento da quantidade e a rotacéo
das maclas até o alinhamento com a dire¢cao de deformagao. Vale salientar que,
o0 aumento da taxa de deformacéo e/ou a diminuigao da temperatura fazem com
que materiais de alta EFE se deformem de modo semelhante aos de baixa EFE,
isto €, por maclagao [7, 33, 35].

O trabalho realizado por Li e colaboradores [38] abordou o efeito da taxa
e temperatura de deformacédo de processamento no cobre puro. Os autores
mostraram que, para taxas de deformagdo na ordem de 102 s' e/ou em
temperaturas abaixo de -78°C o mecanismo de deformacao é por maclagao.
Para taxas de deformacdo na ordem de 10" e 102 s' e em temperatura
ambiente, o mecanismo de deformacéo foi o de escorregamento. Ha ainda
outros trabalhos mostrando a maclagdo como mecanismo de deformacgédo no
cobre, em deformacgao realizada a -196 °C [39, 40].

Os conjuntos de planos e diregdes para ambos os mecanismos de

deformagédo, em fungéo da estrutura cristalina, estdo descritos na Figura 2.8.

Sistema de Escorregamento

Estrutura cristalina Plano Diregao
CEC {111} <110>
ccc {110} <111>

{112} <111>
{123} il
Sistema de Maclagio

Estrutura cristalina Plano Direcio
CFC {111} <1125
ccc 1112} <1113

Figura 2.8 - Sistemas cristalograficos preferenciais para a ocorréncia de escorregamento de

discordancias e maclagdo mecanica.

De acordo com a Figura 2.8, em ligas CFC, o escorregamento de
discordancias ocorre preferencialmente mente no sistema (111) <110>. J& para
as ligas CCC, o escorregamento ocorre preferencialmente na diregdo <111> e

em mais de um plano. De uma forma geral, metais com estrutura cristalina CCC
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e metais com estrutura cristalina CFC, de média e alta EFE, tais como cobre
(~80 mJ.m2) e aluminio (~170 mJ.m2), apresentam o escorregamento de
discordancias como principal mecanismo de deformagdo. Em ligas metalicas
com baixa EFE, tal como o latdo e o ago inoxidavel austenitico, ambos com EFE
aproximadamente de 20 mJ.m2, as discordancias se dissociam em parciais e a
maclagcdo mecanica € o principal mecanismo de deformacdo operante. A
tendéncia para a ocorréncia da maclacdo € aumentada a medida em que se
diminui a temperatura de deformacéo [35].

Os planos e dire¢des associados a deslizamento e maclagdo mecanica
correspondem ao sistema com a maior tensao de cisalhamento resolvida e séo
orientados de forma diferente do grdo para grdo em metais policristalinos. Em
geral, o processo de deslizamento ou maclagéo iniciados em um gréo estao
confinados a esse grao e podem ser facilmente distinguidos daqueles que
ocorrem em graos vizinhos. Dessa forma, uma consequéncia direta dessas
restricbes € que a deformacao sera diferente em varias partes de um grdo em
particular, levando ao desenvolvimento de heterogeneidades microestruturais [7,
33, 35].

A maclacéo subdivide a microestrutura em menores dominios, que por
sua vez sao barreiras para a movimentagcao de discordancias. O resultado
liquido é o encruamento do material em deformacgao [31]. A

Figura 2.9 ilustra tal efeito. Para o cobre puro, para o qual o
escorregamento € predominante, a taxa de encruamento diminui com a
deformacéo plastica. Ja para o latdo, em que a maclacéo € predominante, ha a
ocorréncia de um patamar quase constante de encruamento em uma faixa
significativa de deformacao plastica. O inicio da maclagao é vista no platé da

taxa de encruamento, indicado na Figura 3.9.
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Figura 2.9 - Variagcao da taxa de encruamento com o grau deformagéo para o cobre puro e latdo.
Adaptado de [31].

A maclacdo mecanica em metais CFC é bastante sensivel a EFE,
obedecendo uma relagao direta de proporcionalidade entre si, isto €, a tensao
critica necessaria para a maclagao diminui com a diminuigdo da EFE. A equacéo

3.3 descreve a relagéo ente a tenséo critica para maclagao (ot) e EFE (ysf):

o, = K(g)l/2 (3.3)

Onde G é o modulo de cisalhamento, b é o vetor de burguers e K € uma
constante [7].

O mecanismo exato que descreve a maclagdo mecanica ainda nao é
totalmente entendido, exceto pelo fato de que esse fendmeno ocorre pela
propagacao de discordancias parciais e formagao de arranjos planares de falhas
de empilhamento ao longo da familia de planos paralelos (111) [35].

Hatherly e colaboradores [41] realizaram um estudo sobre a maclagao
no cobre e suas ligas quando submetidos ao processo de laminagdo. Segundo
os autores, a primeiras maclas aparecem em um nivel de deformacao de 0,05

As maclas sdo extremamente finas, com espessura na faixa de 0,2-0,3 nm. Com
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o aumento da deformagdo, o volume do material maclado aumenta
gradualmente. Com a continuidade do processo de laminagédo, as maclas séo
rotacionadas até o alinhamento com a dire¢ao de laminag&o. A Figura 2.10 ilustra

a formacgao de maclas em ligas de cobre com diferentes niveis de deformacgao.

Figura 2.10 - Maclas de deformagdo em (a) latdo 90:10 deformado por compressédo (32% de
deformagéo) em temperatura ambiente, (b) cobre puro laminado (62% de deformagéo) a -196°C
e (c) latdo 70:30 laminado a frio (50% de deformacao) [41].

De uma forma geral, quando um material policristalino é deformado
plasticamente, uma combinacdo distinta de sistemas de deslizamento
independentes pode ser ativada em cada gréo. Assim, um grande numero de
heterogeneidades de deformacéo, tais como bandas de deformacéo, bandas de
transicdo e bandas de cisalhamento podem ser observadas na microestrutura.
Tais heterogeneidades de deformagao também podem sofrer influéncia de
particulas de precipitados durante a deformacao a frio, além de serem sitios
preferéncias para a ocorréncia da recuperacao e recristalizagao. Tais fendmenos

serdo abordados nos topicos seguintes.
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2.2.3 Influéncia das particulas de precipitados durante a deformagao a frio

As ligas ternarias CuCrZr, em geral, possuem precipitados finamente
dispersos na matriz de cobre e que atuam como uma barreira efetiva ao
movimento das discordancias. A interagdo entre as discordancias e os
precipitados pode ser descrita de duas maneiras: (1) elas irdo cisalhar os
precipitados ou (2) irdo dobrar até circularem os precipitados (mecanismo de
Orowan), dependendo do tamanho, resisténcia e da relacdo de orientagcéo
cristalografica entre precipitados e a matriz [31, 35].

A Figura 2.11 ilustra a variagao de resisténcia em fungéo do tamanho do

precipitado, bem como a interagao entre discordancias e precipitado.

A

= Particulas nao cisalhaveis

\ o
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Figura 2.11 - Variagdo de resisténcia em fungdo do tamanho de particula de segunda fase
(Adaptado de [35]).

De acordo com a Figura 2.11 nota-se que o tamanho das particulas
influéncia o tipo do mecanismo operante na interacdo entre precipitado e
discordancia. Dessa forma, se os precipitados forem pequenos e coerentes com
a matriz, as discordancias irdo necessitar de uma tensao adicional para cisalhar

o precipitado, conforme exemplificado na Figura 2.12
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‘\ . 0.2 ym

Figura 2.12 - Imagem obtida via microscopia eletrdnica de transmissdo mostrando particulas de

Ni—19% Cr—69% Al cisalhadas pela passagem de varias discordancias [31].

Por outro lado, se os precipitados forem relativamente grandes e
incoerentes com a matriz, as discordancias irdo necessitar de tensdo adicional
para transpd-los, de acordo com o0 mecanismo proposto por Orowan,
exemplificado na Figura 2.13. Neste mecanismo, a tensédo cisalhante para curvar
a discordancia é inversamente proporcional a distancia entre as particulas [31,

35], conforme mostrado na expresséao (3.4).

Gb (3.4)

Sendo, T a tensdo necessaria para dobrar uma discordancia, G o médulo
de cisalhamento, b o vetor de Burgers e x a distancia meédia de separagao entre
particulas [31].

De acordo com o mecanismo de Orowan, a tensédo deve ser suficiente
para que as discordancias se dobrem em torno das particulas de precipitados e,
ao transpod-las, anéis de discordancias, que sdo também um tipo de fonte de

discordancias, sdo formados em torno dos precipitados [31, 35].
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Figura 2.13 - Em (a) representagédo esquematica do mecanismo de Orowan e em (b) imagem de
microscopia eletrbnica de transmissdo mostrando anéis de discordancias em volta de uma
particula de NiSi3 [7].

O conhecimento detalhado da microestrutura do material submetido a
DPS é de extrema importancia para o entendimento dos fenbmenos que ocorrem
com a posterior recuperagao das microestruturas deformadas, seja ela ocorrida
em temperatura ambiente ou durante o tratamento térmico de recozimento.

Sendo assim a DPS é tema da secao 2.3 a seguir.

2.3 DEFORMAGAO PLASTICA SEVERA - DPS

Deformacao Plastica Severa (ou do inglés, “Severe Plastic Deformation”
- SPD) é um conjunto de técnicas de processamento com a capacidade de
produzir metais e ligas com granulacdo ultrafina (< 1 pm), que possuem
propriedades nao verificadas em métodos de conformagao convencionais, tais
como resisténcia elevada com aumento simultdneo de ductilidade e
superplasticidade em temperaturas relativamente baixas [42, 43]. Além do mais,
os processos de DPS também podem alterar propriedades que sdo comumente
insensiveis a microestrutura, tais como temperatura de Curie, temperatura de
Debye, magnetizacdo de saturacdo, coeficiente de difusdo e limite de
solubilidade [44-49].
Segundo Valiev e colaboradores [45], para que um determinado processo
de conformacao seja considerado um processo de DPS, o mesmo deve

satisfazer as seguintes condigdes:
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(i) Produzir uma microestrutura ultrafina com a predominancia de
contornos de alto angulo (CAA);

(i)  Aformacdo de uma microestrutura ultrafina deve ser uniforme em todo
o material,

(i) O material processado deve ser isento de trincas ou outros defeitos de

processamento.

A DPS comecgou a ser utilizada por Bridgman, na década de 1940 [50, 51],
que desenvolveu as bases cientificas e técnicas para o processamento de
materiais por meio da combinacao de altas pressdes hidrostaticas e deformacao
por cisalhamento. Porém, foi a partir da década de 1980 que os processamentos
por DPS despertaram um grande interesse na comunidade cientifica, devido
principalmente a capacidade de producdo de materiais de granulagao ultrafina
(com graos menores que 1um) [43, 52-55].

Em seu trabalho pioneiro, Bridgman desenvolveu uma rota de
processamento que combinava altas pressdes e esforgcos por cisalhamento,
culminando na técnica hoje conhecida como torsao sob alta pressao (do inglés,
High-Pressure Torsion- HPT). Tal rota de processamento se caracteriza por
produzir materiais com graos da ordem de poucos microns [50, 51]. Os estudos
pioneiros de Bridgman ainda culminaram no desenvolvimento de equipamentos
para sintese de diamantes, o que, por consequéncia, lhe rendeu o prémio Nobel
de Fisica em 1946 [55, 56].

Contudo, a HPT encontrou dificuldades para sua escalagem industrial,
sendo utilizada somente para fins académicos. Diante disso, uma rota de
processamento, com potencial para aplicagao industrial, foi desenvolvida por
Segal, em 1972, conhecida como Extrusdo em Canal Angular (ECA). Vale
salientar que, HPT e ECA estabeleceram a DPS como conceito cientifico e como
tecnologia de processamento, respectivamente. Contudo, em contraste com a
HPT, a ECA consiste em deformar o material aplicando principalmente tensdes
de cisalhamento puro [55, 57].

Com o passar dos anos, a ECA evoluiu de uma técnica para fins de

estudos académicos e foi sendo transformada em uma rota de processamento
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de escala industrial, além de se tornar a primeira, e Unica, rota de processamento
por DPS comercializada [55]. Os conceitos fundamentais da ECA, bem como um
pouco de sua evolucao até a aplicacdo em estudos atuais, e em processamento

em larga escala, seréo abordados no topico seguinte.

2.3.1 Extrusdo em Canal Angular (ECA)

A ECA foi desenvolvida por Segal e colaboradores, durante as décadas
de 1970-1980, na extinta unido soviética, com o objetivo de desenvolver uma
técnica de processamento, que fosse capaz de impor elevados graus de
deformacgao, utilizando cisalhamento puro [57].

A ECA consiste em forgar a passagem de um material entre dois canais
sequenciais, de sec¢ao transversal idéntica, e que formam um angulo entre si,
causando grandes deformacgdes cisalhantes ao material [2, 48, 49, 58, 59]. A
Figura 2.14 ilustra, de maneira simplificada, a deformacéao sofrida pelo material

durante o processamento em ECA.

Extrusao

Figura 2.14 - llustracdo, em corte, de uma matriz de ECA mostrando a deformagao por
cisalhamento do material em processamento, o angulo entre canais () e o angulo de curvatura
(W) da matriz.

O processamento por ECA permite que o material seja repetidamente

deformado, alcangando niveis cada vez maiores de deformacao, sem que haja
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alteragdes significativas na segao transversal da amostra. Essas caracteristicas
tornam o processamento em ECA unico dentre as demais rotas de conformagéao
de materiais [43, 57, 58]. Em alguns casos, os materiais processados por ECA
geralmente possuem uma microestrutura extensivamente refinada e, como
consequéncia, apresentam excelentes resisténcia mecanica, resisténcia a fadiga
e superplasticidade em temperatura ambiente [43, 48, 60].

A deformacdo imposta ao material durante o processamento em ECA
(deformacao equivalente — en) pode ser determinada, através de aproximagdes
analiticas, relacionando os parametros ®, ¥ e o numero de passe (N), de acordo

com a equacao (3.4), desenvolvida por lwahashi e colaboradores [58, 61]:

=2 [Zcot ((D + g) + Wcosec (; + ;)] (3.5)

Os parametros ® e W representam o angulo entre canais e o angulo de
curvatura no ponto de interseg¢ao, respectivamente, conforme ilustrado acima
pela Figura 2.14. Dessa forma, de acordo com a expressao (3.4), a condi¢ao de
maior severidade de deformagao se da quando o angulo de curvatura (W) € igual
a 0°, ja que nesse caso a solugcdo da mesma equacao, para valores arbitrarios
de @, sao sempre maiores para quando ¥ < 0.

Um outro parametro fundamental em ECA é a rota utilizada. Existem
quatro principais rotas de processamento, conforme ilustrado na Figura 2.15. Na
rota A, a posicao de entrada da amostra € a mesma em todos os passes. Ja para
rota Ba, a amostra é girada 90° alternadamente em sentido horario e anti-horario.
Na rota Bc, gira-se a amostra 90° no mesmo sentido apds cada passe. Ja para
rota C esse giro é de 180° [57, 58, 62].
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Figura 2.15 - llustragdo das quatros rotas fundamentais de ECA [58].

Em cada rota de processamento sdo ativados sistema distintos de
deslizamento, sendo a microestrutura afetada de diferentes formas. Na rota A, o
material deforma-se pela ativagdo de planos de deslizamento com uma
angulacdo de 90° entre si. Nas rotas Ba e Bc, ocorre a ativagdo de diversos
planos de deslizamento em variadas diregcdes, apds varios passes, resultando
em microestrutura mais homogénea e de graos equiaxiais. Por sua vez, na rota
C planos de deslizamento paralelos entre si sdo ativados, de maneira tal que
apods varios passes a deformacao é restaurada [43, 58, 63].

A ECA tem sido alvo de varios estudos, como uma rota de processamento
para aumento de resisténcia mecanica e producdo de materiais com graos
ultrafinos desde sua concepcado. Recentemente, alguns estudos vém sendo
desenvolvidos para a otimizagao do processamento via ECA, como por exemplo
o trabalho realizado por Bagherzadeh e colaboradores [64], que fizeram o uso
de vibragéao ultrassénica durante a ECA, cujos resultados foram uma diminuigéo
da carga para processamento de uma liga de aluminio AA1050, um refino de
grao mais intenso e maior ganho em resisténcia mecanica, quando comparado
com a ECA convencional. A ECA também ¢é utilizada como rota de
processamento para consolidagdo de pods metalicos, como por exemplo, o
trabalhado publicado por Namur e colaboradores [65], que realizaram a
consolidacao de poés de ferro, cromo e niquel e manganés, através da ECA e

posterior tratamento térmico.
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A ECA é a rota de processamento por DPS que possui 0 maior potencial
para escalagem até niveis industriais [55, 60]. Horita e colaboradores [66]
mostraram que a microestrutura ultrafina e as propriedades mecanicas obtidas
por ECA independem do didmetro do material processado, e que a carga
aplicada durante o processamento depende somente da resisténcia do material,
desde que se mantenha uma adequada lubrificacdo. A partir disso, os autores
argumentam que a ECA pode ser utilizada em larga escala para produgéo
industrial.

A comercializacdo da rota de ECA ocorreu de fato em 1996, com a
produgao da primeira patente [67], visando a produgao de alvos, de aluminio e
cobre puros, para equipamentos de deposicao fisica de vapor (“sputtering”), para
producao de filmes finos. Em 1997, ocorreu a primeira produgcédo em larga escala
via ECA, e no ano 2000 houve o langamento do primeiro produto feito via ECAP
(ECAE® sputtering product) [55].

Contudo, o primeiro uso da ECA em larga escala ocorreu na Ellwood
Texas Forge (ETFH, Houston) utilizando uma prensa hidraulica de 11 toneladas
(Figura 2.16a), para a producao de placas de aluminio (AA5083) e de magnésio
(AZ31), com dimensdes de 610 mm X 610 mm X 100 mm (Figura 2.16b). Foi
possivel realizar até 4 passes nas placas de aluminio, a 250°C, e 2 passes na
placa de magnésio, a 275°C. Além do mais, a matriz de ECA foi mantida a 200°C.
Ambas as placas foram produzidas sem apresentarem defeitos. Apesar de
demonstrar o potencial para aplicacédo em escala industrial da ECA, o tempo de
processamento foi demasiado longo, 4-6 minutos em cada passe, devido a
dificuldade de manipulagdo das placas durante o processamento (rotagao,
lubrificagao etc.), realizadas de forma manual. Sendo assim, o préximo avango
para aplicacao industrial da ECA seria a automatizagao do processo, visando o

aumento da produtividade e redugao de custo [55].
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() | (b)

Figura 2.16 - (a) Prensa utilizada para a realizagdo de ECA industrial e (b) placa de aluminio
(AA5083) apds 4 passes em ECA.

A ECA também possui potencial para ser utilizada em escala industrial e
produzir amostras relativamente grandes [45, 68-70]. Por exemplo, Ebrahimi e
colaboradores [71] mostram ser possivel a produgao de tubos da liga Al-Zn-Mg-
Cu, com tamanho de grdo em torno de 1 ym, gerando um ganho expressivo em
propriedades mecanicas.

A temperatura também exerce grande influéncia na microestrutura
resultante. Para processamento em altas temperaturas, € observado um maior
tamanho de gréo resultante e uma maior incidéncia de CBA. Ja em temperaturas
criogénicas, ha uma maior severidade na deformacao, devido a supressao
parcial da recuperacdo dindmica, o que resulta em uma microestrutura mais
refinada [72-74]. A proxima secdo abordara a reducao da temperatura durante o
processamento em DPS, bem como sua influéncia no processamento e na

microestrutura resultante.

2.3.2 Processamento mecanico em temperaturas criogénicas

Os primeiros estudos utilizando processamento criogénico reportados na
literatura foram utilizando laminagdo convencional, devido a facilidade em se
resfriar as chapas em temperaturas tdo baixas e, depois, deforma-las. A
laminagédo criogénica tem sido aplicada em uma variedade de materiais

metalicos, tais como ligas de aluminio [75-77], cobre [78-80], titanio [81] e ago
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inoxidavel [82], nos quais, de uma forma geral, foi reportado o ganho de
resisténcia mecanica associado ao intenso refino microestrutural.

Acredita-se que em temperaturas criogénicas ocorra a inibigdo parcial de
mecanismos de recuperagao dinamica, resultando em maior acumulagdo de
defeitos, principalmente discordancias. Wang e colaboradores [83] compararam
o0 acumulo de energia armazenada, em forma de defeitos cristalinos, em
amostras de cobre laminadas em temperaturas criogénica e ambiente. Os
autores encontraram um acumulo de energia quase 3 vezes maior para as
amostras laminadas criogenicamente, o que demonstra a supressao da
recuperacao dindmica durante a deformacao em temperatura criogénica.

Magalhdes e colaboradores [84] avaliaram a resposta mecéanica de uma
liga AA1050, cobre comercialmente puro e da liga Cu-15Zn, materiais com
diferentes valores de EFE, quando processados por laminagao criogénica. Os
autores determinaram que tanto resisténcia mecanica quanto ductilidade
aumentaram simultaneamente para os trés materiais. Para o material de alta
EFE (AA1050), houve um aumento do limite de a tracdo de 123 %,em relacéo
ao laminado em temperatura ambiente. Ja para a liga Cu-15Zn (baixa EFE) o
efeito da temperatura é mais evidente na ductilidade, onde houve um aumento
de 84% na deformacao total, em relacdo ao material processado em temperatura
ambiente. Ja o Cu puro apresentou um comportamento intermediario [84].

Em outro trabalho, Konkova e colaboradores [85] submeteram amostras
de cobre puro a laminagao criogénica, com reducao de espessura de até 93%.
Os autores reportam que apds o processamento a microestrutura era formada
majoritariamente por CAA e com algumas regides apresentando alta densidade
de CBA. Também foi identificada uma alta densidade de maclas, uma vez que
maclacdo € mencionada como o principal mecanismo de deformacdo em
temperaturas criogénicas neste material.

Ja com relagdo as rotas DPS, Zaynullina e colaboradores [86]
processaram amostras de cobre puro via ECA, em temperatura ambiente e
resfriando tanto o material em processamento quanto a matriz de ECAP com
nitrogénio liquido, realizando apenas um passe em ECA. Os autores reportaram

um aumento de dureza de 32% e 35% para as amostras processadas em
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temperatura ambiente e criogénica, respectivamente. Também foi um reportado
um aumento do limite de resisténcia de 13% e 84% para as amostras
processadas em temperatura ambiente e criogénica, respectivamente. Além do
mais, a maclagao foi apontada como mecanismo de deformacédo dominante em
temperaturas criogénicas, como ja observado em outros trabalhos envolvendo
laminagéo.

Mais recentemente, Su e colaboradores [60] realizaram a ECA em
temperatura ambiente e criogénica, em uma liga AA10150, com até 8 passes (geq
= 8). A Figura 2.17, mostra um comparativo da evolugdo microestrutural obtida

no processamento em ambas temperaturas.

Figura 2.17 - Imagem de microscopia eletrénica de transmissdo (MET) em amostras de aluminio
AA10150 processadas em ECA apds 1 passe em (a) TA e (b) TC, 4 passes em (c) TAe (d) TC
€ apos 8 passes em (e)TA e (f) TC. TA = Temperatura ambiente, TC = Temperatura criogénica
[60].



32

Apods oito passes em temperatura ambiente (Figura 2.17e), os graos
apresentaram um formato completamente equiaxial e muitos dos gréos se
mostraram livre de discordancia em seu interior. Por outro lado, a amostra
processada em oito passes a tempertura criogénica (Figura 2.17f) continuou a
apresentar alguns gréaos com formatos alongados e uma maior densidade de
discordancias no interior dos gréos. Além disso, o tamanho de grao final obtido
com o processamento em ambas as temperaturas, € similar ao tamanho das
células de discordancias formadas apds o primeiro passe em ECA, ndo havendo
reducao significativa apds o quarto passe. A influéncia do processamento ECA,
em ambas as temperaturas, esta ilustrada na Figura 2.18, em que Su e
colaboradores [60] mostram o ganho de resisténcia com o aumento do numero
numero de passes em ECA e, além disso, no processamento em temperatura
criogénica, ocorre um maior refino microestrutural e maior acumulagao de

discordancias, devido a supresséao parcial da recuperacao dinamica.
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Figura 2.18 - (a) Curva tens&o x Deformacéao de engenharia das amostras processadas em 1, 4
e 8 passes em ECA, em temperatura ambiente (RT) e em temperatura criogénica (CT); (b) Limite
de resisténcia a tracdo em alongamento uniforme, em fungdo do nimero de passes em ECA,
das amostras processadas em 1, 4 e 8 passes em ECA, em temperatura ambiente (RT) e em

temperatura criogénica (CT). Adaptado de [60].

Em termos de alongamento uniforme (Figura 2.18b), apés o primeiro
passe em ECA, nota-se uma queda drastica na ductilidade. A redugao da

capacidade de alongamento uniforme para materiais processados por ECA é
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devido a dificuldade da acumulagcado de discordancias, que por sua vez séo
aniquiladas nos contornos de grao durante a deformacdo, causando a
deformacéo plastica localizada [60, 87]. Além do mais, 0 pequeno aumento da
ductilidade com o aumento do numero de passes em ECA, para o caso de
algumas ligas de aluminio, € devido a tendéncia de formacéao de graos equiaxiais
e com uma baixa densidade de discordancias em seu interior, o que permite
maior capacidade de deformacao do material [60, 88].

Embora diversos trabalhos tenham demonstrado o potencial do
processamento criogénico em otimizar propriedades mecanicas por meio do
intenso refino microestrutural, ainda ha lacunas a serem estudadas no que se
refere a estabilidade microestrutural/térmica dos materiais processados nestas
temperaturas. Magalhdes e colaboradores [89] submeteram amostras de cobre
comercialmente puro a compressao ciclica em matriz fechada (CCMF) em
temperaturas criogénica (~-196°C) e ambiente (~25 °C). A Figura 2.19, mostra

alguns resultados apresentados pelos autores.
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Figura 2.19 — (a) aumento da dureza do Cu-puro com o grau de deformagdo em CCMF (CT=
temperatura criogénica; RT=temperatura ambiente); (b) efeito da auto recuperagéo na dureza
das amostras deformadas, apds longo tempo de armazenamento em T ambiente (6X-RT=6
passes CCMF em T. Ambiente, 4X-CT = 4 passes CCMF em T. Criogénica). Adaptado de [89].

De acordo com a Figura 2.19a, observa-se um notavel aumento da

dureza com o aumento da deformacéo efetiva. Isso ocorre devido a acumulacao



34

de defeitos microestruturais devido ao processado. Além disso, o aumento de
dureza é notoriamente mais pronunciado em temperaturas criogénicas.

Por outro lado, como ilustrado na Figura 2.19b, a dureza decresceu
proxima ao nivel do estado recozido, apos dois anos de estocagem em
temperatura ambiente. Neste caso, foi observado que a microestrutura resultante
do processamento criogénico era instavel em temperatura ambiente,
apresentando indicios de recristalizagdo estatica e crescimento de gréo,
associados com a elevada energia armazenada no material na forma de defeitos
apos o processamento.

Diante do exposto acima, percebe-se que o processamento por rotas de
DPS em temperaturas criogénicas pode ocasionar alteragdes significativas na
microestrutura e nas propriedades mecanicas dos materiais processados.
Contudo, alguns trabalhos citam [85, 90-93] a instabilidade microestrutural dos
mateiriais processados por crio-DPS, o que leva a posterior
recuperacao/recristalizacdo quando os materiais processados sao armazendos
em temperatura ambiente. Tal instabilidade é devida a alta concentracéo de
defeitos microestruturais acumulados durante o processamento, o que eleva o
potencial termodindmico para a ocorréncia da recuperacgao/recristalizagao. Os

fendmenos de recuperagao e recristalizagado sdo os assuntos do tépico a seguir.

24 Fendémenos de recuperacao e recristalizagdo em materiais metalicos

A energia livre de metais e ligas aumenta de forma significativa quando
estes sdo deformados plasticamente, devido a insercdo de discordancias,
lacunas e heterogeneidades microestruturais, o que torna estes metais e ligas
termodinamicamente instaveis. Dessa forma, quando um metal deformado é
submetido a um aquecimento subsequente (recozimento), fenémenos
termicamente ativados, tais como a difusdo no estado sélido, favorecem os
mecanismos por meio dos quais os defeitos microestruturais podem ser
eliminados ou rearranjados em configuragées de menor energia [7, 94].

As mudangas microestruturais que ocorrem quando um metal ou liga
deformado a frio € submetido ao tratamento térmico de recozimento, ou seja, a

eliminacao e rearranjo de defeitos microestruturais, acontecem de forma a
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diminuir a energia armazenada durante a deformagao. Os fenbmenos que levam
a tal diminuicdo de defeitos microestruturais sdo chamados de recuperacgao e
recristalizacédo estaticas. Quando tais fenbmenos ocorrem durante o processo
de deformacao, sdao denominados recuperagéao e recristalizagao dinamica [5, 7,
35].

Um material possuindo uma microestrutura deformada (Figura 2.20a),
quando submetido ao recozimento, sofre alteragbes de modo a ter sua
microestrutura e propriedades parcialmente recuperadas para as condi¢gdes
antes da deformacao. As alteragdes microestruturais durante a recuperagao sao
relativamente homogéneas e nao alteram os contornos de graos deformados,
com ilustrado na figura (Figura 2.20b) [7, 94].

Durante a recuperagao, a estrutura de discordancias formadas na etapa
de deformacéo nao é completamente removida, mas apenas levada a um estado
metaestavel, sendo assim justificada a restauracédo parcial das propriedades
mecanicas do material. Por outro lado, na recristalizacdo ocorre a formacgao de
novos graos livres de discordancias em seu interior (Figura 2.20c), que crescem
as custas de graos deformados, consumindo-os, até a formacdao de uma
microestrutura completamente recristalizada com uma baixa densidade de
discordancias (Figura 2.20d)[7, 94].
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Figura 2.20 - Diagrama esquematico dos principais fendmenos durante o recozimento. (a)
material deformado, (b) material apds recuperagao, (c) material parcialmente recristalizado, (d)

material completamente recristalizado.

Recristalizagcédo e recuperagao sao fendbmenos que competem entre si,
uma vez que ambos possuem como forga motriz a energia armazenada durante
a deformacdo. Uma vez que a recristalizacdo se inicia e a microestrutura
deformada é substituida, ndo ha a ocorréncia de recuperagao. Nesse sentido, a
extensdo da recuperacdo dependera da facilidade na qual a recristalizagcao
ocorre ou ndo. De outro modo, uma vez que a recuperagao diminui a forga-motriz
para a ocorréncia da recristalizacéo, o primeiro fenbmeno pode alterar a cinética
do segundo [7].

Os fendmenos de recuperacgao, recristalizagcado e crescimento de gréao
podem ocorrer de forma heterogénea, na qual podem ser descritos como
fendbmenos que ocorrem por etapas de nucleagao e crescimento, sendo assim
denominados de processos descontinuos. Por outro lado, tais fenédmenos
também podem ocorrer de forma homogénea, na qual a microestrutura evolui de
forma gradual, sem as etapas de nucleagdo e crescimento, sendo assim
denominados de processos continuos. As proximas secdes irdo tratar das
diferencas  entres essas terminologias e dos conceitos de

recuperacao/recristalizacao estatica e dinadmica [7, 94].
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2.4.1 Recuperacéo e recristalizagao estaticas

Existem algumas especificidades dos fendbmenos de
recuperacgao/recristalizagcado estaticas que merecem destaque, séo elas: (i) o
potencial termodinamico para os fenbmenos € a energia armazenada em forma
de defeitos cristalinos, (ii) recuperagao/recristalizagéao estaticas sao fendbmenos
termicamente ativados, (iii) tais fenbmenos ocorrerdo predominantemente em
heterogeneidades de deformacéo (bandas de cisalhamento, bandas de transi¢cao
e bandas de deformacgéo), e (iv) quanto maior o grau de deformagéo, menor sera
a temperatura em que ocorrera a recuperacgao/recristalizacao estatica [5, 7, 32].

O termo recuperacdo faz mencdo a mudangas que ocorrem em um
material deformado, as quais, em alguns casos, ocorrem antes da
recristalizacéo, e estdo associadas a alteragdes microestruturais confinadas no
interior dos graos [7].

Durante a recuperagdo, a energia armazenada na deformacédo é
reduzida devido a movimentacao de discordancias, por meio de dois processos
diferentes: aniquilagéo e rearranjo de discordancias. Ambos 0s processos s&o
ativados pelo deslizamento, escalagem e escorregamento cruzado de
discordancias [5, 7, 32]. Dessa forma, havera o reagrupamento de discordancias,
ocorrendo a aniquilacdo de discordancias de sinais opostos e discordancias de
mesmo sinal movimentam-se nos planos de escorregamento, sofrendo escalada
e agrupando-se em CBA, a fim de minimizar seus campos de tensao elastica.
Tal mecanismo, ilustrado na Figura 2.21, € conhecido como poligonizagéo e
pode ser utilizado para descrever a formacao de CBA em monocristais e
policristais [5, 7, 32, 35, 95].
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Figura 2.21 - Representagao esquematica do processo de poligonizagdo. (a) material no estado
deformado (b) aniquilagdo de discordancias de sinais opostos e (c) formagao de subcontornos

inclinados (tilt boundaries) [7].

De acordo com a Figura 2.21, nota-se que houve a escalagem de
algumas discordancias e formagao de CBA de inclinacao poligonalizada (Figura
2.21c). Mais especificamente, durante a recuperagdo de metais e ligas
deformados a frio e de alta EFE, com subestrutura celular, ocorre o
aperfeicoamento das paredes das células, que por sua vez sdo formadas por
emaranhados de discordancias, levando a formacédo de CBA. Ja nos metais e
ligas de baixa EFE, que ndo apresentam estrutura celular quando deformados a
frio, pode ser que haja a recristalizacao antes da recuperacao e formacao de
subgréos [5, 7, 32]. Além disso, se a recristalizagao ¢é inibida, como por exemplo
na presenca de particulas finamente dispersas, entdo ocorrera a recuperacao,
levando a formacao de subgraos bem definidos. A formagao de subgraos, bem
como os varios estagios da recuperagao a partir de um emaranhado de

discordéancias, € ilustrado na Figura 2.22.
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(A) (B) (©) (D)

Figura 2.22 - Estagios da recuperacdo de um metal deformado a frio: (a) emaranhados de
discordancias, (b) formagao de células, (c) aniquilagdo de discordancias nas paredes de células

e (d) formagéao de subgraos [5].

A energia armazenada de uma subestrutura recuperada (Figura 2.22d)
ainda € relativamente alta, comparada com a energia de um material
completamente recristalizado, e pode ser ainda mais reduzida pelo crescimento
das subestruturas, levando a uma reducgéo da area total de contornos de CBA
do material [7].

Existem duas teorias que descrevem o crescimento de subestruturas: a
teoria da migragdo de contornos e a teoria da rotacdo e coalescéncia de
subgraos. Na teoria da migracao de contornos, os CBA crescem de maneira
similar ao crescimento de grdo que ocorre apos a recristalizacdo, ou seja, as
custas de subgrdaos menores. Nesse sentido, a for¢ca-motriz local para a
migragcdo de CBA vem da energia e da orientagdo de contornos adjacentes, que
por sua vez tenderdo a migrar para até a formagdo de uma subestrutura de
menor energia [7].

De acordo com o esquema tridimensional mostrado na Figura 2.23, o
ponto triplo A esta submetido as forcas F1-F3 dos trés contornos ilustrados.
Nesse caso, se as energias especificas dos contornos sao iguais, entdo o ponto
triplo estaria em equilibrio quando a configuracdo dos contornos fizer um angulo
de 120° entre contornos. Nesse caso, os contornos fariam um movimento, de
maneira a reduzir seu comprimento, tal que a nova configuragdo de contornos

seria descrita pelas linhas tracejadas, como novo ponto triplo A’ [7].
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Figura 2.23 - Migracao de contornos de CBA em um ponto triplo. Adaptado de [7].

No mecanismo de migragcao de contornos, uma vez que o subgrao é
formado, 0 mesmo é capaz de crescer sobre a vizinhanga por migragao de seus
CBA. Sendo assim, havera uma diminuigdo da energia global armazenada na
deformagao por meio da absorg¢ao de discordancias pelo contorno, o que por sua
vez aumenta a diferenga de orientagao, até a formagao de um CAA [5, 7].

Ja no mecanismo de rotagao e coalescéncia de subgraos, os subgréaos
rotacionam por meio da difusdo em contornos até que subgraos adjacentes
coalesgam, tornando seus reticulados cristalinos coincidentes e reduzindo a

energia armazenada em contornos [5, 7]. O processo € ilustrado na Figura 2.24.

Figura 2.24 - llustragdo do mecanismo de rotagao e coalescéncia de subgréos. Adaptado de [7].

A literatura indica que o mecanismo de migragao de CBA esta associado
a altas deformacdes, largas distribuicbes de tamanho de subgrdo, temperaturas
de recozimento altas e a materiais de baixa EFE. Por sua vez, o mecanismo de

coalescimento de subgrdos esta associado a bandas de transi¢cdo, largas
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distribuicbes de diferencas de orientacdo entre subgrdos, deformacgdes
moderadas, temperatura de recozimento baixa e a materiais com alta EFE [5, 7].

Em contraste ao fenbmeno de recuperagao, a recristalizacdo envolve a
formacgao de novos graos livres de deformagao em algumas regides do material
(Figura 2.20c). De uma forma geral, a recristalizagcdo ocorre acima de
temperaturas acima da metade da temperatura de fusdo, 0,5.Tm, sendo Tm a
temperatura de fusdo. Subsequentemente, o crescimento desses novos graos
consome toda microestrutura deformada, dando lugar a uma microestrutura
completamente recristalizada e de menor energia armazenada (Figura 2.20d) [5,
7]. O fendbmeno de recristalizagao esta ilustrado na Figura 2.25 para o cobre

laminado até uma reducao de 50%.

Figura 2.25 - Observagao in situ em um microscépio eletrébnico de varredura durante a

recristalizagao a 300°C do cobre laminado até uma reducao de 50% [7]. O video dessa sequéncia
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de etapas durante a recristalizagcao pode ser encontrado em

https://www.youtube.com/watch?v=Cy rYNcOUAY.

Como dito anteriormente, a recristalizagdo descontinua pode ser dividida
em dois estagios: (i) nucleagao, na qual ocorre a formagéao dos primeiros graos
recristalizados e (ii) crescimento, no qual os novos graos formados sobrepdem
a microestrutura deformada, que por sua vez da lugar a uma nova microestrutura
isenta de deformacéao [5, 7].

A nucleacao ocorre em sitios preferenciais, mais especificamente em
heterogeneidades de deformacgao, tais como contornos dos gréos deformados,
bandas de transicdo e bandas de cisalhamento. Nos primeiros estagios da
recristalizacdo estatica, os nucleos sao delineados por CBA, que crescem e
rotacionam gradualmente até se tornarem CAA. Além disso, uma vez que o
sistema de deslizamento operante durante a deformacao influencia a distribuicao
e densidade de discordancias no material, a quantidade de sitios preferenciais
para a nucleacao da recristalizacido também sera dependente da orientacao

cristalografica do material [7, 96, 97].

2.4.2 Recuperacéo e recristalizagdo dindmicas

Os mecanismos de amaciamento que ocorrem durante a etapa de
deformacdo sdo denominados de recuperacao e recristalizacdo dindmicas. Em
metais de alta EFE, tais como aluminio e suas ligas, o fenbmeno de recuperacao
dinamica ocorre relativamente rapido e extensivamente e é geralmente o unico
fendmeno de amaciamente ocorrente [7].

Durante a deformacéao de policritais ocorre 0 aumento da densidade de
discordancias e o aumento da forga-motriz para recuperagao. Dessa forma, para
um determinado nivel de deformacao, as taxas de encruamento e recuperagao
atingem um equilibrio dindmico resultando na formagéao e aniquilagado continua
de CBA e em uma densidade constante de discordancia no interior dos gréos.
As alteragdes microestruturais que ocorrem durante a recuperagao dindmica

estdo ilustradas na Figura 2.26.


https://www.youtube.com/watch?v=Cy_rYNc0UAY
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Figura 2.26 - Resumo das mudangas microestruturais que ocorrem durante a recuperagao

dindmica. Adaptado de [98].

Ainda de acordo com a Figura 2.26, embora as estruturas de
discordancias e CBA permanegcam aproximadamente constantes durante o
patamar estavel da curva de tensao x deformacéo, os CAA nao se movimentam
de forma significativa, ocorrendo, contudo, uma mudanga no formado dos gréos
[7].

Os mecanismos basicos da recuperagao dindmica sao a escalagem,
deslizamento cruzado e escorregamento de discordancias, que resultam na
formacao de CBA durante o estagio de deformagao. Contudo, devido a tenséo
aplicada, ha a ocorréncia de forgcas adicionais para a movimentagao de CBA e
tais contornos com sinais opostos movimentar-se-d0 em diregdes opostas, de
uam forma tal que essa movimentagao assistida de contornos ira contribuir
significaticamente para redugéo da energia armazenada durante a deformacéo,
devido a aniquilacao de discordancias de sinais opostos [7, 99].

Por outro lado, em metais de media ou baixa EFE, tais como o cobre e
suas ligas, o processo de recuperagao € lento e a recristalizagédo dinadmica ocorre
quando um determinado nivel de deformagdo € alcancado e quando a
temperatura esta acima de 0,5Tm. Nas recristalizagdo dinamica, novos grao sao
formados nos contornos dos graos deformados e, a media que o material é
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deformado, a densidade de discordancia no interior dos graos aumenta, o que
por sua vez reduz forgca motriz para que o ocorra o crescimento de graos,
fazendo com que os gréos recristalizados ndo cresgam. Nesse sentido, a
nucleacao de novos graos também atua no sentido de limitar o crescimento dos
novos graos [7, 94].

Durante a deformacéo acima de 0,5.Tm, nos materiais que apresentam
o fendbmenos de recristalizagcdo dindmica, o encruamento é parcialmente
neutralizado pela recristalizagado dindmica. Como exemplificado pela Figura 2.27,
para um ensaio de tragao uniaxial, a tensdo aumenta até um ponto maximo,
devido ao aumento na densidade de discordancias. A partir desse ponto maximo,
a densidade de discordancias atinge um certo valor a partir do qual ocorre a
nucleagéo de novos graos, seguidos pela migragcao de CAA, resultando em uma
diminui¢cdo dos niveis de tensao. Além disso, de acordo coma Figura 2.27, os
fenbmenos de encruamento e recristalizacdo dindmica podem ocorrer
sucessivamente, a depender da temperatura da deformacgao, o que resulta no

formato ondulado da curva tensao x deformagao.
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Figura 2.27 - llustragdo da influéncia da recristalizagdo durante a deformagao em temperaturas
acima de 0.5Tm. Adaptado de [7].
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O mecanismo pelo qual ocorre a recristalizagdo dinamica se difere do
mecanismo pelo qual ocorre a recristalizagdo estatica. Na recristalizagc&o estatica
ocorre a evolugao uniforme de uma estrutura de graos livres de discordancia no
interior. Ja na recristalizagdo dindmica, os graos formados possuem contornos
mais ondulados e células de discordancias em seu interior [100, 101].

Sandstrom e Lagneborg [102] propuseram um modelo para a
recristalizacdo dindmica. Como ilustrado na Figura 2.28, um contorno A se move
da esquerda para a direita em direcdo ao material deformado, o qual possui uma
alta densidade de discordancia pm. A medida que o contorno se move, ocorre a
reducado da densidade de discordancias para valores proximos de zero, devido
a recristalizacdo dinamica. Contudo, a deformacdo continua aumenta a
densidade de discordancia no interior do novo gréo para um valor px , a uma

distancia x atras do contorno em movimento.
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Figura 2.28 - Diagrama esquematico da densidade de discorddncia em uma frente de

recristalizagao dindmica. Adaptado de [102].

De acordo com Humphreys and Hatherly [7], a condi¢do necessaria para
que ocorra a recristalizagcao € que a energia amarzenada na deformacéo alcance
um valor p3 /¢, onde ¢ representa a taxa de deformacgdo. Nesse sentido, em
materiais com alta EFE, tais como aluminio, magnésio e acos ferriticos, a
recuperacgao dinamica acontece antes da recritalizagdo dindmica, pois a energia

armazenada (que é dependente da densidade de discordancia) nunca atinge tal
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valor critico. Por outro lado, em metais de baixa ou média EFE, tais como o
cobre, niquel, prata a alguns agos inox, o aumento da densidade de
discordancias faz com que a energia atinja o valor critico necessario para a
ocorréncia da recristalizagao dinamica [7, 94].

A recristalizagao dinamica geralmente se inicia nos contornos de gréo
do material deformado, conforme ilustrado na Figura 2.29a. Novos gréos séo,
entdo, nucleados nos contornos de grdaos em crescimento (Figura 2.29b),
fazendo com que haja a formagao de uma banda de graos recristalizados (Figura

2.29c). Por fim, o material se torna completamente recristalizado (Figura 2.29d).

(d)

Figura 2.29 - Evolugdo microestrutural durante a recristalizacdo dinamica: (a) nucleagao de
graos em contornos preexistentes, (b) nucleagdao de novos grdos nos contornos de graos
recristalizados, (c) formagédo de banda de grdos recristalizados e (d) material completamente

recristalizado. Adaptado de [7].

A ocorréncia de recristalizacdo ou recuperag¢ao dinamica ira depender,
dentre outros fatores, pricipalmente da relacdo entre a taxa em que ocorre a
recuperacao dinamica e da mobilidade dos contornos de grao. A recristalizagao
dindmica geralmente ocorre durante o processamento em temperaturas
realtivamente altas para metais e ligas de média e baixa EFE, os quais
apresentam baixas taxas de recuperagao dinamica. A Tabela 2.4 sumariza a
ocorréncia de tais fendmenos para diferentes metais e ligas. Vale salientar que
a tensao critica em que ocorre a recristalizacdo dinamica diminui com o aumento

da temperatura e com a diminuigao da taxa de deformacéao [103, 104].
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Tabela 2.4 - Mecanismos de amaciamento dinamico em fungédo da EFE. Adaptado de [94].

Mecanismo de amaciamento Material EFE
Recuperacéao dinamica Au, Cu, Ni, Pb, Fe austenitico Média/Baixa
Recristalizagao dinamica Al, Mg, Fe ferritico Alta

Mais recentemente, nas ultimas duas décadas, uma outra forma de
recristalizac&do tem sido alvo de investigacao. Esse tipo de recristalizagdo ocorre
em alguns materiais submetidos aos processo de DPS, na qual a microestrutura
ultrafina € formada em temperaturas relativamente baixas. Nesse tipo de
recristalizacédo, a microestrutura ultrafina é formada em apenas uma etapa, ndo
havendo distincdo entre nucleagédo e crescimento, e € denominado de
recristalizacdo dinamica continua [94, 96].

O mecanismo associado a recristalizacdo dindmica continua envolve a
formacgao de novos graos por meio aumento da desorientagédo de CBA, até que
esses se tornem CAA, devido ao aumento progressivo da densidade de
discordancias, introduzidas durante a deformacéao, conforme ilustrado na Figura
2.30 [94, 105]. Dessa forma, o aumento do grau de deformagé&o causa um
amento na dendisdade de discordancias no interior de CBA (Figura 2.30a), que
por sua vez proporcionam o aumento da desorientacdo de CBA, a medida em
que ocorre uma reducao da densisdade de discordancias (Figura 2.30b), até que

sejam formados CAA (Figura 2.30c).

(c)
Contornos de baixo angulo com alta Contornos de alto angulo induzidos por
densidade de discordancias deformacéo

Figura 2.30 - Modelo esquematico de recristalizagdo dinamica continua por meio de processos
de DPS. Adaptado de [94].
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Um caracteristica importante dos materiais processados por DPS e que
apresentam o fenbmeno de recristalizagdo dinamica continua é a presenca de
tensdes internas no interior dos graos formados. Tais tensdes internas agem
como uma tensao contraria ao movimento de discordancias, de forma a dificultar
a sua movimentacdo, de modo a conferir ao material deformado dureza e
resistencia mecanica relativamente altas, mesmo com uma baixa densidade de
discordancias [94].

Por fim, vale resaltar que a presenaca de particulas de segunda fase ou
precipitados podem influenciar de modo significativo a ocorréncia dos
mecanismos de amaciamento discutidos nessa sec¢ado, podendo dificultar a
movimentagdo de contornos, o que influencia diretamente a formacdo e o
tamanho de gréos recristalizados. Dessa forma, a influéncia de particulas de
precipitados durante a recristalizacdo, dinamica e estatica, sera abordada na

proxima segao.

2.4.3 Influéncia de particulas de precipitados e atomos de soluto nos

mecanismos de amaciamento

E fato conhecido que a recuperacao e a recristalizacdo de metais puros
necessitam de muito pouca energia de ativagédo [5, 7]. Neste contexto, uma
avaliagao do efeito da insergédo de obstaculos ao movimento de discordancias é
reportada por alguns trabalhos na literatura [14-16, 106, 107].

Quando uma liga contendo particulas de precipitados € submetida ao
trabalho a frio, o comportamento durante a deformagao e posterior recuperacao
e recristalizacio ira depender do didametro dos precipitados e o espacamento
entre eles. Para uma fina disperséo de precipitados (com didametros inferiores a
1 ym), havera uma distribuicdo homogénea de defeitos na matriz e ancoragem
de CBA, o que por sua vez ira reduzir a taxa de recristalizagdo. Além disso,
particulas coerentes com a matriz sdo mais eficientes em impedir a
movimentacgao de contornos [5, 7, 35]. De modo contrario, durante a deformacao
de ligas contendo particulas grosseiras e indeformaveis, havera deformagéao

acentuada nas vizinhangas dos precipitados, o que ira acelerar o fenbmeno de
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recristalizacdo. Dessa forma, ha um tamanho maximo de particulas, e distancia
minima de espagamento entre particulas, para o qual os CBA sao ancorados
antes de migrarem o suficiente para aumentar a sua desorientacédo e formar
nucleos para recristalizagao [5, 7, 32, 35].

Os precipitados podem influenciar os mecanismos de recuperagao e
recristalizacdo de modo a impedir ou dificultar a movimentacéo de discordancias
e contornos. A forga motriz para a recuperagédo de um arranjo tridimensional de

discordancias € dada pela equacgao 3.5.

Gb? (3.6)

Onde G é o modulo de cisalhamento, b € o vetor de burgers e R é o raio
do arranjo tridimensional de discordancias. Nesse sentido, durante o
recozimento a forga Fr econtra uma forga contraria Fp, devido a presenga de

particulas de precipitados. A forca Fp € dada pela equagéao 3.6.

C,Gb? (3.7)
14 = yl

Onde C1 é uma constante que depende da interagao entre precipitados
e discordancias e A é o espagamento entre particulas ao longo da linha de
discordancia. Dessa forma, a forga mortiz resultante é dada pela diferenca Fr-Fp.
Vale ressaltar que tal aproximacgao sé é valida quando o espacamento entre
particulas € da mesma ordem de grandeza que o raio do arranjo de
discordancias [7].

Nesse sentido, a pressdo exercida pelos precitados por unidade de
contornos, impedindo a movimentagdo dos mesmo, é dada de acordo com a

equacao 3.7, conhecida como pressao de Smitth-Zener:

_3F,y (3.8)

Sz
2,
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Onde Fv é a fragcdo volumétrica de precipitados, r & distancia entre
particulas e cotornos e y é a energia de contornos.

Contudo, durante a recuperacao, também pode ocorrer o crescimento
das partitulcas de precipitados, o que permite que ocorra um pequeno
crescimento de CBA. Tal fendmeno é conhecido como recuperagao extendida e
esta ilustrado na Figura 2.31.

A Figura 2.31a ilustra uma microestrutura deformada, representada por
dois graos, cada qual contendo subgraos e a orientacdo dos graos e subgraos
sao representadas pelo eixo vertical. Aléem do mais, a Figura 2.31a também
apresenta particulas de precipitado na diregado horizontal. Durante os primeiros
estagio do recozimento, ou quando o recozimento for realizado em temperatura
relativamente baixas, o crescimento dos subgréos nao sera significativamente
afetado pelos precipitados, até que os subgraos atinjam um tamanho da mesma
ordem de grandeza do espacamento entre particulas (Figura 2.31b), quando
ocorre a estabilizagdo da microsestrutura [7].

Com a continuagcdo do recozimento, os precipitados crescem, o que
permite um pequeno crescimento dos subgraos (recuperacao extendida), assim
como ilustrado na Figura 2.31c. De uma forma similar, durante o recoziemnto de
uma microestrutura deformada (Figura 2.31d), os precipitados irdo ancorar os

CAA, permitindo a eliminagdo de CBA, tal qual ilustrado pela figura Figura 2.31e
[71.
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Figura 2.31 - Diagrama esquematico de recuperagao estendida. Adaptado de [7].

Uma vez que a recristalizagao se inicia com a recuperagado em regides
localizadas, particulas de precipitados também inibir a ocorréncia da
recristalziacdo. Nesse sentido, a pressao de Smitth-Zener (equagéo 3.6) também
exerce influéncia significativa durante o fenédmeno de recristalizagdo. Contudo,
em algumas ligas, a precipitacdo pode competir com a recristalizacdo, onde a
cinética do primeiro fendbmeno ira afetar significativamente a ocorréncia e
cinética do segundo fenémeno [7].

Durante o recozimento de um material defomado, e em condicdo de
solugcado solida supersaturada, precipitagdo e recristalizagéo irdo ocorrer de
forma ordenada e sucessiva, ou até mesmo de forma concomitante, sendo que
a temperatura de recozimento sera fator determinante na ordem de ocorréncia

dos dois fendbmenos, como ilustrado na Figura 2.32.
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Figura 2.32 - Diagrama TTT esquematico para recristalizacdo e precipitacdo em liga

supersaturada. Adaptado de [7].

Na Figura 2.32, a regido entre os pontos A e B € onde precipitacao e
recristalizacdo ocorrem concomitantemente. As temperaturas Ta e Ts variam de
acordo com o metal ou liga em analise.

No estagio |, em temperaturas abaixo de Ts, a precipitagcado ocorre antes
da recristalizacao, no qual o primeiro fendbmeno inibe a ocorréncia do segundo.
Além do mais, conforme mostra a linha tracejada na Figura 2.32, para baixas
taxas de aquecimento, a precipitacdo pode suprimir a recristalizacdo até em
temperaturas relativamente altas [7]. Nesse sentido, a precipitagdo ocorre em
CAA e CBA, impedindo a movimentagdo desses contornos. Contudo, para
tempos relativamente altos de recozimento, ocorre o crescimento dos
precipitados, permitindo novamente a movimentacido de contornos e, por
consequéncia, a retomada do fenbmeno de recristalizagao.

No estagio Il, em temperaturas entre Ta e Tg, a precipitacdo ocorre de
forma simultanea a recristalizagdo. Nesse estagio, a recristalizagéo se inicia
antes da precipitagdo, porém a ocorréncia da precipitacdo impede que a
recristalizacdo seja completada. Nesse estagio, a microestrurua € geralmente
heterogénea. O grau de recristalizacdo que a microestrutura apresenta nesse

estagio depende da temperatura de recozimento. A Figura 2.33 mostra uma
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microestrutura de uma liga Al-0,12%Sc, onde a recristalizagao se iniciou, mas foi

posteriormente suprimida pela precipitagao.

250pm

Figura 2.33 - Microestrutura de uma liga Al-0,12%SC parcialmente recristalizado, apoés

laminagé&o e recozimento a 425°C durante 1 minuto [7].

No regime lll, em temperaturas acime de Ta, a recristalizagdo ocorre
antes da precipitacédo, que por sua vez sé ocorrera apos a recristalizacao [7].

Apos o término da recristalizagao, ocorre a etapa de crescimento e, para
este estagio, a pressdao de Smith-Zener também atua de forma a impedir a
movimentacdo de contornos. Dessa forma, a presencga de precipitados também
pode inibir o crescimento de grao apds a recristalizagéo [7]. Nesse sentido, uma
disperséo de particulas de precipitados dificulta a migragdo de contornos devido
ao fato de que parte do potencial termodinamico disponivel é utilizado quando o
contorno passa pela particula [5, 7, 32].

A quantidade de energia livre dissipada depende do tipo de interagao
entre o contorno e as particulas: (i) o contorno penetra e passa pela particula, ou
(i) o contorno curva-se, envolvendo a particula e passa por ela [5, 7]. No primeiro
mecanismo, a forca retardadora sera tanto maior quanto mais dispersas as
particulas estiverem na matriz, tendo um efeito ainda mais acentuado se a as
particulas se localizarem nos contornos de grao. Ja para o segundo mecanismo

ha uma forca retardadora maior, quase duas vezes maior do que no primeiro
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mecanismo descrito [5, 7]. Além do mais, as particulas de precipitados exercem
uma pressao contraria a migragéo do contorno [5, 7, 32].

Em uma aproximagéo grosseira, pode-se estender o modelo de forga
retardadora dos precipitados para os atomos em solugédo solida. Para tanto,
utiliza-se a fragao atdbmica ao invés da fragdo volumétrica de precipitados, e o
raio atbmico ao invés do raio dos precipitados [5, 7, 32]. Todavia, tal aproximacao
nao é estritamente correta. A movimentagao de solutos por difusdo faz com que
0s atomos migrem para os contornos de grao, cuja energia de interagdo é muito
dificil de ser medida, e explica o efeito de pequenas quantidades de atomos de
soluto na temperatura de recristalizagdo. Ressalta-se que, quanto maior a
diferenca entre os raios atdmicos dos atomos de soluto e solvente, maior &
tensdo elastica gerada nos contornos e maior sera o efeito retardador na
migracao de contornos e no crescimento de grao [5, 7].

Diante do exposto nessa sec¢ao, fica claro que uma fina distribuicdo de
precipitados ou particulas de segunda fase podem atuar de forma a inibir os
fendbmenos de amaciamento, sendo, portanto, uma alternativa para aumentar a
estabilidade microestrutural de materiais processados por DPS. Dessa forma, a
estabilidade microestrutural de materiais processados por DPS sera tema

abordado na préoxima sesséao.

2.5 ESTABILIDADE MICROESTRUTURAL DE MATERIAIS PROCESSADOS
POR DPS

Algumas ligas processadas por crio-DPS sofrem alteragbes
microestruturais até mesmo quando armazenadas em temperaturas ambiente
[108, 109]. Essa instabilidade microestrutural tem sido abordada por aguns
trabalhos na literatura, como descrito a seguir.

Em wuma investigagdo com wuma liga Cu-15Zn deformada a
aproximadamente -196 °C por laminagao convencional, foi apresenta do que ha
instabilidade microestrutural apés o armazenamento em temperatura ambiente
[84]. A microestrutura do material recém processado criogenicamente

apresentou maclas e bandas de cisalhamento a 45° (Figura 2.34a); apos alguns
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meses em temperatura ambiente, a mesma microestrutura apresentava-se
parcialmente recristalizada, com gréos grosseiros equiaxiais e com baixa
densidade de defeitos consumindo regides deformadas com alta densidade de
defeitos (Figura 2.34b).

Figura 2.34 - Imagens de microscopia eletronica de transmissdo (MET) em amostras de Cu-
15Zn laminadas em (a) T ambiente (298 K) e em (b) T criogénica (77 K) [79].

Konkova e colaboradores [90, 92] submeteram uma amostra de cobre
comercialmente puro ao processo de HPT, em temperatura criogénica, e
verificaram que a microestrutura apos o processamento se mostrou instavel apos
11 meses em temperatura ambiente. Os autores afirmam que os fendbmenos de
recristalizacdo/recuperagao estaticas, sao tipicos de metais extra-puros e, mais
ainda, para graos ultrafinos. Nessas condi¢des, o potencial termodinamico para
recuperacgao estaria na enorme area superficial total de contornos de gréo, que
equivale a grande quantidade de discordancias, portanto, alta energia de
deformagao. Em outro trabalho [85], apds a laminacgao criogénica de cobre puro,
também foi reportado a diminuigao dos niveis de dureza em até 6 meses apos o
processamento devido a instabilidade microestrutural.

Maeda e colaboradores [93] realizaram a laminag&do criogénica em
amostras de aluminio, na prata e cobre. Os autores observarm uma reducao dos
niveis de dureza ja nas trés primeiras horas de armazenamento em temperatura
ambiente, sendo a quede dureza mais expressiva para a prata, seguida do cobre.

Os autores atribuiram tal ateracdo ao fendmeno de recuperacao estatica.
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Com relagao a estabilizagao microestrutural por meio de precipitados em
ligas de cobre, Kauffmann e colaboradores [110] estudaram a estabilidade
térmica em termos de propriedades elétricas e mecanicas em cobre puro e ligas
Cu-Zr deformadas criogenicamente, com tratamento térmico em diferentes
temperaturas (100°C-600°C, com tempo de tratamento de 30 min). Os autores
[110] mostraram que a estabilidade das microestruturas e, por consequéncia,
das propriedades mecéanicas e elétricas, podem ser significativamente
melhoradas. Para o cobre puro, a microestrutura se mostrou estavel até 200 °C,
quando ocorreu a queda dos valores de dureza, seguida da diminuicdo da
resistividade. Para uma liga com adi¢cado de 0,3 Zr (%p), a microestrutura se
mostrou estavel a 350 °C, seguida das mesmas alteragcdes de dureza e
resistividade identificadas para o cobre puro. Os autores relacionam as
alteragdes dos valores de dureza e resistividade aos fendbmenos de recuperacao
e/ou recristalizagao.

Em outro trabalho, Roy e colaboradores [108] mostraram que adi¢cdes de
zirconio (0,5%p) sado efetivas para estabilizagdo do cobre nanocristalino
produzido por moagem de alta energia criogénica (~-196 °C). Os autores
identificaram que apds o processamento criogénico, ao submeter as amostras
aos tratamentos térmicos em uma faixa de temperatura de 200 °C-800 °C,
durante oito horas, as amostras que continham adi¢ao de zircénio apresentaram
um crescimento de grdo menos pronunciado que as amostras de cobre puro.
Roy e colaboradores [108] atribuem a estabilizagao da microestrutura ao efeito
ao efeito Smitth-Zener causado pelos precipitados formados.

A adi¢ao de zirconio em latdo também foi investigada por Atwater e
colaboradores [111], que avaliaram a estabilidade térmica em latdo a, produzido
por moagem de alta energia em temperaturas criogénicas (~-196 °C), e com
posterior tratamento térmico em diferentes temperaturas (200 °C a 800 °C).
Nesta investigagao concluiu-se que a adi¢ao de teores inferiores a 1% de Zr foi
suficiente para manter um tamanho médio de grao proximo de 100 nm a até 800
°C (90% T¢), mantendo, também, os niveis de dureza.

Como dito anteriormente, as ligas ternarias de CuCrZr tém atraido

consideravel atencdo, do ponto de vista de aplicacido, devido a combinacao de
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elevada resisténcia mecanica e condutividade elétrica. Ha na literatura alguns
estudos associando ECA em temperatura ambiente e posterior tratamento
térmico de envelhecimento, com o intuito de otimizar propriedades mecanicas. A
Tabela 2.5 resume os principais resultados encontrados em trabalhos que

associaram a ECA com posterior tratamento térmico de envelhecimento.

Tabela 2.5-Principais resultados encontrados em trabalhos que associaram a ECA e
tratamento térmico, posterior ou durante o processamento, em ligas CuCrZr.

Ref Liga € T  RPP (u?n) D(u;\e;a (MPa) (bg)
s CGaz 35 we F 02 gl ey @own
2 OghT ea awe RE e G e
[113] C“d,%’g;?r' 12 200 - 06 i (135;(2 " (SSffT)
e “otyr 84 e TRE o7 @50% 1) (960% 1) ]
[115] ngzcrr- 102 25°C 55?;@ 05 220

[116] C“b(?’z“z“rcr' 8 25°C 43?;@ 0.1 220 650 700
1171 Guesr 51 450°C - 05 (1318%2 N - (9?08/?“
g T 4 a0 - 02 . (88‘5’% T) (12530 N

Legenda: € (deformagéo equivalente), T (temperatura de processamento), RPP (recozimento pés
processamento), oy (limite de escoamento), LRT (limite de resisténcia a tracdo), X%1 (aumento

em relagdo a propriedade do material ndo processado.

Dessa forma, com base na Tabela 2.5, nota-se que a realizagdo da ECA
com posterior tratamento térmico de envelhecimento pode resultar em ganhos
significativos em propriedades mecanicas. Contudo, ha poucas evidéncias na
literatura de trabalhos que associam a ECA em temperaturas criogénicas, que
resulta em um material processado instavel em termos microestruturais e
posterior envelhecimento artificial, que por sua vez atuaria de forma estabilizar a
microestrutura criodeformada.

Assim, o presente trabalho se apresenta como um avanco em relagao

ao que ja se encontra reportado na literatura para o processamento em ECA da



58

liga CuCrZr, uma vez que busca conferir, além de ganhos adicionais de
resisténcia mecanica através da realizagao do processamento em temperaturas
criogénicas, uma estabilidade microestrutural que possa permitir a manutencao
das propriedades obtidas. Tal realizagdo pode se mostrar como um passo a mais
no desafio cientifico de otimizar as propriedades da liga CuCrZr, fazendo com
que a liga possa atender cada vez mais a atual demanda em aplicagdes de
engenharia.

Nesse ponto, durante o estudo das alteracbes microestruturais que
ocorrem nos materiais tanto apds o processamento por DPS quando apés a
etapa de recozimento, as técnicas de caracterizagao de materiais surgem como
ferramentas para auxiliar e potencializar os resultados obtidos. Dessa forma, tais

técnicas serdo abordadas na segéo seguinte.

2.6 PRINCIPAIS TECNICAS DE CARACTERIZAGAO NO ESTUDO DA
ESTABILIDADE MICROESTRUTURAL

2.6.1 Difracéo de raios X

A difragdo de raios X (DRX) € um fendbmeno fisico no qual uma onda,
formada por feixes de raios X, interage com os elétrons das camadas eletrénicas
de um atomo e tem seu comportamento e diregao alterados. A técnica de DRX,
que leva o nome do préprio fendbmeno fisico, é de extrema importancia na area
de caracterizacdo de materiais, a partir da qual cientistas e engenheiros de
materiais extraem uma gama de informagdes, em escala atdmica, de materiais
cristalinos e nao-cristalinos (amorfos) [119, 120].

A descoberta da capacidade de cristais em difratar feixes de raios X se
deu em 1912, com os experimentos de Max von Laue. Porém, foram os
experimentos realizados por W.L. Bragg e W.H. Bragg, pai e filho,
respectivamente, que pavimentaram o caminho para a utilizagdo da DRX com
técnica para determinagdo da estrutura cristalina de metais, ligas metalicas,
minerais, compostos inorganicos, ceramicas, etc [119].

O fendmeno de DRX em cristais € atribuido a relacdo de fases entre

duas ou mais ondas, onde a diferenga de fase entre duas ondas (A) é devido a
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diferenca do caminho percorrido por cada onda. A diferenga do caminho
percorrido por duas ondas depende da direcéo do feixe de raios X em relacao a
amostra. Nesse sentido, quando o valor de A entre duas ondas é dado por um
numero inteiro de comprimento de onda (A), é dito que as duas ondas estao em
fase (interferéncia construtiva). Dessa forma, as duas ondas irdo “combinar-se”
para formar uma unica onda, porém com amplitude dobrada. Por outro lado,
quando A é N2, as duas ondas se cancelam mutuamente e é dito que estéo
completamente fora de fase (interferéncia destrutiva) [121-123]. A Figura 2.35
ilustra a ocorréncia dos fenémenos de interferéncia construtiva e destrutiva

quando um feixe de elétrons atinge um material policristalino.

\ estdoem /
\ fase 4

Figura 2.35- llustracdo esquematica da ocorréncia de interferéncia (a) destrutiva e (b) construtiva

durante a difragdo de raios X. Adaptado de [122].

Considerando-se um feixe de raios X que incide em uma amostra
policristalina (Figura 2.36), o feixe 1 & espalhado pelo atomo localizado na
posicao B, esta em fase com o feixe 2, que por sua vez é espalhado pelo ponto
A. Dessa forma, a diferenga do caminho percorrido entre os dois feixes é dada
por CA + AD. Assim, para que haja interferéncia construtiva, a distancia CA +
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AD deve ser igual um numero inteiro de comprimento de onda (A) de modo que:

CA+ AD =ni (3.9)

Onde n representa a ordem de difracdo e € igual ao numero de
comprimentos de onda na diferenga de caminho entre os raios X difratados de
planos cristalinos adjacentes. Como CA = AD = 2dsen6, a equagao 3.8 entdo

toma a seguinte forma:

nA = 2dsin 0 (3.10)

Onde d ¢é a distancia interplanar para planos cristalinos adjacentes e 6 é
0 angulo de espalhamento. A equacao 3.9 foi proposta pela primeira vez por W.

L. Bragg e € conhecida como lei ou equacgéo de Bragg [121-123].
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Figura 2.36 - Geometria da difracdo de radiagcao x. Adaptado de [124].

Dentre as informagdes que sao possiveis de se obter por meio da DRX,
destacam-se: estrutura cristalina, parametro de rede, tamanho de cristalito,
microdeformagdo, densidade de discordancias, densidade de falhas de
empilhamento, composicdo quimica, estado de ordenacgao, determinagcao de
diagrama de fases, analise qualitativa e quantitativa de fases, etc. [119, 120].
Dentre essas informacdes que podem ser obtidas por DRX, o texto que segue

ira abordar as definicdes de tamanho de cristalito e microdeformacéao, por se
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tratarem das caracteristicas microestruturais mais importantes para o
acompanhamento dos fenbmenos relacionados a evolugdo microestrutural de
metais e ligas.

Para definir o que seja o tamanho de cristalito, é preciso antes diferenciar
outros termos que, por muitas vezes, geram algum desentendimento na
literatura: tamanho de dominio e tamanho de grdo. Um dominio é uma pequena
regido, ou substrutura, de um material que difrata os raios X de forma coerente.
Os dominios podem estar presentes tanto em materiais monocristalinos quanto
policristalinos. Um dominio possui um grau de desorientagcdo menor do que 1°
em relagdo a outro dominio adjacente, e possui dimensdes muito menores do
que um grao do material [119]. Por sua vez, um gréo € uma regiao, ou cristal, do
material com a mesma orientacdo cristalografica e que também pode difratar
raios X de forma coerente. Um gréo possui uma desorientagdo em relagéao a
outro grao maior que 15°, e esta separado de um ou mais graos por um CAA
[35].

Considerando um metal ou liga encruado, os dominios para tal material
serao os CBA, formados por arranjos de células de discordancias. Contudo, em
um material completamente recozido, ndo havera a presenga de dominios, mas
sim de gréos. Por sua vez, cristalito € um termo mais genérico utilizado para se
referir aos dominios, tanto de um material encruado (subgréos), quanto de um
material completamente recozido (graos) [119]. Dessa forma, pode-se definir
tamanho de cristalito como sendo a extensao da regido de um material, encruado
ou recozido, que difrata raios X de forma coerente.

E interessante salientar que, em alguns materiais nanocristalinos
(tamanho de grao 10-100 nm), ndo ha formacao de contornos CBA. Para esses
materiais, dominio, grao e cristalito podem ser termos com o mesmo significado,
ou seja, utilizados para se referenciar ao grao. Ja para a microdeformacéo, pode-
se definir a mesma como sendo a deformacéo presente no reticulado cristalino
de metais e ligas, e por vezes pode ser expressa por meio da densidade de
discordéancias no material [119, 120, 125].

Na analise de DRX, o resultado obtido € na forma de um espectro de

difracdo de intensidade versus angulo difragdo de Bragg, no qual os picos
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referem-se aos planos cristalinos que difrataram coerentemente. O alargamento
destes picos pode ser quantificado e estdo relacionados a: (i) efeitos
instrumentais, (ii) tamanho de cristalito e (iii) densidade de discordancias [119].
Um pico idealizado de DRX ndo possui nenhuma largura mensuravel,
como o ilustrado pelo item a na Figura 2.37. Os efeitos instrumentais, tais como
foco imperfeito do difratbmetro e baixa capacidade de distinguir o dubleto Ka1 e
Ka2, contribuem para o alargamento dos picos de difragao de raios X, conforme
ilustrado pelo item b da Figura 2.37 [119]. A reducdo no tamanho de cristalito
introduz um alargamento adicional a um pico de difragcao de raios X, isto &, o pico
tende a se tornar mais largo a medida que o tamanho de cristalito reduz. Os
efeitos conjuntos devido ao alargamento instrumental e a redugdo do tamanho
de cristalito estao ilustrados no item ¢ da Figura 2.37. Um pico de DRX se torna
ainda mais largo a medida que em se aumenta o grau de microdeformacao,
conforme mostrado pelo item c da Figura 2.37, que ilustra os efeitos combinados

do alargamento instrumental, tamanho de cristalito e microdeformacao [119].

|

Intensidade

JI\

Angulo de difracao (20)

Figura 2.37 — llustracdo dos formatos dos picos de difragcdo de raios X: (a) idealizado; (b)
alargamento devido ao efeito instrumental; (c) alargamento devido aos efeitos instrumental e do
tamanho de cristalito; (d) alargamento devido aos efeitos instrumental, tamanho de cristalito e

microdeformacgao [119].
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As contribuigdes, individuais do tamanho de cristalito e microdeformagao
podem ser determinadas somente depois da subtracdo dos efeitos instrumentais
no alargamento de picos de DRX [119, 126]. Para estimar a magnitude do
alargamento instrumental, utiliza-se uma amostra padrdo, cujo tamanho de
cristalito seja grande o suficiente, e que seja livre de deformacgéo, para que, ao
obter um espectro de difragdo da amostra padrdo, ndo ocorra alargamento dos
picos devido a esses dois fatores. Os padrdes utilizados usualmente sdo de itria
(Y20s3), corundum (Al203), hexaboreto de lantanio (LaBs), silicio (Si), etc. [126].

Nesse sentido, obtém-se um espectro de difracdo da amostra padréo,
com 0s mesmos parametros que serdo utilizados para analise da amostra em
estudo. Dessa forma, o alargamento de picos, devido aos efeitos instrumentais,
na amostra padrao sera exatamente o mesmo alargamento instrumental
observado na amostra em estudo [119].

Alternativamente, pode-se utilizar uma amostra “padréo alternativo”, de
mesma composicao da amostra em estudo, porém em estado recozido, de modo
que os graos sejam grandes o suficiente e ndo haja microdeformacao. O ultimo
meétodo apresentado possui a vantagem de se medir o alargamento instrumental,
tanto na amostra de “padrao alternativo” quanto na amostra em estudo, nos
mesmos angulos de Bragg. Os detalhes das etapas para subtragdo do
alargamento instrumental de uma amostra em estudos podem ser encontrados
em [119, 126].

A equacdo de Scherer, equacido 3.11, é utilizada para mensurar o
tamanho de cristalito, D, a partir do alargamento de pico na difragdo de raios X,

com uma precisao de até + 10%.

kA (3.11)
Bcristatito = m

Na equagéao 3.11, A € o comprimento de onda dos raios X utilizados, 6 é
angulo em que ocorre a difracédo de raios X, B é a largura a meia altura dos picos

de difragéo (do inglés, FWHM — Full width at half maximum), e k € uma constante.
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A equacgao de Scherrer foi derivada baseada na suposicéo de que os perfis de
difragdo possuem um comportamento Gaussiano e € frequentemente utilizada
para estimar o tamanho de cristalito de materiais com estrutura cubica. A
constante K pode variar entre 0,89 e 1,39, mas frequentemente usam-se valores
proximo da unidade [119, 120].

A microdeformacao, €, pode ser estimada por meio da equacédo de

Stokes e Wilson, de acordo com a equacgao 3.12.

sinf (3.12)
cosfO

BMicrodeforma(;éo = 4¢

Dessa forma, a largura a meia altura, 3, dos picos de difracdo depois da
subtragcdo do efeito instrumental, pode ser considerada como a soma dos
alargamentos causados pela variagdo do tamanho de cristalito e da

microdeformacéo, como expresso na equacgao 3.13 [119, 120].

ﬂ = ﬂCristalito + ﬂMicrodeformagaf) (3.13)

Substituindo os termos Beristalito € Bmicrodeformagao, da equacao 3.13, pelos
termos do lado direito das equacgdes 3.11 e 3.12, respectivamente, resulta na

equacao 3.14, conhecida como o método de Williamson-Hall (W-H) [127].

kA sin0 (3.14)

+ 4¢
Dcos@ cos0

B =

Multiplicando os dois termos da equacao 3.14 por cosO, resulta na
equacao 3.15. Dessa forma, observa-se que construindo um grafico fcosd X
sinB, resulta em reta de inclinagao n, e coeficiente linear kA/D, que representam
os valores de microdeformagédo e tamanho de cristalito, respectivamente. O
grafico produzido a partir da relagdo BcosB X sinB € ilustrado na Figura 2.38a
[119, 120, 127].
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kA ] (3.15)
pcosO = D + 4&sinf

A equacao 3.15 mostra que, quanto maior o valor do coeficiente linear,
menor sera o tamanho de cristalito. Também é possivel verificar que, para
tamanhos de cristalitos suficientemente grandes (que, teoricamente, nao resulta
no alargamento de pico), a reta produzida passa pela origem, como mostrado na
Figura 2.38b (D = «). Ainda mais, quanto menor o valor da microdeformacao,

menor sera a inclinagéo n, conforme mostrado Figura 2.38b (n=0).

(a)
[« =]
Q
a
2
S
(b) sin®
Den#0
g -
8 n=0

sin®
Figura 2.38 - (a) Williamson-Hall Plot (8 X SinB) indicando o coeficiente linear kA/L (tamanho de
cristalito) e inclinagdo n (microdeformagao); (b) Williamson-Hall Plot indicando as posicdes
relativas das retas, quando tamanho de cristalito relativamente altos (D = =), auséncia de

microdeformacédo (n=0) e quando tanto o tamanho de cristalito e microdeformacao (D e n # 0)
contribuem para o alargamento de pico. Adaptado de [119].

Ungar [125] propds uma modificagdo ao modelo convencional de
Williamson-Hall [127], levando em consideragcdo um parametro que

determinasse a magnitude do alargamento de pico causado por diferentes tipos
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de discordancias. Tal parametro ficou como conhecido como fator de contraste
de discordancias (C). Uma abordagem detalhada dos fundamentos matematicos
propostos por Ungar pode ser encontrado em [125, 128-132]. Dessa forma, o

modelo de Williamson-Hall modificado pode ser descrito da seguinte forma:

0.9 (mM™?b*\2 1/ 1
K-pwg =- +< 2 )PZ(KCZ) (3.16)

Onde AK pode ser descrito como cosB(AB)/A, sendo AB a largura a meia
altura dos picos de difracédo, A € o comprimento de onda da radiacao utilizada, K
¢ igual a 2sinB/A, C representa o fator de contraste médio das discordancias para
um conjunto particular de planos em difragcdo, D € o tamanho médio de cristalito,
M’ é um termo relacionado com o raio externo efetivo das discordancias, b é o
vetor de Burgers, B’ é a densidade de falhas de empilhamento e W(g) é a
constante de Warren dependente dos indices de Miller (hkl) [125, 128-132]. Por

fim, p é a densidade média de discordancias, a qual pode ser estimada usando

_1
a inclinagdo (m) das curvas ajustadas em um grafico AK X KCz, de acordo com

a equacgao 3.16:

2m?

P = TMZb? (3.17)

Diante do exposto acima, nota-se que DRX se mostra como uma
ferramenta imprescindivel para o presente estudo, uma vez que permite a
obtencao informacdes sobre a evolugao microestrutural do material, tanto no
processamento em ECA, quanto em posterior estagio de recozimento, sendo
assim possivel langcar luz aos fenbmenos que permitem a obtengdo da
estabilidade microestrutural. Além do mais, a DRX ainda auxilia na obtencao de
dado microestruturais em uma analise in-situ (durante a deformagao), como sera

abordado posteriormente.
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2.6.2 Calorimetria exploratoria diferencial (DSC)

A calorimetria exploratéria diferencial (do inglés “Differential Scanning
Calorimetry”, DSC) é uma das técnicas de analise térmicas que permite
identificar alteracdes de natureza fisica ou quimica em um material, em funcao
do tempo e/ou temperatura, enquanto o material € submetido a uma variagéo
controlada de temperatura [133-136].

A DSC mede as mudancgas no fluxo de energia, em forma de calor, que
acontecem quando uma amostra é aquecida, resfriada ou mantida em condi¢gdes
isotérmicas. Assim, com o uso da DSC pode-se conhecer o fluxo de calor e as
temperaturas associadas com as mudancas de fases, ocorridas em um material,
em funcdo da temperatura e do tempo. Essas medidas podem fornecer
informagdes que envolvem processos endotérmicos (absorgdo de calor) e
exotérmicos (liberagéo de calor) e mudangas na capacidade calorifica [133-137].

Dentre as informagdes que podem ser obtidas com o uso da DSC, pode-
se citar: temperatura de transigcdo vitrea, temperatura de cristalizagao,
temperatura de fusao, temperatura de recristalizagao, temperatura de formacéao
de uma segunda fase, calor especifico do material, estabilidade térmica, entalpia
de reacgao, etc [133-135]. A Figura 2.39 mostra uma curva genérica de DSC,
apresentando uma mudancga da linha de base, referente a uma transigao vitrea

(1), dois picos endotérmicos (Il e lll) e um pico exotérmico (IV).
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Figura 2.39 - Curva genérica para um experimento DSC/DTA. |I) mudanga da linha de base

(transigao vitrea), Il) e 1) picos endotérmicos, IV pico exotérmico. Adaptado de [136].

Das andlises de DSC ¢é possivel extrair dados qualitativos e
quantitativos. A posicdo e o numero de picos sdo uteis para uma analise
qualitativa, enquanto a area de um determinado pico é utilizada para extrair
dados quantitativos. Em ambas as situagbes, a mudanga nas condi¢cdes de
andlise pode gerar mudancgas significativas nos resultados. Por exemplo,
quantidades relativamente pequenas de amostra fornecem picos mais estreitos
e com melhor resolugdo. Contudo, quantidades relativamente grandes de
amostra resultam em picos largos e com baixa resolugéo [133, 134, 136, 137]. O
efeito da quantidade de amostra esta exemplificado na Figura 2.40, para analises

de DSC realizadas com 3, 7 e 10 mg de amostra.
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Figura 2.40 - Efeito da massa da amostra na analise de DSC [136].

Um outro fator que também pode gerar alteragdes nos resultados obtidos
€ a taxa de aquecimento. O efeito da taxa de aquecimento esta ilustrado na
Figura 2.41, para analises de DSC realizadas com taxas de aquecimento entre
2,5-40 °C/min. Em geral, menores taxas de aquecimento resultam em picos
menos agudos e menos intensos, enquanto altas taxas de aquecimento podem
proporcionar o alargamento dos picos. Além do mais, altas taxas de aquecimento
promovem maior sensibilidade em alguns eventos térmicos, o que faz com que
alguns picos nao sejam identificados em baixas taxas de aquecimento, e que
haja a alteracdo na temperatura de ocorréncia de alguns eventos térmicos [133,
134, 137].
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Figura 2.41 - Influéncia de diferentes taxas de aquecimento em uma anaélise de DSC [136].

Ha ainda outros fatores que podem afetar os resultados obtidos em uma
analise de DSC, tais como o tamanho e geometria da amostra, condutividade
térmica da amostra, atmosfera do forno, vazao de gas utilizada, tipo de cadinho,
etc. [133, 136].

Em uma analise de DSC, as areas dos picos apresentados sao
proporcionais a entalpia (AH) da reagao relacionada ao pico, que por sua vez
esta relacionada com a massa da amostra utilizada, de acordo com a equacao
3.17 [135-137]:

J'A (3.18)

Na equacédo 3.11, J’ é a constante de calibragao do equipamento, A € a

area do pico e m’ € a massa da amostra utilizada. Portanto, com o auxilio da
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equacao, pode-se conhecer, por exemplo a energia armazenada durante a
deformacéo plastica em materiais metalicos, que é liberada durante um patamar
de aquecimento em uma analise de DSC.

Dessa forma, a técnica de DSC se mostra importante no presente
trabalho é para conhecer a sequéncia de precipitagao que ocorre na liga CuCrZr,
bem como a influéncia do processamento por ECA, em temperatura ambiente e
criogénica, em tal sequéncia de precipitagao.

A técnica de DSC também se mostra importante para o presente trabalho
de modo a permitir a analise da energia armazenada sob a forma de defeitos
microestruturais, apods o processamento por ECA em temperatura criogénica.
Conhecer a energia armazenada na deformagéo é o ponto de partida tanto para
langar luz sob os mecanismos que promovem o refino microestrutural e ganho
de resisténcia mecanica, quando para entender as alteragdes microestruturais
que ocorrem quando o material € armazenado em temperatura ambiente ou
submetido a posterior recozimento.

O processamento do ECAP é conhecido por introduzir uma grande
quantidade de defeitos microestruturais, predominantemente discordancias e
lacunas [138]. A energia total armazenada em forma de defeitos durante a
deformagéao pode ser conhecida integrando a area sob o pico de recristalizagéo
em uma analise de DSC.

Dessa energia total, a energia armazenada na forma de discordancias,
dentro dos gréaos e nos contornos dos graos, pode ser relacionada a densidade

(p) de acordo com a equacao 3.18 [139]:

Gb?
Ep=p<T) (3.19)

Onde G é o modulo de cisalhamento e b o valor absoluto do vetor
Burgers. De maneira semelhante, a energia armazenada na forma de lacunas
pode ser conhecida subtraindo a energia total armazenada na forma de defeitos
da energia armazenada na forma de discordancias. Além disso, a concentracao
de lacunas (V¢) por unidade de ponto da rede cristalina pode ser avaliada a partir

da equacgao 3.19:
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_Ya

Ve =
ch

(3.20)

Onde Vq é a quantidade de lacunas, que pode ser obtida dividindo-se a
energia na forma de lacunas pela energia de formagao por lacunas no cobre
(AH! = 0.195 X 10718) [140], e Lp & 0 nimero de pontos de rede no material, que
pode ser obtido usando a equacéao 3.20

mNA
Lp =
U

(3.21)

Onde m representa a massa amostra do material em estudo, Na € a
constante de Avogadro e u é o peso atdmico do cobre (63,55 g/mol).

Dessa forma, a técnica de DSC se mostra uma importante ferramenta
para a avaliacdo das alteracdes microestruturais que ocorrem nos materiais
durante a deformacgéao por ECA. Ainda mais, os resultados de DSC, aliados com
os resultados de DRX auxiliam significativamente no entendimento de tais
alteracdes microestruturais. Tais resultados podem ainda ser potencializados, e
de fato confirmados, por analises de microscopia que permitam a observacgao de
defeitos e heterogeneidades microestruturais geradas durante o processamento
por ECA. Nesse sentido, a técnica de difracao de elétrons retroespalhados sera

o tema abordado no topico seguinte.

2.6.3 Difracao de elétrons retroespalhados (EBSD)

A difracao de elétrons retroespalhados (do inglés “Electron Backscatter
diffraction” — EBSD) é uma técnica utilizada para se obter dados microestruturais
do material em analise em um microscépio eletronico de varredura (MEV). A
técnica de EBSD pode ser utilizada para medicao de mesotextura, quantificagcao
de microestrutura, caracterizacdo de contornos de grao de alto e baixo angulos
e determinagao de fases [141-143].

Para a realizagdo da andlise de EBSD, a amostra deve possuir uma

superficie extremamente plana e bem polida, e deve ser posicionada de forma



73

que o feixe de elétrons atinja a amostra com um angulo rasante
(aproximadamente 20°), de forma que o porta amostra deve ser inclinado a

aproximadamente 70°, conforme mostrado na Figura 2.42 [141, 142].

Feixe de elétrons Plano cristalino em difragao
incidente Linhas de
Cones dos elétrons difratados e Kikuchi
2 “

""—'/"

<—T Distanciaentre a
amostra e telade
fésforo

A t .
most Tela de fosforo

Figura 2.42 - llustragdo esquematica da obtencdo do padrao de difragédo de linhas de Kikuchi.
Adaptado de [141].

Quando o feixe de elétrons primario interage com a estrutura cristalina
da amostra, os elétrons retroespalhados, com baixa perda de energia,
resultantes dessa interagdo, saem da amostra formando um conjunto de cones
emparelhados, que correspondem a cada plano de difragao. Tais cones atingem
uma tela de fosforo, situada em uma curta distdncia a amostra em analise,
gerando assim o padrao de difracdo dos elétrons, conhecido como padréo de
linhas de Kikuchi. Tal padrao € caracteristico da estrutura cristalina e orientagao
da regiao da amostra do qual foi gerado. A tela de fésforo converte os elétrons
retroespalhados em luz, que por sua vez é detectada por uma camara CCD (do
inglés, “Charge Coupled Device” - CCD) [141, 142].

Uma imagem de EBSD é formada a partir do padrao de difracao das
linhas de Kikuchi (Figura 2.43a). Para a indexagao de um padrao de EBSD, a
localizagdo das linhas de Kikuchi mais intensas € realizada por meio de uma
operagao conhecida como transformada de Hough, sendo que os pontos
mostrados na Figura 2.43b correspondem a localizagdo das linhas de Kikuchi
mais intensas (Figura 2.43c). Apds essa operacao, uma linha correspondendo a

cada ponto na transformada de Hough é sobreposta a imagem original do padréo
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de difracdo de Kikuchi (Figura 2.43a), na qual as linhas e pontos sao, entao,
indexados e mostram uma determinada relagdo para cada ponto ou conjunto de
pontos (Figura 2.43e). Realizando a mesma operagdo para um conjunto
suficiente de pontos em uma imagem, & possivel construir um padrdo de

caracteristicas microestruturais da imagem como um todo [141, 142].

Figura 2.43 - Indexacao do padrao de difragdo de linhas de Kikuchi por meio da transformada
de Hough (a) padrao de difragado original, (b) padrdo da transformada de Hough, (c) pontos
indexados na imagem apos a transformada de Hough, (d) linhas de Kikuchi correspondentes ao
pontos encontrados na transformada de Hough e (e) padrao de difragdo indexado. Adaptado de
[144].

O centro das linhas de Kikuchi correspondem a intersec¢ao dos planos
cristalinos em difracdo, de forma que que cada linha de Kikuchi pode ser
indexada pelos indices de Miller de cada plano difratado. Dessa forma, o padrao
de difracao de linhas de Kikuchi pode ser utilizado para obter informagdes sobre
a orientacao cristalografica, distribuicdo de tamanho de grdo e subgréo,
identificar diferentes materiais e diferentes fases em um material [141]. Como
exemplo da importancia da analise de EBSD, pode-se citar a identificacdo de
fases de mesma composicédo e com estrutura cristalinas diferentes, tais como o
TiO2, que possui 3 estruturas cristalinas distintas, e a diferenciagéo da austenita
(FCC) na ferrita (CCC), onde ambas possuem a mesma composi¢ado quimica
[142].

No contexto das rotas de deformacéo pro DPS, a técnica de EBSD se

mostra extremamente importante, pois possibilita a visualizagdo da
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microestrutura extremamente refinada em uma regido grande o suficiente para
ser representativa da amostra. Tal visualizacdo se faz impraticavel por
microscopia optica devido ao limite de resolugao de tal técnica (0,4-0,7 um), o
que impossibilita visualizagdo de microestruturas muito refinadas. Ja o uso de
microscopia eletrénica de transmissao (MET) permite a visualizagdo de apenas
uma regido especifica de poucos nanbémetros, sendo por vezes nao
representativa da amostra como um todo.

Como exemplo das aplicagdes da técnica de EBSD em materiais
severamente deformados, Mishnev e colaboradores [113] processaram uma liga
CuCrZr por ECA a 400°C, até uma deformacdo equivalente de 12. O
processamento resultou na formacdo de uma microestrutura ultrafina, com
tamanho de gréao final 0,6 ym e fracdo de CBA aproximadamente de 40%. Tais

resultados foram obtidos por meio da analise de EBDS, ilustrada na Figura 2.44.

Figura 2.44 - Microestrutura apds processamento de uma liga CuCrZr apds 1(a), 2(b), 4(c), 8(d)
e 12(e) passes em ECA a 400°C. As linhas brancas e pretas indicam contornos de baixo e alto
angulo, respectivamente. ND= direcdo normal, SD= diregdo de cisalhamento, PD= dire¢do de

processamento, TD= dire¢ao transversal. Adaptado de [113].
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No estudo trabalho realizado por Souza Filho e colaboradores [145] é
possivel identificar um outro exemplo do uso da técnica de EBSD para
caracterizacao de materiais. Os autores realizaram a identificacao de diferentes
fases em um aco inox austenitico AISI 201, formadas durantes a laminagao. A
Figura 2.45 mostra a identificacdo das diferentes fases, y — austenita (CFC), a-
martensita (CCC) e e-martensita (HCP), todas as fases sendo constituidas

predominantemente por ferro.

Fase

- Y- Austenita
I o- Martensita

[] e- Martensita

Figura 2.45 - Figuras de polo invertidas mostrando a evolugdo microestrutural de um Ago Inox
AISI 201 laminado a frio com (a) 0,11, (b) 0,22, (c) 0,51 (d) 0,92. Adaptado de [145].

A técnica de EBSD se mostra bastante util no estudo dos materiais
deformados por DPS, uma vez que permite a observagdo, em uma area
relativamente grande, de heterogeneidades de deformac&o. Além do mais,
devido a microestrutura produzida por DPS ser ultrafina, a técnica de EBSD se
destaca com uma das poucas técnicas viaveis para analise de microestrutura
[146].

Nesse sentido, a analise por EBSD é particularmente adequada, uma
vez que informagdes uteis podem ser obtidas a partir da detecgcédo de regides
com diferentes fragdes CAA e CBA. Nesse sentido, vale salientar que a detecgao

7

de desorientacbes muito baixas também € importante para a analise da
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uniformidade do refino microestrutural durante a deformacao plastica. Dessa
forma, a técnica EBSD oferece a vantagem de fornecer dados de orientagéo
coletados em areas relativamente grandes. Além do mais, devido a area de
varredura ser relativamente grande, a analises de EBSD também pode fornecer
resultados complementares a analise de Microscopia Eletrénica de Transmissao
[146, 147].

A difragdo de elétron retroespalhados (EBSD) é sensivel aos efeitos
coletivos de discordancias, que se acumulam na microestrutura durante a
deformagao. Tais discordancias podem ser separadas em duas categorias:
aquelas que sao denominados discordancias geometricamente necessarias, e
que dao origem a curvatura no reticulado cristalino; e as discordancias que sao
armazenados estatisticamente e que nao resultam na rotacdo do reticulado
[146].

A técnica de ESBD também é extremamente util para o estudo em
materiais recristalizados, como por exemplo na determinagédo dos indices GOS
(do inglés — “Grain orientation spread”), que € uma medida de orientacdo média
entre contornos. O indice GOS ¢é dado pelo desvio médio na orientacdo entre
cada ponto em um grao e a orientacao média do grao [148] e pode ser calculado
determinando a desorientagdo média entre cada ponto do grdo com todos os
outros pontos do mesmo grao [149]. De Acordo com Bonasso et al. [150] o indice

GOS pode ¢é dado conforme a equacéao 3.21:

1
GOS(i) =](_l)z Wy (3.22)
J

Onde J(i) € o numero de pixels no grao i, wijj € o angulo de desorientacéo
entre a orientagdo do pixel j e a orientagdo média do grao i. Nesse sentido O
indice GOS é util do estudo de materiais recristalizado, uma vez que materiais
deformados possuem graos distorcidos, que resulta em um alto valor do indice
GOS. Por outro lado, graos recristalizados sao livres de deformacéao, possuindo
um baixo valor de indice GOS [150, 151]. A titulo de exemplo, a Figura 2.46

mostra o mapa de distribuicdo GOS de uma liga de aluminio (AA6063) submetida
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a deformagdo por cisalhamento e posterior tratamento térmico de
envelhecimento. A Figura 2.46a, mostra o material antes da deformagéao, no qual
a maioria dos graos aparecem na cor azul (isentos de deformacgao), com baixo
indice GOS. Ja a Figura 2.46b mostra o material deformado, com uma

distribuicdo de indice GOS entre os graos.

Total Total

Min Max Fraction

1.5 0.806
0.11§
0.074

0.000

Min  Max Fraction
0 15 04179
[ 15 2 0469
[ 13 45 0250

45

i 45 6 0.085
75 0.000 B 75 0008

Figura 2.46 - Distribuicdo GOS de uma amostra de liga de aluminio (AA6063) (a) antes e (b)

apo6s deformagao por cisalhamento [152].
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3 MATERIAIS E METODOS
3.1 Material

Os materiais utilizados no presente trabalho foram uma liga de cobre
comercialmente pura (> 99% Cu) e uma liga do sistema Cobre-Cromo-Zircénio
(Cu-0,8Cr-0,07Zr). Doravante, o termo CuCrZr sera utilizado para designar
especificamente a liga com composigao utilizada nesse trabalho. A liga CuCrZr
foi adquirida junto a empresa Multialloy Metais e Ligas Especiais Ltda, que
forneceu a analise quimica elementar do material com o certificado de qualidade
conforme norma ISO 9001. A composigdo quimica das duas ligas foi aferida
utilizando as técnicas de Espectrometria de Emissdo Optica por Centelhamento
(S-OES), para o cobre puro, e Espectrometria de Emisséo Optica por Plasma
Acoplado Indutivamente (ICP-OES), para a liga CuCrZr. Tais analises foram
realizadas no Centro de Caracterizacdo e Desenvolvimento de Materiais
(CDDM) do Departamento de Engenharia de Materiais da Universidade Federal
de Sao Carlos (DEMa — UFSCar). As composi¢des das ligas de cobre puro e
CuCrZr estdo especificadas na Tabela 3.1 e Tabela 3.2, respectivamente.
Doravante, exceto se mencionado o contrario, todos os equipamentos utilizados

no trabalho estao instalados no DEMa - UFSCar.

Tabela 3.1 - Composig&o quimica do cobre comercialmente puro (% em peso).

Cu Zn Al Pb Si Fe Mg

Balanco 0,041 0,016 0,014 <0,01 <0,01 <0,05

Tabela 3.2 - Composi¢cédo quimica da liga comercial CuCrZr em % em peso.

Cu Cr Zr Zn Si Fe Al

Balanco 0,77 0,071 0,03 <0,05 <0,05 <0,05

O material inicial foi recebido em forma de barras cilindricas laminadas

a quente. As amostras foram cortadas, acompanhando a dire¢cao de laminacéo,
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com 70 mm de comprimento e usinadas até um didmetro de 9,8 mm, conforme

mostrado na Figura 3.1.

Figura 3.1 - Amostras para processamento em ECA.

3.2 Procedimento experimental

As Figuras 4.2, 4.3 e 4.4 apresentam um resumo das atividades que
foram realizadas no presente trabalho. A primeira etapa, resumida na Figura 3.2,
teve como objetivo caracterizar os materiais apos recozimento e solubilizagao,
para o cobre puro e para a liga CuCrZr, respectivamente. Além disso, buscou-se
conhecer o comportamento mecanico a -80 °C, -150 °C e -196 °C dos materiais
utilizados, por meio de ensaios de compressao, visando definir a temperatura
minima para o processamento em ECA.

Para um maior entendimento dos fendmenos que ocorrem durante a
deformagao em temperaturas criogénicas, também foram realizados ensaios in
situ, para a liga CuCrZr como uma forma de minimizar a perda de informacgdes
microestruturais importantes, durante a deformagao plastica em temperaturas
criogénicas, utilizando a estacao experimental XTMS (X-ray Scattering and
Thermo-Mechanical Simulation).
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Figura 3.2 - Fluxograma com as atividades da primeira etapa do trabalho. (M.O - Microscopia
Optica, DRX - Difragéo de raios X, DSC - Calorimetria diferencial de varredura, EBSD - Difragédo
de elétrons retroespalhados, MEV - Microscopia eletrbnica de varredura, MET - Microscopia

eletrénica de transmissao).

Na segunda etapa do trabalho, resumida na Figura 3.3, foi realizada a
ECA em temperatura ambiente e criogénica, tanto no cobre puro quanto para a
liga CuCrZr.

Cu puro CuZrCr

Recozido Solubilizada
(500°C/1h) (1000°C/1h)

'

Processamento
ECATAeTC

Figura 3.3 - Fluxograma com as atividades da segunda etapa do trabalho.
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Na terceira etapa do trabalho foi feito um acompanhamento das
alteracdes microestruturais que ocorreram apds a etapa de processamento. A
Figura 3.4 resume as atividades realizadas na terceira etapa do trabalho. Tal
acompanhamento foi realizado para as amostras armazenadas em temperatura
ambiente e também nas amostras submetidas a tratamento térmicos com um
intervalo de tempo/temperaturas diferentes. A ideia principal foi fazer um
comparativo das alteragbes sofridas pelo cobre puro e pela liga CuCrZr,
identificando 0s efeitos dos precipitados em retardar a
recuperacgao/recristalizagdo da liga CuCrZr. As técnicas de caraterizagcédo e
preparagao de amostras, empregadas em todas as etapas do presente projeto

de pesquisa, estdo descritas em segdes posteriores seguir.

Cu puro

Processado em
TAeT.C

R

Tratamento térmico
p6s-ECA

v

Figura 3.4 - Fluxograma com as atividades da terceira etapa do trabalho

3.3 Tratamentos térmicos

3.3.1 Recozimento e solubilizacao

Apds a usinagem descrita no item 3.1, as amostras de cobre puro foram
submetidas a um tratamento de recozimento, a 500 °C durante 1 h, e
posteriormente resfriadas ao ar. O intuito do tratamento de recozimento foi
homogeneizar a microestrutura e minimizar os efeitos oriundos da rota de

processamento prévia [7]. Os parametros de tempo e temperatura foram
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escolhidos com base na literatura consultada [3, 153] e em trabalhos publicados
previamente [84].

Por sua vez, as amostras da liga CuCrZr foram submetidas a um
tratamento térmico de solubilizagdo, a 1000 °C durante 1 h, com posterior
témpera em agua. O intuito do tratamento térmico de solubilizagéo foi dissolver
precipitados soluveis e redistribuir os atomos de soluto, levando a formacéo de
uma solucgao sélida monofasica. A etapa de témpera foi necessaria para prevenir
qualquer processo de difusdo e assim obter uma solugao sélida supersaturada
[7]. Os parametros de tempo e temperatura foram escolhidos com base na
literatura consultada [10, 112, 116, 154, 155].

3.3.2 Tratamento térmico de precipitacéo

Visando encontrar o pico maximo de dureza, os tratamentos térmicos de
precipitacdo (ou envelhecimentos) foram realizados em trés temperaturas
diferentes (450 °C, 500 °C e 550 °C) e em cinco intervalos de tempo distintos
(0,5; 1h; 1,5h; 2h e 2,5h). Os parametros de tempo e temperatura foram
escolhidos com base na literatura consultada [10, 112, 116, 154, 155] e em
resultados obtidos com anadlises de DSC, realizadas na primeira etapa do
trabalho (Figura 3.2). O tratamento térmico de envelhecimento teve como
objetivo a formagéo de precipitados finamente dispersos, ricos em Cr, com o
intuito de aumentar a resisténcia da liga CuCrZr. Posteriormente aos
processamentos por ECA, que serao descritos no subitem a seguir, também
serdo realizados tratamentos térmicos de envelhecimento com o objetivo de

estabilizar a microestrutura apds o processamento criogénico.

3.4 Processamento por ECA

Para o processamento em temperatura ambiente, as amostras foram
submetidas a até 10 passes em ECA. O processamento ECA foi realizado em
uma matriz desenvolvida pelo grupo de pesquisa sobre Efeitos da Deformagéo
Plastica Severa em Metais, do DEMa - UFSCar.

A matriz utilizada foi confeccionada em aco H13 (aco ferramenta para

trabalhos a quente), possuindo canais circulares de 10 mm de didametro, um
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angulo de intersegéo entre os canais, ®@, de 120° e o angulo de curvatura, ¥, de
22°, conforme mostrado na Figura 3.5. Com essa configuragdo, se obtém um
grau de deformacao equivalente (geq) igual a 0,64 por passe, estimada pela

equacao de lwahashi [61].

Extrusdo

Figura 3.5 - Geometria da sec¢éo transversal da matriz de ECA utilizada.

A rota de processamento utilizada foi a rota B¢, devido a maior
capacidade de homogeneizagdo da microestrutura. O processo de extrusao foi
realizado em uma maquina universal de ensaios mecanicos, marca Kratos.
Durante o processamento, os parametros foram controlados pelo software TRC,
sendo que a carga foi mantida sempre abaixo de 5000 kgf e a velocidade de
deslocamento do pungao préxima de 30 mm/min. Para diminuir ainda mais o
efeito do atrito durante o processo, as amostras e o pungao foram lubrificados
com graxa a base de bissulfeto de molibdénio (MoS2).

Para a realizagdo da ECA em temperatura criogénica, os parametros de
processamento e configuragdo de montagem em temperaturas criogénicas
foram definidos com base nos resultados preliminares obtidos em temperatura
ambiente, bem como nos ensaios de compressao em temperatura criogénica.

O processamento da ECA em temperatura criogénica foi realizado em
uma camara de controle de temperatura, apresentada na Figura 3.6a a qual foi
resfriada e mantida em temperatura constante de 80 + 5°C. Tanto as amostras
para processamento quanto a matriz foram resfriadas até 80°C, até a

estabilizacado de tal temperatura. Um termopar do tipo K foi inserido dentro da
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matriz, em um canal adjacente ao ponto de mudanga de diregao de extrusao da
amostra, com o intuito de medir a temperatura durante o processamento,
conforme mostrado na Figura 3.6b. Vale salientar que a temperatura da matriz e
nas adjacéncias da amostra foram mantidas constantes a -80°C durante todo
processamento. Apds cada passe, as amostras foram armazenadas em
nitrogénio liquido para prevenir a ocorréncia da recuperagdo apos o

processamento.

Matriz ECA

Canal de
saida da
amostra

~“Termopar,

Figura 3.6 - (a) Camara criogénica utilizada no processamento por ECA em temperatura

criogénica, (b) set-up experimental mostrando a inser¢éo do termopar na matriz.

3.5 Analise microestrutural

As técnicas de analises microestrutural descritas abaixo tiveram como
objetivo a caracterizagdo do material antes e apds processamento em ECA, em

ambas as temperaturas e 0 acompanhamento das alteragbes microestruturais
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das amostras armazenadas em temperatura ambiente e das amostras
submetidas a tratamento térmico pos-ECA.

As amostras de cobre puro e da liga CuCrZr, submetidas aos
tratamentos térmicos descritos na Figura 3.3, e processadas por 1X, 5X e 10X
passes em ECA, foram submetidas a analise microestrutural, realizada no plano
Y de cada amostra. A Figura 3.7 ilustra esquematicamente o plano Y, do qual

foram removidas amostras para todas as analises microestruturais.
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Figura 3.7 - Representagdo esquematica indicando o plano Y em que foi realizada a

caracterizagao microestrutural.

Primeiramente, as amostras foram analisadas utilizando Microscopia
Optica (MO) e difracdo de raios X (DRX). Para a analise de MO, as amostras,
além de cortadas no plano Y, foram embutidas em resina poliéster e lixadas com
lixas a base de carbeto de silicio com granulometria na faixa 320-2000 #mesh.
Apods isso, as amostras foram submetidas ao polimento mecanico, utilizando
suspensdes diamantadas a base d’agua, com os seguintes tamanhos de
diamante: 3, 1 e 0,25 ym, seguido de polimento final em politriz vibratéria com
silica coloidal de 0,01 pm.

Com o objetivo de revelar a microestrutura, as amostras foram atacadas
quimicamente utilizando um reagente composto por 5 g de FeCls, 13 mL de HCI
e 60 mL de C2HsOH [156]. As imagens foram obtidas em um microscopio

Olympus BX41M. A microscopia Optica também foi utilizada para auxiliar nas
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medidas de tamanho de grao, quando possivel, conforme descrito na norma
ASTM E112 [157].

A técnica de DRX foi utilizada com o objetivo de obter valores de
densidade de discordancias e de densidade de falha de empilhamento das
amostras processadas em ECA, bem como 0 acompanhamento da evolugao da
densidade de discordancias ao longo do tempo. As amostras foram lixadas com
lixas de carbeto de silicio com granulometria na faixa 320-2000 #mesh.
Posteriormente, as amostras foram polidas utilizando suspensées diamantadas
a base d’agua, com os seguintes tamanhos de diamante: 3 e 1 ym. Apds isso,
foi realizado um polimento quimico para alivio das tensbes superficiais
introduzidas pelos processos mecanicos de lixamento e polimento. O polimento
quimico consistiu da utilizacdo de uma solucdo composta de 20mL de acido
nitrico (HNO3) 25 mL de etanol absoluto (C2Hs0OH), 55 mL de acido fosférico
(HsPO4) [156], em uma faixa de temperatura de 55-80 °C, com auxilio de
agitacdo magnética, na qual as amostras foram submergidas por cerca de 40-60
segundos.

As analises de DRX foram realizadas em um difratbmetro da marca
Bruker D8 Advance Eco, com radiacao aplicada CuKaq de 1,54 A, com o intervalo
de varredura 20 40-120°, step de 0,02° e tempo por step de 0,20s. Tais analises
tiveram como objetivo obter valores de densidade de discordancias, tamanho de
cristalito e densidade de falhas de empilhamento, pelo método Williamson-Hall
modificado (W-H) [127, 130, 158, 159].

As anadlises de microscopia eletrbnica de varredura (MEV) foram
realizadas quando da dificuldade da observagao, em M.O, das microestruturas
muito severamente deformadas. Concomitantemente a analise de MEV, também
foram realizadas analises de Espectroscopia por Energia Dispersiva de raios X
(do inglés Energy-Dispersive X-Ray Spectroscopy - EDS) para auxiliar na
identificacdo de particulas de segunda fase e precipitados na liga CuCrZr. Para
analises via MEV as amostras foram preparadas com o mesmo procedimento
descrito previamente para as analises de MO. O equipamento foi 0 microscopio
PHILIPS FEG XL30.
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Foram realizadas analises de EBSD com o intuito de medicao de tamanho
de grdo e acompanhamento da quantidade de contornos de subgréo, ao longo
do tempo, das amostras apés ECA em temperatura ambiente e criogénica. As
analises de EBSD foram realizadas um microscopio com filamento do tipo FEG
(do inglés, “Field Emission Gun”) da marca TESCAN, modelo MIRA 3, equipado
com detector de EBSD da Oxford Instruments que esta instalado na
Universidade Estadual de Ponta Grossa (UEPG), com tens&o de operagao igual
a 15 kV. Os dados foram coletados e analisados no software AZtechHKL. A
distancia entre um ponto e outro da varredura (“step size”) variou de 0,2 a 0,25
pm. As amostras para analise de EBSD foram submetidas ao procedimento de
polimento eletrolitico utilizando solugdo composta de 100 mL de HNO3 e 300 mL
de CH3OH, para o polimento da liga CuCrZr, e 250mL de C2HsOH, 250 mL de
H3sPO4 e 500 mL de Hz20, para o polimento do cobre puro. As solugbes foram
resfriadas para temperaturas abaixo de 10°C. O tempo de polimento foi de cerca
de 20 s, utilizando tensdo de 25 V, que resultou em uma densidade de corrente
de 1 a 2,0 A/cm? durante o polimento eletrolitico.

Analises de microscopia eletrbnica de transmissdo (MET) foram
realizadas para identificagdo dos precipitados formados apos a etapa de
tratamento térmico de envelhecimento, na liga CuCrZr, bem como sua relagao
cristalografica com a matriz de cobre através da técnica de difracado de elétrons
em area selecionada (SAED, do inglés “Selected Area Electron Diffraction”). A
MET também foi utilizada para acompanhamento da configuragao do arranjo de
discordancias no interior dos grdos dos materiais processados, bem como a
alteracao dessa configuragéo ao longo do tempo. O equipamento utilizado foi um
microscopio FEI TECNAI G2 F20 HRTEM.

Analises de DSC foram realizadas para auxilio de identificagdo do
intervalo de temperatura em que ocorre a precipitagado para a liga CuCrZr. O
equipamento utilizado foi um DSC da marca NETZSCH modelo 404F1 Pegasus.
As analises foram realizadas no Instituto Tecnoldgico de Aeronautica (ITA), com
intervalo de temperatura de 25°C-600°C. Além disso, também foram realizadas
analises de DSC para avaliagao da energia de deformagao armazenada com o

processamento, bem como a alteragdo dessa energia ao longo do tempo.
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3.6 Caracterizagao Mecanica

3.6.1 Caracterizacao realizada na estagao XTMS

A estagdo XTMS esta instalada no Centro Nacional de Pesquisa em
Energia e Materiais (CNPEM), na linha XRD1 do anel sincrotron e € composta
por um simulador termomecanico Gleeble 3S50® (Figura 3.8), e um sistema de
aquisicao e instrumentagao desenvolvido pelas equipes do LNNano (Laboratério
Nacional de Nanotecnologia — CNPEM), LNLS (Laboratério Nacional de Luz
Sincrotron — CNPEM) e pela Dynamic Systems Inc. (DSI). Vale salientar que
todo o conjunto, inclusive o simulador termomecanico, foi desenvolvido

exclusivamente para operagao no anel sincrotron.
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Figura 3.8 - Simulador termomecénico Gleeble 3S50® da linha XTMS.

Adaptado para realizacdo de ensaios criogénicos, o simulador
termomecanico da linha XTMS contempla um sistema de resfriamento com
nitrogénio liquido, e experimentos em temperaturas menores do que -100 °C séo
realizados facilmente. No presente trabalho, os valores de temperatura
alcangados no resfriamento foram de aproximadamente -150 °C e se mantiveram

estaveis durante todo o teste pela aspersao de nitrogénio liquido nos corpos de
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prova. Termopares do tipo K foram fixados nas amostras, tendo uma resolugéo
de aproximadamente 0,2 °C [160].

O anel sincrotron é composto por um anel de armazenamento com
capacidade de 1,37 GeV, com capacidade de injecdo de corrente da faixa de
250 mA. A linha XTMS possui um duplo monocromador de silicio (111) e, para a
realizacdo dos ensaios, a amostra foi posicionada dentro do simulador
termomecanico, que por sua vez fica a 17 metros do segundo cristal
monocromador. Na posigdo da amostra, o tamanho (didmetro) do raio incidente
tem uma largura maxima meédia de 3,6 mm horizontalmente e de 1,2 mm
verticalmente [160].

Os detectores ficam posicionados de 360 a 600 mm da amostra, sendo
dois sistemas de detectores de raios X: um deles comtemplando dois detectores
lineares Mythen 1K, e o segundo contempla o detector de area Rayonix
SX165CCD 123. A radiacao incidente na linha XTMS possui energia de 12 keV
e comprimento de onda A = 1,0332 A. A taxa de deformacgéo utilizada na
Gleeble® foi de 1 x 103 s [160].

Os padrdes de difragao foram coletados em um intervalo de tempo de 4
a 10 s, simultaneamente ao ensaio de tragao, em um intervalo 26 de 40°- 64°.
Para obter os padrbes de difracdo, foram usados dois detectores lineares
Mythen, nos quais cada detector faz uma varredura em uma faixa de
aproximadamente 10°, com um gap de 0,9° e uma resolugao angular de 0,1°.

Os corpos de prova para os ensaios de tragao foram usinados seguindo
a dire¢ao de laminagao, de acordo com as dimensdes mostradas na Figura 3.9.
Neste trabalho, a configuragdo de DRX utilizada possuia uma geometria ndo
convencional (com o feixe incidente fixo), o que é uma limitagao intrinseca da
configuragdo experimental. Assim, foi possivel realizar uma analise
semiquantitativa do alargamento da linha de planos simples (hkl), a fim de avaliar

o endurecimento por deformacao durante o ensaio de tracio.
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Figura 3.9 - (a) llustragao das dimensdes (e mm) dos corpos de prova utilizados nos ensaios de

tracdo na estagao XTMS e (b) detalhe da amostra dentro da camara de teste de tracao.

Com objetivo de analisar de forma mais detalhada o comportamento
durante o encruamento do cobre puro e da liga CuCrZr, foi aplicado o modelo
matematico de Kocks-Mecking (K-M) [161], que descreve o endurecimento por
deformagédo (o) em fungédo da densidade média de discordancias (p), partindo-

se da relagédo de Taylor mostrada na equagéao 4.1:

o= aMGb,/p (4.1)

Sendo a uma constante numérica e M o fator de Taylor. Assim, o aumento
da tensdo com o aumento da deformacao plastica pode ser determinado pela
evolucéo da densidade de discordancias, que por sua vez resulta da competicao
entre seu aumento e sua aniquilagao, devido a recuperagao dinamica. Portanto,
a variagéo da densidade de discordancias em fungéo da deformagao (dp/de)

pode ser expressa da seguinte maneira:
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dp dp* dp” (4.2)

de de de

O primeiro termo a direita na equacéao 4.2 representa a acumulacéo de
discordancias, o qual pode ser reescrito em termos de taxa de armazenamento
de discordancias, expressa por kip'?, sendo k1 uma constante proporcional ao
livre caminho meédio das discordancias. O segundo termo representa a
recuperacao dindmica, o qual pode ser reescrito em termos de taxa de
recuperacao, k2.p, sendo k2 um coeficiente adimensional de recuperacao
dinamica, proporcional a média dos comprimentos de discordancias aniquiladas
durante a recuperacdo. Dessa forma, € possivel descrever a evolugao da
densidade de discordancias por estes dois termos. Substituindo o termo que
descreve a evolugdo da densidade de discordancias na equagédo 4.1, e

combinando com a equacgao de Voce [161], obtém-se a equacéao 4.3:

- a1-3)

Os
Sendo B0 = (aGbK1)/2 e 0s = (aGbk1/kz2). Assim é possivel descrever a

taxa de encruamento no modelo K-M conforme a equacéo 4.4:

0=0,—ko (4.4)

Sendo K’ um parametro descrito em fungcao de 6o € 0s. A representacao
grafica do modelo de K-M ¢é obtida a partir da curva de tensdo X deformagéao
verdadeira, e relaciona a taxa de encruamento (6 = do/de) com a diferenga de
tensao (o - oy), sendo oy a tensao de escoamento. De uma forma geral, esse tipo
de representagcédo apresenta uma regiao aproximadamente linear, a qual pode
ser associada qualitativamente a recuperacdo dinamica. Assim, a inclinacao
desta regido (d6/do) é proporcional a taxa de recuperagao dinédmica, ou seja, a
velocidade com que ocorre a aniquilacdo de defeitos, principalmente de

discordancias, durante a deformacéao plastica. O intercepto dessa regido com o
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eixo das ordenadas (taxa de encruamento) fornece o valor de 6o, que
corresponde a maxima taxa inicial de encruamento [161].

Durante o ensaio de tracdo, a superficie na qual ocorre a difracédo de
raios X € afetada por mudangas nas dimensbées da amostra, temperatura e
quantidade de deformacéo, a posi¢ao e intensidade dos picos de difragdo foram

corrigidos pelas Equacgdes 4.5 e 4.6, respectivamente

(t/q) - sin26 (4.5)
A26 = tan—1 [£ ( /g) St Obs]/sin w}
1(20) = (Iobs . Zeobs)e_{1+[5inw/sin(20+w)]} (46)

Onde, na equagao 4.5 A(26) é o angulo de difragao corrigido, 280bs € 0
angulo de difragcdo observado, t € a espessura da amostra, w é o angulo do feixe
incidente, € € a deformacdo da amostra e g € a distancia da amostra entre o
centro do detector e a regido irradiada da amostra que fica no eixo do
goniémetro.

Na equacao 4.2, 1(26) é a intensidade corrigida, lobs (28) € a intensidade
medida e 8 € o angulo de pico corrigido. O fator de temperatura nao foi
considerado devido ao fato da temperatura permanecer constante durante todo
o teste [120, 162]. Apdés a obtencdo dos padrées de difragdo, os fatores
instrumentais foram deconvoluidos realizando o ajuste de Caglioti conforme
detalhado em [126].

3.6.2 Caracterizagao realizada no DEMa-UFSCar

Medidas de dureza Vickers foram realizadas nas amostras nas
condicbes como recebida, recozida/solubilizada e apds cada passe em ECA, em
temperatura ambiente e criogénica, com o intuito de avaliar a evolugéo da dureza
durante o processamento. Uma vez realizado um passe, as amostras foram

novamente lixadas e a dureza aferida. As medidas de dureza foram realizadas
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no plano Y das amostras, conforme a norma ASTME92-16. O equipamento
utilizado foi um durémetro VEB modelo HPO250, utilizando uma carga de 5 kgf
e tempo de 15 s. Medidas de dureza também foram realizadas ao longo do tempo
nas amostras armazenadas em temperatura ambiente, visando ter uma
indicacdo indireta da evolucdo microestrutural das amostras deformadas em
ambas temperaturas.

Também foram realizadas medidas de dureza Vickers por
microimpressdao nas amostras submetidas ao tratamento térmico de
envelhecimento e nas amostras que foram submetidas ao ensaio de
compressao, como forma de avaliar os efeitos do da deformacgao plastica
realizada em temperaturas criogénicas. As medidas foram feitas utilizando carga
de 100 g por 15 s, em um durébmetro Future Tech, modelo FM800, seguindo a
ASTM E-384.

Ensaios de compressao uniaxial foram realizados para conhecimento do
coeficiente de encruamento e estudos das curvas Kocks-Mecking das amostras
ensaiadas em temperatura ambiente e em temperaturas criogénicas. As
amostras cilindricas com 6 mm de altura e 8 mm de didmetro foram usadas nos
ensaios de compressao uniaxial, realizados em uma maquina INSTRON-5500,
com taxa de deformacao inicial igual a 1 x 103 s™".

Foram realizados ensaios de tracdo apds processamento por ECA em
temperatura ambiente e criogénica, como forma de avaliar o efeito da
temperatura de processamento nas propriedades mecanicas dos materiais
utilizados. Os corpos de prova para o ensaio de tracdo possuiam tamanho
reduzido e foram retirados da sec¢ao longitudinal das amostras processadas,
conforme mostrado na Figura 3.10. Os ensaios foram realizados em uma
maquina INSTRON-5500, conforme a ASTM E-8 [163], usando uma taxa de
deformacéo inicial igual a 1 x 10 s. Com os dados obtidos nos ensaios de
tracao realizados no DEMa-UFSCar também foi feita uma analise a partir do

modelo matematico de K-M [161].
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Figura 3.10 - Desenho esquematico do corpo de prova para ensaio de tragdo (Dimensdes em
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1 Caracterizagao mecanica e microestrutural dos materiais de partida

A Figura 4.1 apresenta a microestrutura do cobre puro (Figura 4.1a) e da
liga CuCrZr (Figura 4.1b), apds o tratamento térmico de recozimento e
solubilizacao, respectivamente. Doravante, para fins de posterior comparacao
com os materiais processados por ECA, o cobre puro e a liga CuCrZr, na
condigao recozida e solubilizada, respectivamente, serdo denominados de 0X.
Em ambas as figuras a microestrutura € composta por grédos equiaxiais e por
algumas maclas de recozimento. O tamanho de gréo para o cobre puro e para
a liga CuCrZr foi de, aproximadamente, 17 e 50 ym, respectivamente. Além
disso, ambas as microestruturas apresentam uma fragado de contornos de alto
angulo (FCAA) acima de 90%.

<101>
Figura 4.1 — Figura de polo Inversa m (FPI) mostrando a Microestrutura inicial do (a) Cu puro e
(b) da liga CuCrZr.

A microestrutura da liga CuCrZr também foi observada via MET, no
modo varredura (STEM, do inglés “Scanning Transmission Electron
Microscopy”), conforme mostra a Figura 4.2. A Figura 4.2a apresenta uma
imagem obtida em campo claro no modo STEM, na qual é possivel identificar
uma particula grosseira rica em Cr, seu respectivo espectro EDS (Figura 4.2b) e
o padrao de difragao de elétrons de area selecionada (DAS) (Figura 4.2c), ambos
retirados de toda a area apresentada. Assim, foi possivel notar que a liga CuCrZr

na condi¢cao 0X apresentou em sua microestrutura particulas insoluveis ricas em



98

Cr. Tais particulas sdo formadas devido a solubilidade limitada de Cr na matriz
de Cu, e permaneceram insoluveis mesmo apds o tratamento térmico de
solubilizagdo a 1000 °C [17].

A Figura 4.2d também apresenta a liga CuCrZr na condi¢gao 0X, mas em
uma ampliagdo maior e suas respectivas analises EDS e DAS na Figura 4.2e e
Figura 4.2f, respectivamente. A partir contraste de campo de deformacao
coerente em torno de precipitados finos da Figura 4.2d, pode-se observar zonas
de Guinier-Preston (ZGP), na forma de pequenos agrupamentos de precipitados
coerentes ricos em Cr, conforme detalhado no quadro no canto superior direito
da imagem. Essas ZGP apresentam uma estrutura cubica centrada na face
(CFC) com parametro de rede estimada em a = 0,367 nm, o que esta de acordo
com a literatura [164]. Dessa forma, pode-se notar que a liga na condi¢do 0X

possui tanto particulas grosseiras quanto ZGP, ambos ricos em Cr.
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Figura 4.2 - (a) Imagem de campo claro no modo STEM, (b) respectivo espectro EDS e (c)
padrao SAED da particula grossa da liga CuCrZr na condi¢gdo SOL. (d) Imagem de campo claro
no modo STEM, (e) respectivo espectro EDS e (f) padrao SAED das zonas GP da liga CuCrZr
na condigado SOL.
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A Figura 4.3 mostra o resultado da analise de DSC, para a liga CuCrZr
na condigdo solubilizada. De acordo com a Figura 4.3, notam-se dois picos
exotérmicos, aproximadamente a 460°C (pico 1) e a 574°C (pico 2). Os dois
picos exotérmicos apresentados estdo associados com a formagado de
precipitados durante o aquecimento. Como mostrado anteriormente, na liga
CuCrZr os elementos Cr e Zr possuem baixa solubilidade na matriz de cobre e,
de acordo com resultados reportados na literatura [116, 165, 166], durante o
aquecimento dessas ligas ocorre a formagao de aglomerados ricos em Cr (pico

1) e de intermetalicos CusZr (pico 2).

Analise de DSC - CuCrZr
T Exo — Solubilizada (0X)

Fluxo de Calor (u.a)

1 d I ! 1 ! I ' I ! I 4
100 200 300 400 500 600 700
Temperatura (°C)

Figura 4.3 - Curva de DSC para a liga CuCrZr na condigéo solubilizada (0X).

Com base nos dados apresentados na Figura 4.3, foram realizados
tratamentos térmicos de envelhecimento nas temperaturas de 450°C, 500°C e
550°C na liga CuCrZr na condi¢ao 0X, em intervalos de tempos e 15, 30, 60, 90
e 120 minutos. A Figura 4.4 mostra a evolugao dos valores de dureza para cada

conjunto tempo/temperatura de tratamento térmico.
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Evolugdo da dureza da liga CuCrZr na condigdo 0X

—m—450°C .

200 | —e—500°C |
| —*— 550°C |
180 g
-
= 160 g
z
= 140 N g
§ ¥ *
m —
5 120 4 E i““! -
A

100

o /*\

80 -
| /./
60 ? T T T 1 I L 1 T
30 45 60 75 90 105 120 13515
Tempo (min)

Figura 4.4 - Evolugdo da dureza da liga CuCrZr submetida ao tratamento térmico de

envelhecimento em diferentes tempos e temperaturas.

A dureza da liga CuCrZr na condigdo 0X foi de 63,2 + 1,2 HVO0,1. De
acordo com a Figura 4.4, ocorreu um aumento de dureza para todos os intervalos
de tempo e temperaturas em que a liga foi envelhecida. Contudo, nas
temperaturas de 450 °C e 500 °C, a liga CuCrZr atinge-se o pico de dureza em
120 minutos e 90 minutos de envelhecimento, respectivamente. O aumento de
dureza para essas condi¢coes se deve ao endurecimento por precipitacdo, no
qual os precipitados formados durante o envelhecimento atuam de forma a
impedir o movimento de discordancias [165]. Nesse ponto, os precipitados sao
pequenos e dispersos o suficiente, de modo que as discordancias necessitam
de uma tensao extra para cisalhar os precipitados coerentes e continuar o seu
movimento [31].

Por outro lado, a queda dos valores de dureza para as temperaturas 450
°C e 500 °C, apo6s 120 minutos e 90 minutos, respectivamente, se deve ao
superenvelhecimento do material, em que os precipitados formados crescem e
coalescem, de modo que se tornam obstaculos menos efetivos ao movimento de
discordancias. Nesse ponto, uma vez que os precipitados crescem e perdem a
coeréncia com a matriz, os precipitados deixam de ser cisalhaveis quando da

interagcdo com as discordancias, fazendo com que as discordancias os
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transponham pelo mecanismo de Orowan [167], assim como ilustrado no item
3.2.3. Nesse sentido, a liga tratada a 550 °C, mesmo para o menor tempo de
envelhecimento, ja se mostra no patamar de superenvelhecimento, no qual a
dureza cai a medida em que se aumenta o tempo de tratamento térmico.

Com base nos dados apresentados na Figura 4.3 e Figura 4.4, foram
realizados tratamentos térmicos de envelhecimento na liga CuCrZr na
temperatura de 450 °C, durante 120 minutos (condi¢gao 450/120) e a 500 °C
durante 90 minutos (condi¢do 500/90). A Figura 4.5 mostra imagens de MEV e
suas respectivas analises de mapeamento por EDS. A condigado 0X (Figura 4.5a)
apresenta varias particulas ricas em Cr de forma arredondada. Estas particulas
sdo formadas devido a limitada solubilidade sdélida de Cr na matriz de Cu e
permaneceram insoluveis mesmo apos o tratamento térmico de solubilizagao.

A liga CuCrZr nas condigdes de envelhecimento 450/120 (Figura 4.5b) e
500/90 (Figura 4.5c) também apresentou particulas grosseiras ricas em Cr,
semelhantes a condi¢cdo 0X. A Figura 4.5d mostra uma curva representativa da
distribuicdo do tamanho de particula para todas as condicdes e indica que a
distribuicdo do tamanho de particula permanece a mesma para todos as
condi¢des de tratamento térmico de envelhecimento, com um didmetro médio de
550 £ 15 nm.
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Figura 4.5 - Imagens de MEV e respectivos mapeamentos EDS para cromo da liga CuCrZr nas
condi¢des: (a) SOL; (b) 450/120; (c) 500/90; e (d) curva representativa da distribuicdo do

tamanho de particula para todas as condigdes.

As microestruturas da liga CuCrZr submetidas ao tratamento térmico de
envelhecimento também foram analisadas por MET. A Figura 4.6 mostra as
imagens obtidas no modo STEM, bem como seus respectivos espectros de EDS

e padrdes DAS.



103

Cr

Cr

Cr

Energi:éi (KeV) 10

Figura 4.6 - (a) Imagem de campo claro no modo STEM, (b) respectivo espectro EDS e (c)
padrao SAED da liga CuCrZr na condigdo 450/120. (d) Imagem de campo claro no modo STEM,
(e) respectivo espectro EDS e (f) padrao SAED da liga CuCrZr na condigdo 500/90.

A Figura 4.6 mostra que, apds o tratamento térmico de envelhecimento,
nas condigdes 450/120 (Figura 4.6a) e 500/90 (Figura 4.6d), houve a formacéo
de precipitados na matriz de cobre. As analise de EDS (Figura 4.6b e Figura
4.6e) e as analises de DAS (Figura 4.6¢c e Figura 4.6f), confirmam que tais
precipitado sdo aglomerados ricos em Cr. Além disso, a Figura 4.6d mostra que
os precipitados desenvolvidos na condi¢gao 500/90 sdo mais grosseiros do que
os precipitados encontrados na condigao 723/120.

A Figura 4.7 apresenta a distribuicdo do tamanho do precipitado a partir
das imagens TEM nas condigbes 0X, 450/120 e 500/90. Na condig¢ao 0X, apenas
as ZGP com um diametro médio de ~ 2 nm ou abaixo puderam ser observadas.
Apods o envelhecimento, a condicado 500/90 apresentou tanto tamanho maior
tamanho médio de precipitado quanto uma maior fragdo de precipitados com
didmetro na faixa de 6-8 nm, em comparagao com a condig¢ao 723/120, que por

sua vez apresentou precipitados com diametro médio entre 3 nm e 5 nm.
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Figura 4.7 - Distribuicdo do didametro de precipitados para a condicdo 0X (area hachurada),
450/120 (curva de pontos) e 500/90 (curva tracejada).

Nesse ponto, notou-se que, diferentemente de resultados reportados em
outros trabalhos na literatura [116, 165, 166], no presente trabalho todo o Zr se
apresentou em solugdo sélida, ndo sendo observada a formagdo de
intermetalicos contendo tal elemento. Tal resultado pode ser devido aos baixos
teores de zircénio na liga utilizada nesse estudo (Tabela 3.2), que é
significativamente menor que de outros trabalhos consultados na literatura (ex.:
0,2% em peso [23, 116]).

Como dito anteriormente, durante o envelhecimento de liga CuCrZr, a
450 °C, a precipitagdo ocorre segundo a sequéncia: solugdo solida
supersaturada — formacao de zonas G.P.— formacao de fase CFC rica em Cr
— ordenamento da fase CFC rica em Cr — formacao da fase CCC rica em Cr
[30]. Dessa forma, levando em conta tal sequéncia de precipitacdo e
considerando os dados apresentados na Figura 4.3, Figura 4.4, Figura 4.6 e
Figura 4.7, pode-se concluir que para a condi¢gao 450/120 os precipitados sao
coerentes e/ou semicoerentes com a matriz de cobre, uma vez que foram
originados a partir do crescimento das ZGP da condigdo 0X. Além disso, os
precipitados desenvolvidos na condicdo 500/90 apresentam, provavelmente,

uma interface incoerente com a matriz de cobre.
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Assim, apoOs a caracterizagdo microestrutural do cobre puro e da liga
CuCrZr, ambos no estado 0X, os dois materiais foram submetidos a ensaios de
compresséo a 25 °C, -80 °C, -150 °C e -196 °C, como forma de investigar a
resposta mecanica nessas faixas de temperaturas e definir uma temperatura
para o processamento em ECA. A Figura 4.8 mostra as curvas de Tensao x
Deformacao verdadeiras dos ensaios de compressao realizado no cobre puro e
na liga CuCrZr, em diferentes temperaturas. Os principais resultados extraidos

dos testes de compresséao estdo apresentados na Tabela 4.1.
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Figura 4.8 - Curvas Tensdo x Deformacao verdadeiras dos ensaios de compresséao realizados

no (a) Cobre puro e (b) liga CuCrZr. Taxa de deformagao inicial = 1 x 103 s,
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A partir da Figura 4.8 e Tabela 4.1 pode-se notar, tanto para o para o
cobre puro e para a liga CuCrZr, um aumento na tensdo limite de escoamento
(oy) e na tensdo verdadeira na carga maxima (Ou), a medida em que a
temperatura de ensaio diminui de 25 °C para -196 °C. Por exemplo, a tensao
limite de escoamento do cobre puro aumentou em 134% a -196 °C, comparando-
se com 25 °C. De maneira similar para a liga CuCrZr, nesta mesma faixa de
temperaturas, foi observado um incremento de 132%. O aumento de oy e ou pode
estar associado a supressao parcial da recuperagao dinamica quando se reduz
a temperatura. Como um fendmeno termicamente ativado, a recuperacgao
dinamica tende a ser parcialmente suprimida com a diminuicao da temperatura
de ensaio. Dessa forma, ocorre uma redu¢cdo na mobilidade de discordancias,
evitando o deslizamento cruzado e a escalada, o que resulta no encruamento

dos materiais durante o teste [168, 169].

Tabela 4.1 - Resumo das principais propriedades compressivas verdadeiras e parametros K-M
da liga Cu e CuCrZr ensaiados em diferentes temperaturas.

. o oy - 0,002¢ o.-0,65¢ -[dO/d(o-0 0
Material T(*C) ' (MPa) (MPa) : (MI(Da) /) (MPa)
25 64 + 2,1 309 + 4,2 8,5 2017
cu .80 80+1,8  405+64 6,6 1917
~150 113+42 44317 6,1 1830
196 150 + 2,1 472 + 4 5,4 1798
25 99 +2,3 338 + 2 8,9 1951
CuCrzr -80 115421  419+2.1 7.3 1927
-150 164+7.8  447+0,7 6,9 1725
-196 230+49 494 + 8,5 5,7 1691

A Figura 4.9 apresenta a analise do comportamento de encruamento a
partir do modelo matematico K-M. Na Figura 4.9, a inclinagdo [d6/d(c-0y)] no
estagio Ill esta relacionada a taxa de recuperacao dinédmica, e a interceptacao
com o eixo 6 indica a taxa de endurecimento por deformacéo inicial maxima (6o).

Dados de db/d(o-oy) e (B0) estdo expressos na Tabela 4.1.
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Figura 4.9 - Digramas K-M obtidos a partir das curvas apresentadas na Figura 4.9 para o (a) Cu

puro e (b) liga CuCrZr.

Com base na Figura 4.9 e Tabela 4.1, é possivel ver que a taxa de
recuperagao dinamica -[d8/d(c-o0y)] diminui para Cu e CuCrZr, conforme a
temperatura diminui de 298 K para 77 K. Isso € um indicativo de que quanto
menor a temperatura, maior € o acumulo de discordancias (encruamento), o que
resulta em maiores valores de oy e ou, conforme mencionado anteriormente.

Além disso, como expresso em outros trabalhos para ligas de média/baixa EFE
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[84, 170, 171], como a liga CuCrZr, a maclagao mecanica também contribui para
o0 aumento de oy e Ou, na faixa de temperatura de 193 Ka 77 K.

Dessa forma, com os dados da caracterizacdo mecanica e
microestrutural iniciais para os dois materiais, a proxima etapa do presente
trabalho se dedicou a conhecer o comportamento de deformagao da liga CuCrZr
para, dentre outros motivos que serdo abordados na proxima secéo, nortear a
escolha da temperatura criogénica na qual foi realizado o processamento de
ECA. Assim, a préoxima sec¢ao ira abordar o estudo in-situ do comportamento

mecanico da liga CuCrZr.
4.2 Comportamento mecanico em temperatura criogénica: analises in-situ

Como uma forma de investigar a resposta mecanica e a evolugao
microestrutural da liga Cu-Zr-Cr, quando submetidas a deformagcédo em
temperatura criogénica, foram realizadas anadlises in-situ a -150°C. Tal
investigacao foi feita realizando analises de DRX durante o ensaio de tragdo em
uma estacdo XTMS. Embora o modo de deformacéo seja diferente, as analises
in-situ foram realizadas previamente ao processamento ECA como uma forma
entender as alteracbes microestruturais que ocorrem durante a deformacgao e
como tais alteragdes influenciam no comportamento mecanico da liga CuCrZr. A
temperatura de -150°C foi escolhida por ser o limite minimo de temperatura
atingida na estagdo XTMS e para potencializar a severidade de deformacéo
causada. Além do mais, os ensaios de tracdo foram realizados na liga nas
condicbes 0X, 450/120 e 500/90, como forma de identificar a influéncia dos
precipitados no comportamento em deformacao CuCrZr.

A Figura 4.10 mostra as curvas tensdo x deformacdo verdadeiras,
obtidas para a liga Cu-Cr-Zr em diferentes condigcbes, em temperatura ambiente
ea-150 °C.
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Figura 4.10 - Curvas tensido-deformacgédo verdadeira da liga CuCrZr nas condigbes 0X, 450/120

e 500/90. Taxa de deformacéo inicial de 1x103 s

Conforme mostrado na Figura 4.10, a tensdo de escoamento (Oy)
aumentou perto de 55% para 450/120 e 150% para amostras 500/90 em
comparagao com a amostra na condigao 0X, conforme esperado devido ao efeito
de endurecimento por precipitacdo. Para os ensaios de tracao realizados a -
150°C, foi observado um pequeno aumento de oy, porém também foi observado
um notavel aumento no limite de resisténcia a tracao, para a liga CuCrZr nas trés
condi¢des, quando comparado aos ensaios realizados a 25°C. As propriedades
obtidas nos ensaios de tracdo, cujas curvas estdo mostradas na Figura 4.10,
estao listados na Tabela 4.2.

Dessa forma, foi possivel observar que a presencga dos precipitados ricos
em Cr, formados durante o tratamento térmico de envelhecimento, exerceu uma
influéncia mais significativa no oy do que a redugédo da temperatura de ensaio.
Também foi possivel observar que as amostras ensaiadas a -150°C
apresentaram uma maior resisténcia (oy e ou) € maior alongamento uniforme (gu),
comparados com 0s ensaios realizados em temperatura ambiente. Esse efeito
pode ser atribuido a ativagdo da maclacdo mecanica como mecanismo de

deformacgao, como sera discutido posteriormente.
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Tabela 4.2 - Resumo das principais propriedades de tragéo verdadeira e parametros K-M da

liga CuCrZr testada em diferentes condi¢des de envelhecimento e temperaturas.

(°I:) Condicao (Mcga) (Mc;l’la) & -[d?ﬁlg-)am (MGF(”a)
0X  100+4 330+11 0,30 3,9 1286

25 4501120 155+7 360+9 0,22 4,0 1464
500/90 250+7 470+15 017 6,0 1895

0X  110+3 410+10 0,32 0,6 1070

150 4501120 160+7 490+7 0,31 0,7 1199
500/90 266+6 565+8 0,26 11 1580

Os dados de tragao mostrados na Figura 4.10 também foram analisados
a luz do modelo matematico de K-M. A Figura 4.11 apresenta as curvas K-M,
obtidos a partir da Figura 4.10, cujos dados extraidos estao listados na Tabela
4.2.

Com base nos resultados mostrados na Figura 4.10 e Tabela 4.2, as
curvas K-M apresentam uma regiao aproximadamente linear, conhecida como
estagio Ill, que pode ser descrita pela Equacgao 4.3 [161].

A partir da Tabela 4.2 foi possivel observar, para os ensaios realizados
a 25°C, que as condicbes 450/120 e 500/90 apresentaram aumento de
resisténcia, em termos de oy e oy, € uma diminuicdo nos valores de €u, em
comparagao com a condicdo 0X. Embora uma tendéncia semelhante foi
observada nos ensaios realizados a -150°C, nesta condi¢ao os valores de oy, Ou
e eu observados foram maiores do que os observados nos ensaios a 25°C. Tal
efeito esta associado a redugao da taxa de recuperacao dindmica (representada
pela coluna k'= -[d6/d(o-0Yy)] na Tabela 5.2) e com a diminuigdo da temperatura.
O paréametro 80 € uma constante que ndo depende da temperatura, e esta
relacionada a acumulagao de discordancias. O seu valor mais elevado para as
condicbées 450/120 e 500/90, em comparagao com a condigdao 0X, sugere que
os precipitados, predominantemente incoerentes, estdo dificultando o

movimento de discordancias.
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Figura 4.11 - Graficos K-M dos ensaios de tragédo a 25 °C e -150 °C da liga CuCrZr nas
condicdes: (a) SOL, (b) 450/120 e (C) 500/90. As linhas tracejadas indicam a inclinagc&o da regido

do estagio lll nos gréaficos K-M.

Ainda com relacédo a Figura 4.10 e Tabela 4.2, a taxa de recuperagao
dinamica, como ja dito, notavelmente é mais alta para os ensaios realizados em
25 °C do que em -150 °C, para todas as condi¢des da liga CuCrZr, ou seja, a
taxa de encruamento € menor a 25 °C. Como uma forma de elucidar esse efeito,
microestruturas dos corpos de prova fraturados sdo mostradas na Figura 4.12,
que por sua vez foram obtidas préximo a regidao de empescocamento. A partir da
Figura 4.12, pode-se observar que varios graos apresentaram maclas de
deformagéo (com espessura de aproximadamente < 2 um), cuja ocorréncia se

deu de forma mais pronunciada nas amostras dos ensaios realizados a -150 °C.
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Além disso, a fracdo de graos maclados foi obtida e o resultado esta
apresentado na Figura 4.13. Com base na Figura 4.13 é possivel notar n&o
somente que fragdo de graos maclados aumenta da condigdo 0X para condigéo
500/90, mas também que para todas as condi¢des, essa fragdo foi maior nos
ensaios realizados a -150 °C. Dessa forma, a amostra na condicao 500/90,
ensaiada a -150 °C foi a que apresentou uma maior quantidade graos maclados.
Assim, fica claro que tanto temperatura de ensaio quanto o tratamento térmico
de precipitacado influenciam no mecanismo de deformacdo predominante. Tais
resultados sdao um indicativo de que a 25 °C, o mecanismo de deformacao
predominante foi o escorregamento de discordancias, enquanto que a -150 °C o

mecanismo predominante foi a maclagdo mecanica.
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Figura 4.12 - Microestruturas tipicas das amostras da liga CuCrZr apds os ensaios de tragao a
25 °C (coluna da esquerda) e -150 °C (coluna da direita), (a, b) SOL; (c, d) 450/120; (e, f) 500/90.
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Figura 4.13 - Fragao de area de graos maclados das imagens mostradas na Figura 4.13.

Nesse ponto, apenas uma analise das curvas tensao x deformagao em
tracdo nao foi suficiente para compreender os mecanismos de deformacgao
atuantes para cada temperatura de teste. Dessa forma, os ensaios de DRX in-
situ atuam de forma a complementar os resultados obtidos. A Figura 4.14 mostra
os perfis de difracdo obtidos durante os ensaios de tragao a 298 K (a esquerda)
e a 123 K (a direita) em relacao a deformacao plastica verdadeira. Para todas as
condigdes, perfis homogéneos s&do mostrados, com algum alargamento da linha

de difracao de raios X para todos os trés picos.
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Figura 4.14 - Perfis de difracao obtidos simultaneamente com testes de tragdo uniaxial na liga
CuCrZr para a condi¢do 0X em (a) 25 °C e (b) -150 °C; Condicao de envelhecimento 450/120
em (c) 25 °C e (d) -150°C; e condigdo de envelhecimento 500/90 em (e) 25°C e (f) -150°C.

O alargamento da picos de difragdo de raios X € importante para o
entendimento de mudancas microestruturais, além de se tratar de uma
convolucao de diferentes fatores: mudangas no tamanho do cristalito, distor¢des
da rede (microdeformagao) e alargamento instrumental [120]. Dessa forma, o
modelo de W-H modificado foi utilizado para avaliar os efeitos de tratamento
térmico de envelhecimento, e temperatura de ensaio, na variacdo de densidade
de falha de empilhamento (DFE) (B'), cujo resultado é apresentado na Figura
4.15.
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Figura 4.15 - Evolucédo da densidade de falha de empilhamento (DFE) com o aumento da
deformacédo plastica verdadeira em (a) 25 °C e (b) -150 °C para diferentes condi¢des de

envelhecimento da liga CuCrZr.

A partir da Figura 4.15 pode ser visto que os valores de DFE, para os
ensaios realizados a 25 °C, apresentaram a mesma ordem de grandeza para a
liga CuCrZr nas trés condi¢des. Além do mais, a DFE diminui & medida que os
niveis de deformacdo aumentam. Em contrapartida, a liga CuCrZr, nas trés
condi¢des, apresentou um aumento da DFE nos ensaios realizados a -150 °C

com o aumento da deformacéo plastica.
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Uma vez que a DFE esta diretamente relacionada com a densidade de
maclas de acordo com as relagdes apresentadas em [130], € razoavel esperar
que o aumento de DFE seja proporcional a intensidade de maclagdo mecanica.
Dessa forma, conforme apresentado na Figura 4.12, as amostras ensaiadas a -
150 °C apresentaram uma maior quantidade de maclas de deformacéo,
comparando com as amostras ensaiadas a 25 °C, sendo que a amostra 500/90,
submetida ao ensaio de tracdo a -150 °C, apresentou a maior fracdo de maclas
dentre todas as condi¢des. Dessa forma, os dados obtidos a partir do modelo de
W-H para a DFE estdo em concordancia com a microestrutura observada, além
de indicarem que a maclacdo mecanica desempenha um papel importante como
mecanismo de deformacao a -150 °C. Além do mais, comparando os dados da
Figura 4.15 com os da Figura 4.11, nota-se ainda que ha um valor de deformacéao
critica € = 0,05 para o qual houve, concomitantemente, o inicio do estagio lll e o
aumento da DFE. Nesse ponto € importante notar que os precipitados também
influenciam no mecanismo de maclacdo mecanica, como sera discutido
posteriormente.

O modelo de W-H modificado também foi utilizado para avaliar a
variacdo da densidade média de discordancias p em fungado da deformacgao
plastica verdadeira, em ambas as temperaturas de ensaio. A variagcao de p em

funcdo da deformacao plastica verdadeira é apresentada na Figura 4.16.



118

1E+16 - o
125 °C] O 450120
9E+15 A 50090
8E+15 -
7E+15 -
—~ BE+15
o™
g 4
2 4E+15 -
3E+15 - -
2E+15 - A n mA ]
1 (o]
1E+15 A Am O A | |
& & 2 82 oWo -
o © - ]
T . T T . T T T T B
000 005 010 015 020 025 030 035
Deformacédo verdadeira
1E+16
b o W ox
) 1-150 °C A | O 4501120
9E+15 - , A 50090
A
8E+15 ‘
a2 BE+15 A
£
= -
£
< 5E+15
3E+15 4
2E+15
! 1 . 1 1 1 ) I
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25 0,30 0,35

Deformacéo verdadeira

Figura 4.16 - Evolugéo da densidade média de discordancias o com o aumento da deformagéo

plastica de engenharia para diferentes condi¢gdes de envelhecimento da liga CuCrZr em: (a) 25

°C e (b) -150 °C

A partir dos dados apresentados na Figura 4.16, pode-se notar que a

densidade de discordancias tende a ser maior para a liga CuCrZr nas condi¢oes

ensaiadas a -150 °C, comparado com as respectivas condigdes ensaiadas a 25

°C. Esse resultado indica que a -150 °C houve a supressao parcial da

recuperacao dindmica, conforme mostrado anteriormente nas analises de K-M
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(Figura 4.11). Resultados similares foram reportados por outros trabalhos na
literatura [168, 172, 173].

Para os ensaios realizados a 25 °C (Figura 4.16a), p apresenta uma
pequena variagao, ou seja, atinge rapidamente um valor de saturagao, o que por
sua vez indica um equilibrio ente armazenamento e aniquilacdo de
discordancias, mesmo nos niveis mais altos de deformacéo plastica. Além disso,
a presenca de precipitados nao parece afetar essa tendéncia. Por outro lado, na
Figura 4.16a, é possivel notar um aumento acentuado nos valores de p com o
aumento da deformacao plastica verdadeira para os ensaios realizados a -150
°C. Este aumento é ainda mais evidente para a condicao 500/90, em
comparagao com as condi¢cdes 450/120 e 0X. Ademais, o tamanho, a distribuicéo
e a distancia entre os precipitados podem atrasar o escorregamento de
discordancias, o que por sua vez pode provocar a maclacido mecanica, conforme
observado na Figura 4.12f. Como tendéncia geral, pode-se concluir, para os
ensaios realizados a -150 °C, que a maclagdo mecanica ocorre primeiramente a
partir da deformacao plastica (gpi) em torno de 0,05, enquanto o escorregamento
de discordancias é mais eficaz como mecanismo de deformagao para €p acima
de 0,12-0,15.

Ainda de acordo com a Figura 4.16, € possivel notar que mostra que a
cinética de crescimento de p a -150 °C (inferida a partir da inclinagao dp/de do
ajuste sigmoidal) segue a sequéncia: 0X < 450/120 < 500/90, que pode ser
atribuida ao efeito da acumulagao de discordancias ao redor dos precipitados
ricos em Cr. Uma vez que os precipitados ricos em Cr também sao formados na
condicao 450/120, e aumentam em numero e tamanho na condi¢gao 500/90, o
efeito de armazenamento de discordancias ao redor dos precipitados torna-se
mais pronunciado e, portanto, p atinge valores mais altos na condi¢gao 500/90,
em comparagcdo com as outras condicdes. Por fim, esses precipitados finos
também dificultam a movimentacao de discordancias, suprimindo assim a
recuperacao dindmica, conforme concluido pela analise de K-M.

A variagcdo do tamanho médio de cristalito também pode ser obtida a

partir do modelo de W-H, e esta mostrada na Figura 4.17.
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Figura 4.17 - Tamanho médio de cristalito em fungédo da deformacao plastica verdadeira para
diferentes condi¢des de envelhecimento da liga CuCrZr em: (a) 25 °C e (b) -150 °C.

A Figura 4.17 mostra que, para os testes realizados a 25 °C, o tamanho
meédio de cristalito apresenta uma variagcao consideravel, entre 20-40 nm durante
o ensaio de tracdo. Contudo, o valor final do tamanho médio de cristalito & similar
ao valor inicial. Tal efeito pode estar relacionado com a supressao parcial da
recuperacao dinamica. Por outro lado, o tamanho médio de cristalito tende a ser

menor para a amostras da liga CuCrZr, nas trés condigdes, para os ensaios
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realizados a -150 °C, em comparagao com os ensaios realizados a 25 °C. Para
0s ensaios realizados a -150°C, o tamanho médio de cristalito atingiu valores na
ordem de 10 nm nos niveis mais altos de deformacao plastica. Nesse sentido,
uma vez que o tamanho de cristalito se refere ao menor dominio que difrata raios
X de forma coerente, o tamanho de cristalito pode ser fortemente influenciado
pela p e a formagcdo de arranjos de menores niveis de energia pelas
discordancias. Assim, de acordo com os resultados apresentados na Figura
4.16, os valores de p sdo maiores para as amostras ensaiadas a -150 °C, o que
esta de acordo com a notavel diminuigdo do tamanho médio de cristalito para
essa temperatura de ensaio.

A esse ponto ja pode-se notar que ha uma interacdo complexa de
diferentes fatores que contribuem para aumento de resisténcia mecanica da liga
CuCrZr. Tomando-se como referéncia o oy, os diferentes fatores que contribuem

para o aumento de tal propriedade mecanica estao listados na equagao 5.1:

O'y: Og+ oyp + Ogs + Oppr (51)

Onde oo é a tensdo de Peierls-Nabarro, adotada como 25 MPa [118]
para a rede do cobre, onp € a contribuicdo do tamanho do grao descrito pela
equacao de Hall-Petch (HP) [118], 0ss € a contribuicdo do endurecimento por
solugédo sdlida e oppt € a contribuicdo do endurecimento por precipitagao. A
maclagdo mecanica e encruamento ndo parecem contribuir para a tensao de
escoamento inicial. Contudo, como mostrado até esse ponto, sdo mecanismos
de deformacdo de grande importancia durante a deformagao plastica. Além
disso, como mostrado na Figura 4.10, € importante notar que a temperatura de
ensaio teve pouca influéncia nos valores de oy para uma mesma condi¢cao de
tratamento térmico.

O segundo termo, oHp, € uma contribuicdo devido ao refino de gréo. E
importante notar que o tamanho de grdo é o mesmo para as condi¢gdes 0X,
450/120 e 500/90 antes do ensaio de tragao, sendo o tamanho médio de grao de

aproximadamente 50 um. A contribuigdo do tamanho do gréo para a tensao de
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escoamento pode ser estimada a partir da conhecida relagdo Hall-Petch,

apresentada na Equacgao 5.2:

oyp = Kypd™*® (5.2)

Onde Knp € a constante de Hall-Petch e d é o tamanho médio do gréo.
Para o presente trabalho, o onp foi calculado igual a 25,4 MPa e assume-se o
mesmo valor para as condigdes 0X, 450/120 e 500/90. Os parametros
relacionados a esta contribuicdo do mecanismo de endurecimento estao listados
na Tabela 4.3.

O terceiro termo, Oss, esta relacionado ao endurecimento por solugao
solida. A microestrutura da amostra na condi¢cao 0X consiste em zonas GP ricas
em Cr e particulas grosseiras de formato arredondado (Figura 4.6) com um
diametro médio proximo a 550 + 15 nm. Essas particulas grosseiras insoluveis
nao sofreram alteragcdo pelos tratamentos térmicos de envelhecimento, em
termos de tamanho e quantidade. Na condigao 0X, essas particulas atuam como
obstaculos pouco efetivos ao movimento de discordancias, e contribuem muito
pouco para aumentar a resisténcia mecéanica da liga. Consequentemente, a
resisténcia mecanica na condicdo 0X deve-se principalmente ao endurecimento
por solugdo sélida. Para as amostras 450/120 e 500/90, ha uma pequena
contribuigdo do endurecimento por solugédo sélida, devido ao esgotamento de
atomos de soluto na matriz de cobre, devido a precipitacdo. O termo oss pode
ser estimado pela equacgao 5.3, também conhecida como equacéo de Fleischer
[174]:

oss = G(|6] + 0.05|)3/2/x,/3 (5.3)

Onde G € o modulo de cisalhamento da liga CuCrZr, & = d(Ina)/dx e esta
associado a distorcdo na rede cristalina a um atomo de soluto, n = dinG/dx é o
fator de mudanga do médulo de cisalhamento devido a inser¢ado de elementos

de liga na matriz de cobre [175] e Xa € a fragdo de atomos de soluto em solugéo
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sélida. Para a liga CuCrZr na condi¢ao 0X, as adi¢des de Cr e Zr aumentam o
valor de oy, formando uma solugao sélida substitucional. Assim, como os atomos
de Cr estdo concentrados em particulas grosseiras, apenas o Zr permanece na
solucao solida apos o envelhecimento, uma vez que durante o envelhecimento
ocorre a precipitagdo do Cr na matriz de Cu. Os parametros relacionados a
contribuicdo de endurecimento por solugao solida estio listados na Tabela 4.3.
Contudo, para as condigdes 450/120 e 500/90, o termo Oppt representa a
contribuicdo mais importante para o oy. Precipitados ricos em Cr se tornam mais
grosseiros com o aumento da temperatura e tempo de envelhecimento. Dessa
forma, a tensao de cisalhamento devido aos precipitados tppt € influenciada pelo
raio do precipitado (r) e o espacamento médio entre precipitados no plano de

deslizamento (N’) e é dada pela equagéao de Orowan-Ashby [176]:

0.81Gb 2r (5.4)
ln7

Tppt = 1
2(1—v)Z(A' - 2r)

A Figura 4.6 mostra que as condi¢bes 450/120 e 500/90 contém
precipitados incoerentes CFC, e o raio dos precipitados foi mostrado

anteriormente na Figura 4.7, o qual foi usado para calcular o espagamento médio

das particulas no plano de deslizamento:
)
f

A fracao de volumétrica (f) utilizada neste trabalho € mostrada na Tabela

1/2 (5.5)

A=r

- 1. 63]

5.3. O incremento da tensdo de escoamento causado pelo mecanismo de
Orowan pode ser estimado por oppt = N7,,,,,, €m que N € o fator de Taylor igual a
3,1 [177]. Dessa forma, a contribuicdo de cada termo na equagao 5.3 pode ser

calculada, e estdo listados na Tabela 4.3.
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Tabela 4.3 - Parametros utilizados no calculo do limite de escoamento oy.

Parametro Descricao Valor Ref.
Knp Constante de Hall-Petch 0,18 [178]

46 GPa (Cu) [174]

G Modulo de cisalhamento 30 GPa (Zr) [179]

45,5 GPa (solugdo solida) [30]
b Vetor de Burgers 0,2556 nm [30]
0,3620 (Cu) [174]

0,3619 (solugao sdlida) [30]
Distorgéao na rede

cristalina devido a Este
6 insercao de atomos de 0,1454 trabalho
soluto
Mudanga no modulo de
cisalhamento devido a Este
n insercédo de atomos de 0,3620 trabalho
soluto
~ . o Este
Fracao de atomos de 0,9396 at. % (Cr) trabalho
Xa soluto em solugéao Este
soélida 0,0493 at. % (Zr) trabalho
Este
Al Espacamento médio 273 nm (450/120) trabalho
entre particulas 84 nm (500/90) traEbsa’:leho
Este
(o)
f Fragcao volumétrica de 0,13% (450/120) trabalho
precipitados o Este
0,40% (500/90) trabalho

Assim, a Tabela 4.4 resume as contribui¢des individuais para o valor de
oy. Fica evidente que o endurecimento por precipitacdo fornece a principal
contribuicdo para tal propriedade mecanica. Os valores apresentados na Tabela
4.4 estdo de acordo com os valores medidos experimentalmente. A pequena
diferenca de valores encontrada na condigdo 0X pode ser devido a fraca
contribuicdo das ZGP, que podem facilmente cisalhadas por discordancias no

plano de escorregamento.
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Tabela 4.4 - Contribuicdes calculadas para fator contribuinte para o valor de oy da liga CuCrZr
nas condigdes 0X,450/120 e 500/90.

Contribuigoes individuais para o (MPa) —
Valores calculados oy(MPa) -

Condigao -
Experimental
Oo OHP Oss Oppt Total
0X 25 25,4 38,3 - 88,7 100
450/120 25 25,4 38,3 63,7 152,4 155
50/90 25 254 38,3 145,9 234,6 250

Com o aumento progressivo da deformacdo ocorre o inicio dos
fendmenos responsaveis pela deformagao plastica da liga CuCrZr. A -150 °C, as
maclas formadas durante a deformacgao plastica se interceptam formando novos
contornos, o que contribui pra a reducdo tanto do tamanho de gréao quanto para
o tamanho de cristalito, o que resulta no fendmeno chamado de “Hall-Petch
dinamico” [110, 180]. Nesse caso, os contornos de maclas dividem os graos
originais a medida que a deformacgéo plastica aumenta, ocasionando a formagéao
de aglomerados de discordancias nos contornos de maclas [181]. Além do mais,
a partir da Figura 4.12 foi possivel estimar os tamanhos médios de graos (d),
incluindo maclas de deformacédo e o espagcamento entre maclas (t). De posse
desses dados, e com o auxilio da equacéao 5.4 [182, 183], foi possivel calcular o

caminho livre médio para o movimento de discordéncias (L).

(5.4)

o~ | =

=~ -
Ul =

Os valores para o tamanho médio de graos, espagamento entre maclas
e caminho livre médio para o movimento de discordancias, para as condigoes
0X, 450/120 e 500/90, estao expressos na Tabela 4.5.
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Tabela 4.5 - Tamanho médio de grao (d), espagcamento médio entre maclas (t) e caminho livre

médio para movimentagao de discordancias (L) na liga CuCrZr.

o d (um) t (um) L (um)
Condigao
25°C -150 °C 25°C -150°C 25°C -150°C
0X 446+66 176+19 4615 42+16 4,2 3,4
450/120 39970 125+22 40+1,2 29+0,9 3,6 24
500/90 297+38 82+16 2606 23+0,9 24 1,8

Dessa forma, como mostrado na Tabela 5.5, o caminho livre médio para
o movimento de discordancias diminui para as condi¢gdes ensaiadas a -150 °C,
comparado com as respectivas condicdes ensaiadas a 25 °C. Além disso,
também foi possivel observar que, a medida que se aumenta a fracdo de
precipitados, ou seja, da condicdo 0X para a condigao 500/90, também ocorreu
a diminuicao dos valores do caminho livre médio de discordancias, o que afetou
a evolucdo da densidade de discordancias com o aumento da deformacéao
plastica.

Bouazis e colaboradores [181, 184] propuseram uma equacido de
nucleacado e crescimento, em fungao da deformacao plastica, com o modelo
basico de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK), que descreve a cinética

de maclacgao, conforme apresentado na equacéao 5.6:
f(&p) =1 —exp (K€l (5.6)

Onde k é uma constante que, na teoria formal de nucleacdo e
crescimento, esta associada com o numero de sitios de nucleagao e a taxa de
crescimento [185] ou, de acordo com Olson e Cohen [186], o volume das maclas
e a taxa de nucleacao dos nucleos. Por sua vez, o expoente n’ esta relacionado
com o mecanismo de crescimento. A Tabela 4.6 e Figura 4.18 mostram os
parametros da equacao 5.2, ajustados para os dados obtidos nos ensaios de
tracdo a -150 °C.
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Tabela 4.6 - Parametros utilizados para o ajuste da cinética de maclagado mecénica da liga CuCrZr.

Condicgao
Parametro
0X 450/120 500/90
-k’ 65,7 72,2 85,4
n' 2,1 2,5 2,7
DFEo (123 k) (1/um) 18,5 37,8 63,6
DFEf (123k) (1/um) 104,5 1117 108
1,0
\%o,a -
©
T 0,6-
N
©
£ 0,4
G , m 0X (exp)
c —— 0X (JMAK)
LW 0,2 - g O 450/120 (exp)
@) - A - - -450/120 (JMAK)
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Figura 4.18 - Cinética de maclacao para os ensaios de tracdo realizados a 123 K para a liga
CuCrZr nas condigdes 0X, 450/120 e 500/90. A distribuicdo de pontos referem-se aos dados

experimentais e as linhas pontilhadas referem-se aos dados estimados do modelo JMAK.

De acordo com a Figura 4.18, houve um aumento da DFE inicial, k' e n',
na medida em houve um aumento do tamanho e fracdo de precipitados.
Conforme relatado por Araki e colaboradores [187], a distribuicdo de precipitados
pode atuar de duas formas diferentes: modificar o teor de soluto em solucéo
sélida (mais soluto, menor SFE) e atuar de forma a dificultar o movimento de

discordancias. As observacgdes experimentais deste trabalho se mostram em
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contradicdo com o apresentado por Araki e colaboradores [187]: a condigéo
500/90 foi a mais resistente, porém com menor teor de soluto em solugéo sélida.

A Figura 4.18 também mostrou um aumento da DFE e k' com o aumento
da fracédo de precipitados (da condigao 0X para a condicdo 500/90).Com isso,
pode-se concluir que as interfaces dos precipitados podem atuar como locais de
nucleagao para as falhas de empilhamento, e que o tamanho da particula (grau
de coeréncia nesta interface) também & um fator importante de nucleagéo. Nesse
sentido, uma vez que a DFE esta relacionada com a densidade de maclas [130],
€ razoavel esperar que os precipitados atuem como sitios preferenciais para
nucleacdo de falhas de empilhamento, que por sua vez crescem durante a
deformagéo plastica, dando lugar as maclas de deformacédo. De fato, tal
interacao entre precipitados e maclas foi observada em analises de MET,
realizadas proximo a superficie de fratura dos corpos de prova da liga CuCrZr na
condigao 500/90 submetidos aos ensaios de tragdo, como mostrado na Figura
4.19, onde uma particula rica em Cr (apontada pelas setas brancas) serve de

nucleagédo para uma macla (apontada por setas vermelhas).
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Figura 4.19 - Imagem de MET, em alta resolugdo, em campo claro da liga CuCrZr na condi¢ao
500/90 na regido de empescogamento do corpo de prova submetido a tragdo, mostrando (a) a
interacao entre precipitados ricos em Cr (setas brancas) maclas de deformacgéo (setas

vermelhas), (b) ampliagdo da imagem (a).

Dessa forma, diante dos resultados expostos até aqui, pode-se concluir
que a 25 °C, o mecanismo de deformagao predominante foi o escorregamento
de discordancias, enquanto que a -150 °C o mecanismo predominante foi a
maclagdo mecanica para a liga CuCrZr. O escorregamento de discordancias e a
maclagdo mecanica sao dois modos principais e concorrentes de deformacao
plastica em metais e ligas. Esta bem estabelecido que a plasticidade induzida
pelo efeito de maclacao (do inglés, “Twinning Induced Plasticity” -TWIP) ocorre
em ligas com EFE na faixa de 20-40 mJ.m2 [7] e a EFE da liga CuCrZr utilizada
neste trabalho é de 37 mJ.m2 a 25 °C, como estimado em [188]. Em contraste,
a EFE de cobre puro é de aproximadamente 78 md.m2 a 25 °C [7]. Este
relativamente baixo valor de EFE da liga Cu-Cr-Zr resulta em discordancias
parciais de Shockley mais separadas, o que limita o seu movimento, dificultando
que as discordancias se movam por longas distancias para interagir e aniquilar
umas as outras.

Assim, conforme observado nos graficos K-M (Figura 4.11) e evolugao

DFE (Figura 4.15), ha uma deformacgao verdadeira critica proxima a ~0,05 na
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qual o estagio Il da deformacéo plastica comega e ocorre uma mudanga na DFE,
principalmente nos ensaios realizados a -150 °C. Além disso, os valores de p
aumentaram somente depois que a deformagdo plastica verdadeira atingiu
valores proximos de 0,10-0,15. Essas constatagdes, analisadas em conjunto,
revelam que a maclagdo mecanica € o principal mecanismo em baixas
deformagdes e o escorregamento de discordancias comega apos atingir uma
determinada deformacgao critica. Além disso, os precipitados semicoerentes e
incoerentes também favorecem a ocorréncia da maclagdo mecanica. A -150 °C,
a maclagao mecanica é favorecida devido a redugao da EFE.

Por fim, a Figura 4.20 apresenta uma ilustracdo esquematica dos
mecanismos de deformacido operando em diferentes temperaturas, para as
condicdes 0X, 450/120 e 500/90, resumindo toda a discussao apresentada

nesse topico.
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Figura 4.20 - llustracdo esquematica mostrando os diferentes tipos de mecanismos de
deformagéao atuando na liga CuCrZr nas condigbes 0X, 450/120 e 500/90 nos ensaios de tragéo
realizados a 25°C e - 150°C.

Dessa forma, com base nos resultados e em toda discussao
apresentada até agora, e apos a realizagao de testes para verificar a viabilidade

da realizagao do processamento de ECA nas temperaturas de -80 °C, -150 °C e
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-196 °C, a temperatura de -80 °C foi escolhida como a temperatura criogénica
de processamento do presente estudo, devido a viabilidade de operagao do
processamento e preservagao dos equipamentos de processamento (puncgao,
matriz e camara de resfriamento) utilizados. Dessa forma, o proximo tépico ira
abordar o processamento de ECA em temperatura ambiente e a -80 °C,

doravante denominado processamento criogénico.

4.3 Efeito da temperatura no processamento ECA

4.3.1 Efeito da temperatura na microestrutura dos materiais processados

O efeito do processo ECA na microestrutura, em ambas as
temperaturas, foi avaliado por meio de analises de EBSD. As analises
microestruturais foram realizadas nas amostras na condicdo 0X, e apds um,
cinco e dez passes em ECA, denominados 1X, 5X e 10X, respectivamente. Para
diferenciar as amostras processadas em temperatura ambiente e criogénica,
serdo utilizados os sufixos TA e TC, respectivamente.

Atabela 5.7 apresenta os valores de tamanho de gréo (d), subgrao (dsub),
densidades de discordancias (p), tamanhos de cristalito (D) e as fracbes CAA e
CBA, para cobre puro e a liga CuCrZr, submetidos ao processamento ECA a
25°C. A Figura 4.21 mostra os mapas de contornos e mapas GOS para ambos
os materiais apos o processamento ECA a 25°C. Nos mapas GOS, graos com
maior nivel de deformagao, medido pelo grau interno de rotacado da rede, séo
coloridos de azul a vermelho, enquanto os graos recristalizados (com menos

deformagéo) sao coloridos do branco ao preto.

Tabela 4.7- Dados microestruturais de dados do cobre puro e CuCrZr processados ECA-TA.

Material Condicao d (um) dsub (M) C(:Q? ?;')A (disccfrdlmz)
1X 13,3+£1,0 56+0,2 48 52 5,2E+13
Cu 5X 73+0,5 1,9+ 0,1 46 54 4,2E+13
10X 36+0,2 1,5+0,2 55 45 1,6E+14
1X 381+22 | 14604 42 58 2,2E+13
CuCrZr 5X 8,9+0,9 1,9+ 0,1 46 54 1,1E+14
10X 29+13 0,9+0,1 63 37 1,8E+14
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Figura 4.21 - Mapas de contorno de grao para o cobre puro (a-c) e para a liga CuCrZr (g-i);
Mapas GOS para liga o cobre puro (d-f) e para a liga CuCrZr (j-I). Ambos os materiais foram
processados por ECA-TA. Nos mapas de contornos, as linhas pretas sdo CAA e as linhas azuis

sdo CBA.
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De acordo com a Tabela 4.7 e Figura 4.21, apés 1X-TA, tanto para o
cobre puro (Figura 4.21a) quanto a liga CuCrZr (Figura 4.21g), a microestrutura
equiaxial, outrora mostrado na Figura 4.1, deu lugar a uma microestrutura
composta principalmente de contornos lamelares paralelos, alongados a
aproximadamente 45° em relacéo a direcdo de processamento. Tais contornos
lamelares séo classificados como contornos geometricamente necessarios (do
inglés “geometrically necessary boundaries” GNB), uma vez que sao
necessarios para acomodar a deformacgao durante o processamento do material
[189]. Além disso, o tamanho de grao apresentado para o cobre puro e para a
liga CuCrZr foi de 13,3 e 38,1 um, respectivamente.

Para ambos os materiais, apds 1X-TA, notou-se uma maior fragcdo de
CBA, em relacao a fragcao de CAA. Tal resultado se deve a insergdo de novas
discordancias durante o processo de deformacdo. E interessante notar que a
fracdo de CBA foi maior na liga CuCrZr, em comparagdao ao cobre puro,
possivelmente devido a menor energia de falha de empilhamento da liga CuCrZr.
Como discutido anteriormente, a liga CuCrZr usada no presente trabalho tem um
baixo valor de EFE, proximo a 37 mJ.m2a 25 °C, o que resulta em discordancias
parciais mais dissociadas, tornando sua movimentacdo mais limitada, e
impedindo a interagdo com outras discordancias de modo a se aniquilarem.
Portanto, o resultado liquido é uma alta fracdo de CBA, que consiste em células
de discordancias.

Apos 5X-TA (o que corresponde a uma deformagao equivalente igual a
~3,3), as microestruturas do cobre puro (Figura 4.21b) e da liga CuCrZr (Figura
4.21h) apresentaram tamanho de grédo de 7,3 um e 8,9 um, respectivamente.
Contudo, ambas deixaram de apresentar os contornos lamelares observados
apdés 1X-TA. Ainda mais, embora ambos os materiais tenham apresentado
reducao no tamanho de gréo, a fracdo de CBA permaneceu quase constante em
relacdo a condicdo 1X-RA. Tal efeito esta relacionado ao equilibrio entre
encruamento, responsavel por introduzir novas discordancias e pela formagao

de células de discordancias, e os fenbmenos de recuperagao/recristalizacao
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dindmica, responsaveis pelo rearranjo e coalescéncia das células de
discordancias até a formagao de novos graos recristalizados.

O mapa GOS (Figura 4.21) pode ser utilizado para avaliar a regiao
recristalizada do material, com base nos dados EBSD. O indice GOS pode ser
tipicamente definido como o desvio médio entre a orientagdo de cada ponto no
grao e a orientacdo média do grao [190]. Nesse sentido, os graos recristalizados
sdo diferenciados dos deformados com base em um valor maximo de GOS de
1°. Assim nota-se que, na condigdo 5X-TA houve um aumento destas regides
deformadas, tanto para o cobre puro quanto para a liga CuCrZr.

Apos 10X-TA, tanto a microestrutura do cobre puro (Figura 4.21c) quanto
a microestrutura da liga CuCrZr (Figura 4.21i), foram ainda mais refinadas,
atingindo um tamanho de grdo de 3,5 um e 2,9 ym, respectivamente. Além do
mais, ambas as microestruturas ficaram novamente alinhadas a
aproximadamente 45° em relagao a direcdo de processamento. Ainda mais, o
refino microestrutural ao final do processamento ECA esta relacionado com a
recristalizacdo dinamica continua.

Como citado anteriormente, com o aumento do grau de deformacéao,
também ocorre um amumento na densidade de discordancias no interior dos
contornos. Por outro lado, 0 aumento da deformagao também causa o aumento
da desorientacao de CBA, sendo que esses cortonos rotacionam e evoluem, até
que sejam formados graos refinados com CAA, ocorrendo também durante tal
evolucdo a reducado da densidade de discordancias no interior dos graos. Tal
fendbmeno pode ser confirmado com a analise do indice GOS, para o cobre puro
(Figura 4.21f) e para a liga CuCrZr (Figura 4.211), que mostra uma redugao de
regides deformadas para ambos os materiais, da condicao 5X-TA até a condi¢cao
10X-TA.

Além disso, as microestruturas do cobre puro e da liga CuCrZr, apés
10X-TA, apresentaram uma diminuicdo na fracdo CBA, causada pela
deformacgéao imposta do quinto ao décimo passe em ECA, que induziu a rotacéo
e coalescéncia das células de discordancias, formando uma microestrutura nova
e refinada com CAA. Resultados semelhantes foram observados no trabalho

realizado por Lugo e colaboradores [191]. Neste ponto, € interessante notar que
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a fracdo CBA é menor para a liga CuCrZr, em comparagdo com o cobre puro.
Nesse sentido, Abib e colaboradores [192] discutiram que o aumento de CAA na
liga CuCrZr ao aumentar os passes de ECA pode ser parcialmente atribuido ao
surgimento de contornos de maclas de deformacgao. De fato, como demonstrado
no item 5.2, a liga CuCrZr apresentou maclas de deformacgéo formadas durante
a deformagao em temperatura ambiente.

Para os materiais processados por ECA em TC, a Tabela 4.8 apresenta
os valores de tamanho de gréao, subgréo, densidades de discordancias (p), e as
fracbes CAA e CBA, para cobre puro e a liga CuCrZr, submetidos ao
processamento ECAP a -80 °C. A Figura 4.22 mostra os mapas de contornos e
mapas GOS para ambos os materiais apds o processamento ECA a -80°C.

Apos 1X-TC, o cobre puro Cu (Figura 4.22a) apresentou uma menor
fracdo de CBA, em comparagao com o material processado a 1X-TA. De acordo
com a Tabela 4.8, essa diminuicdo no CBA é seguida por um aumento na
densidade de discordancias, o que pode ser uma indicagcao de que, apesar do
aumento na densidade de discordancias, a temperatura criogénica suprime o

movimento de discordancias e dificulta sua formacao em CBA.

Tabela 4.8 - Dados microestruturais de dados do cobre puro e CuCrZr processados ECA-TC.

Material = Condigio = d (um)  dsus (um) ‘f%‘ c(;a‘;\ o (discord/m?)

1X 13611 4,7+0,1 61 40 1,2E+14

Cu 5X 10,8 £ 1 1,7+ 0,1 44 56 1,2E+14
10X 32+05 0,97 £0,1 59 41 1,1E+14

1X 351+2 16,1+0/4 26 74 1,2E+14

CuCrZr 5X 108+0,1 | 1,6+0,2 43 57 1,3E+14
10X 6,0+0,2 1,5+0,2 50 50 1,5E+14

Por outro lado, apds o 1X-TC, a liga CuCrZr (Figura 4.22g) apresentou
uma maior fracdo de CBA, em comparacdo com o mesmo material processado
em 1X-TA. Isso se deve ao efeito da temperatura na redu¢do da EFE para a liga
CuCrZr, conforme ja apresentado no item 5.2, que limitou o movimento de

discordancias e evitou a aniquilagdo mutua das mesmas. Portanto, o resultado
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liquido desse processo € uma alta fragdo de CBA, que sédo formadas por células
de discordancias.

Apos 5X-TC, tanto para Cu (Figura 4.22b) quanto para a liga CuCrZr
(Figura 4.22h), ambas as microestruturas ndo apresentam mais os contornos
lamelares paralelos, além de apresentarem uma redugao do tamanho de grao
em relagdo ao material no 1X-TC. Nesse sentido, a redugéo do tamanho do gréo
para o cobre puro ocorre devido a recristalizacdo dindmica continua. Por outro
lado, para a liga CuCrZr, a redugcdo do tamanho do grdo esta relacionada a
intersecao dos maclas geradas durante a deformacéo, uma vez que forma novos
contornos. Assim, ao contrario do que foi observado para o cobre puro, a liga
CuCrZr (Figura 4.22h) apresentou um decréscimo na fragcdo CBA, que esta
associada a novos graos refinados, formados a partir das interse¢cdes de maclas
de deformacao.

Para a condigao 5X-TC também foi possivel notar, com base nos mapas
GOS, para o cobre puro (Figura 4.22e) e para a liga CuCrZr (Figura 4.22k) que,
apesar da ocorréncia da recristalizacdo dinamica continua, o encruamento teve
um efeito significativo na microestrutura de ambos os materiais, devido ao

aumento de regides deformadas, com relagao as condigdes 1X-TC.
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Figura 4.22 - Mapas de contorno de grao para o cobre (a-c) e para a liga CuCrZr (g-i); Mapas
GOS para liga o cobre puro (d-f) e para a liga CuCrZr (j-I). Ambos os materiais foram processados

por ECA-TC. Nos mapas de contornos, as linhas pretas sdo CAA e as linhas azuis sdo CBA.



138

Apos 10X-TC, de maneira similar ao observado anteriormente em 5X,
para o cobre puro Cu (Figura 4.22c) houve uma nova diminuigado do tamanho de
grao, relacionado com a recristalizagdo dinamica continua. Para o cobre puro,
vale ressaltar que, independentemente da temperatura de processamento, o
tamanho final do grao foi semelhante para o material processado em TA e TC.
Ja para a liga CuCrZr, é interessante notar que o tamanho do grdo apos o
processamento TC € maior em comparagao com o material processado em TA,
resultado que pode ser consequéncia tanto de recristalizacdo estatica e
crescimento de grdo apdés a excursao da temperatura criogénica para a
temperatura ambiente, quanto do préprio efeito da redugédo da temperatura em
reduzir a cinética de recristalizagcdo dinamica. Conforme mostrado anteriormente
nos mapas GOS e nos dados de CAA, observa-se que para a liga processada
em TC atinge-se cerca de 50% de fracdo de CAA, enquanto em TA esse valor é
de ~60%. Portanto, com a redugao da temperatura, que conduz a reducao da
mobilidade de discordancias, pode-se presumir que, de fato, ha um atraso na
recristalizagéo dindmica, resultando em tamanhos de grao distintos apds 10X.

Considerando, agora, uma analise dos valores de p, o cobre puro e a
liga CuCrZr, na condicao 0X, apresentam densidade de discordancias de
aproximadamente 1,1E+11 e 1,7E+13 discordancias/m?, respectivamente. Para
o processamento em TA, o valor de p aumenta apds o primeiro passe, para 0s
dois materiais, devido a intensidade da deformacao causada no processamento
ECA, no qual a formacgao de novas discordancias ocorre de modo a acomodar a
deformacédo causada durante o processamento. Para o cobre puro, contudo,
entre 1X-TA e 5X-TA, ndo houve mudanga significativa nos valores de p,
possivelmente devido ao balango entre encruamento e recristalizagao dinamica,
a medida em que o material € progressivamente deformado. Ja para a liga
CuCrZr, ocorre um aumento discreto e continuo de p, com 0 aumento do numero
de passes em ECA. Ja para ambos os materiais processados em TC, nio foi
notada uma variagao significativa nos valores de p, conforme mostrado na
Tabela 4.8, indicando uma saturagao rapida na densidade de discordancias

desde o primeiro passe.
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Ambos os materiais também foram analisados por meio de MET, na
condicdo 10X, apds processamento em TA e TC. As microestruturas, bem como

os respectivos padrdées SAED, estdo apresentadas na Figura 4.23.

Figura 4.23 - Imagem em campo claro no modo STEM das microestruturas do cobre puro apés
(a) 10X-TA e (b) 10X-TC, e daliga CuCrZr apés (c) 10X-TA e (d) 10X-TC. Os respectivos padroes

de DAS para cada amostra sdo mostrados no canto superior direito.

Como observado na Figura 4.21, a Figura 4.23 (a-b) mostra que a
microestrutura do cobre puro, nas condigdes 10X-TA e 10X-TC é constituida por
graos ligeiramente alongados e alguns dos grdos mostraram uma baixa
densidade de discordancia em seu interior. Conforme descrito anteriormente, o
tamanho de grao final é semelhante para o cobre puro processado em ambas as
temperaturas. Porém, notou-se também que o cobre puro, na condigdo 10X-TA
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(Figura 4.23a) apresentou alguns graos equiaxiais, livres de discordancias no
interior, 0 que pode estar associado a recristalizagdo dinamica continua.

Ja para o cobre puro na condicdo 10X-TC (Figura 4.23b), a
microestrutura se mostrou predominante alongada, indicando que a supressao
parcial da recuperagao dinamica foi responsavel por impedir a formagao de
regides com graos recristalizados e equiaxiais, como mostrado para o cobre puro
na condicdo 10X-TA (Figura 4.23a). Além disso, os padrées DAS para o cobre
puro processado em 10X-TC indicam uma microestrutura com um maior nivel de
deformagao, uma vez que mostrou pontos alongados e tendendo a formar anéis.

A Figura 4.23 (c-d), mostra que a liga CuCrZr também apresentou graos
deformados e alinhados no sentido de deformacdo. Diferentemente da
microestrutura apresentada pelo cobre puro processado em 10X-TA, a
microestrutura da liga CuCrZr processada na mesma temperatura (Figura 4.23c)
quase nao apresentou graos equiaxiais. Isso pode ser atribuido a menor EFE
para a liga CuCrZr, em comparagao ao cobre puro, que resulta em uma menor
mobilidade das discordancias, dificultando assim a ocorréncia da recristalizagao
dinamica. Além do mais, também foi possivel observar a ocorréncia de maclas
de deformacéo para a liga CuCrZr na condicdo 10X-TA, assim como mostrado
na Figura 4.24a.

Ja para a liga CuCrZr na condi¢gado 10X-TC (Figura 4.23d), foi possivel
notar que a microestrutura apresentou contornos lamelares finos, com
espacamento proximo a 50 nm. Ainda mais, para essa temperatura de
processamento, houve a ocorréncia da maclagao, que por sua vez promoveram
a reducgao da fracao de CBA, como citado anteriormente. A ocorréncia de maclas
de deformacao é mostrada na Figura 4.24b para a liga CuCrZr na condi¢gao 10X-
CT.
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Figura 4.24 - Imagem de campo claro no modo STEM e HRTEM para liga CuCrZr nas condi¢des
(a-b) 10X-TA e (c-d) 10X-TC. Setas vermelhas apontam para maclas de deformagéo formadas

durante o processamento.

Dessa forma, apds uma abordagem do efeito da temperatura de
processamento ECA na microestrutura do cobre puro e da liga CuCrZr, a préxima
secao ira abordar como tais alteragdes microestruturais influenciam nas

propriedades mecanicas dos materiais processados.

4.3.2 Efeito da temperatura nas propriedades mecanicas dos materiais

processados

A Figura 4.25 mostra a evolugao dos valores de dureza com o aumento
da deformacéao equivalente para o cobre puro e para a liga CuCrZr, processados
em TA. A dureza do cobre puro e da liga CuCrZr, condigao 0X, foi de 47 + 7,8
HV 0,1e 65,7 £0,9 HV 0,1, respectivamente. De acordo com a Figura 4.25 pode-

se notar que, apds o primeiro passe em ECA em temperatura ambiente (€eq =
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0,67), a dureza tem um aumento significativo aproximadamente 144% e 76%,
para o cobre e a liga CuCrZr, respectivamente. Tal aumento de dureza coincide
com o aumento dos valores de p e diminuicdo do tamanho de grdo da condi¢céo
Ox até a condicao 1X-TA (geq = 0,67) para ambos os materiais.

Para ambos os materiais, o ganho de dureza foi menos expressivo a
partir de geq = 1,34, e a dureza atingiu o ponto maximo em geq proximo de 3,35 e
2,68, para o cobre puro e para a liga CuCrZr, respectivamente. Nesse sentido, é
interessante observar que, da condigdo 1X-TA (geq = 0,67) até a condigdo 5X-TA
(€eq = 3,35) que ainda ha uma redugao significativa do tamanho de gréo, o que
justifica 0 aumento continuo da dureza. Contudo, da condigao 5X-TA (€eq = 3,35)
até a condigdo 10X-TA (geq = 6,70) ha uma pequena redugéo do tamanho gréo,
0 que justifica o fato da dureza atingir patamares quase constantes a partir de
€eq = 3,35.

Apods o processamento em ECA em TA, tanto o cobre puro quanto a liga
CuCrZr apresentaram valores similares de dureza (aproximadamente 125 HV 5),
além de valores de p (na ordem de 10E14) e de tamanho de gr&o similares (3,5

e 2,9, para o cobre puro e a liga CuCrZr, respectivamente).



a) 150

145 |
140;
135;

130

Dureza (HV5)

125
120

115 4

:

Cu (TA)
CuCrZr (TA)

S

— - -
0,00 0,67 1,34 2,01 2,68

T T T T T

3,35 4,02 4,69 536 6,03 6,70 7,37

Seq

b)150

145:
140
135

130

Dureza (HV 5)

125 4

120

Cu (TC)
CuCrzr (TC)

HEH

—— - .
0,00 0,67 1,34 2,01 2,68

T T T T T T T T T T T T T T
3,35 4,02 4,69 536 6,03 6,70 7,37

Eeq

143

Figura 4.25 - Evolucao da dureza com o aumento da deformacgé&o equivalente para o cobre puro

e para a liga CuCrZr apés o processamento ECA em (a) temperatura ambiente e (b) temperatura

criogénica.

Por outro lado, apds o primeiro passe de ECA em TC (geq = 0,67), houve

um aumento de dureza de 155% e 85%, para cobre puro e para a liga CuCrZr.

Tais valores foram mais expressivos quando comparados com 0 mesmo nivel de

deformagdao em ECA em temperatura ambiente. Associando tal resultado com o

fato de que os valores de p também foram maiores apds o processamento em
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temperatura criogénica, em comparagao com o mesmo nivel de deformacédo em
temperatura ambiente, pode-se evidenciar o papel da temperatura em suprimir
parcialmente a recuperac¢ao dindmica e aumentar a taxa de encruamento.

Com o aumento da deformacéo no processamento criogénico, nota-se
que o cobre puro apresenta um aumento de dureza até €eq = 3,35, ocorrendo
uma ligeira queda dos valores de dureza apos esse ponto. Dessa forma, nota-
se que até geq = 3,35 (5X-TA) o aumento da dureza coincide com a redugao do
tamanho de gréo. Para valores de deformagao acima de €eq = 3,35, nota-se que
a queda da dureza foi acompanhada por pequena variagao no tamanho médio
de grao e uma variagao desprezavel dos valores de p. Tal resultado indica que,
devido ao seu carater continuo, o fendmeno de recristalizacdo dinamica
prevaleceu sobre o encruamento. Nesse sentido as discordancias geradas
durante a deformacéo se alinharam e formaram CBA, que por sua vez foram
continuamente rotacionado e coalescendo até a formagao de CAA, resultando
em graos recristalizados e livres de discordancias em seu interior.

Ja para a liga CuCrZr, foi notado um aumento continuo e progressivo
dos valores de dureza, sendo alcangado um valor maximo de aproximadamente
145 HV5 expressivamente maior que o valor final de dureza apresentado pelo
cobre puro processado na mesma temperatura (aproximadamente 125 HV 0,5).
Tais valores de dureza para a liga CuCrZr podem ser associados com o efeito
de endurecimento por solugdo sdlida e pela menor EFE em relagdo ao cobre
puro, sendo que o ultimo nao so6 potencializa afeta a ocorréncia de deslizamento
cruzado e com desvio de discordancias, como também aumenta a tendéncia a
maclagdo mecanica. Como ja observado nas andlises in-situ, a liga CuCrZr
apresenta maclagao mecanica mesmo em temperatura ambiente e, assim, os
contornos de maclas atuam de forma semelhante aos contornos de gréo, de
forma a reduzir ainda mais o livre caminho médio das discordancias.

O efeito do processamento via ECA-TA e ECA-TC no comportamento
mecanico sob tragao para os materiais estudados esta ilustrado na Figura 4.26
e na Tabela 4.9 é apresentado um resumo das principais propriedades

mecanicas obtidas.
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Figura 4.26 - Curvas tensao x deformacéao de engenharia para o cobre puro e para a liga CuCrZr:
(a) ECATA, (b) ECA-TC.

Com relacao as propriedades mecanicas apresentadas pelos materiais
processados por ECA-TA, a Figura 4.26a e os dados da Tabela 4.9 mostraram
que, para ambos os materiais, houve um aumento bastante consideravel nos
valores de oy e Ou, ja desde o primeiro passe, em comparagdo com OS
respectivos materiais na condicdo 0X. Para o caso do Cu puro apds ECA-TA, é
observado que a tensao limite de escoamento aumenta abruptamente no

primeiro passe (+385%), enquanto que nos passes seguintes uma menor
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variagao € observada até 10X. De maneira similar ao visto anteriormente para a
dureza, ha uma certa estabilizacido nos valores de propriedades mecanicas,
embora ainda seja observado algum grau de refinamento de grao e aumento da
fracdo de CAA (ver Tabela 5.7). Ja no ECA-TC, observa-se que também ha um
grande aumento logo no passe 1X, sendo maior do que o observado em ECA-
TA (+455%). Nos passes seguintes até 10X, o mesmo comportamento é visto,
com pequena variagao de oy € Ou.

Por sua vez, a liga CuCrZr processada em ECA-TA aumenta oy em
236% no primeiro passe, enquanto esta variagdo em ECA-TC atinge 300%. Para
5X em ECA-TA, ao contrario do visto para o Cu puro, ha um aumento de 335%
no limite de escoamento em comparagdo com 0X e, prosseguindo com a
deformagédo até 10X, observa-se que ainda ha um acréscimo até atingir um
incremento total de 358%. Ja com 5X em ECA-TC ha um significativo aumento
(+405%) e até 10X ha uma ligeira reducdo de oy. Essas variagbes de
propriedades mecanicas observadas para a liga CuCrZr, também nas medidas
de dureza, indicam que, de fato, a maclacido mecanica pode ser ativada durante
a ECA-TC, desempenhando importante papel no aumento de resisténcia.

Com relagao aos valores de alongamento uniforme, foi possivel notar
que, tanto para o cobre puro quanto para a liga CuCrZr, houve uma reducéao de
tais propriedades entre as condicdes 0X e 1X-TA, em funcdo do encruamento.
Contudo, entre as condi¢coes 5X-TA e 10X-TA, ha um ligeiro aumento dos valores
de alongamento uniforme. Tal aumento esta relacionado com uma
microestrutura composta por gréos equiaxiais e com uma menor densidade de
discordancias no interior resultante dos fendmenos de recuperacido e
recristalizacdo dinamicas, tipico de materiais com graos ultrafinos processados
por ECA. Um comportamento semelhante foi observado para os materiais

processados em TC, entretanto os valores ndo sao superiores a TA.
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Tabela 4.9 - Resumo das principais propriedades obtidas a partir dos ensaios de tragdo para o

cobre puro e a liga CuCrZr processadas por ECA-TA e ECA-TC.

. - s oy -0,002e | Agy (%)? Oy
T Material Condigao (MPa) y (MPa) &

0X 65+ 9 ; 220+£2 040
. 1X 315 + 14 385 342+2 0013
5X 365 + 24 461 4013 | 0,017
A 10X 365 + 28 461 410+7 0,026
0X 95+ 7 ; 265+7 0,30
CuCrzr 1X 320 + 2 236 347 +4 0017
5X 413 +3 335 434+1 | 0,017
10X 435 £ 15 358 456 +8 | 0,024
1X 361 +7 455 374+3 0,018
Cu 5X 391 + 8 502 441+6 0018
. 10X 395+5 508 443+4 | 0,025
1X 380 +7 300 389+1 0,01
CuCrzr 5X 480 + 14 405 492+5 | 0,017
10X 450 + 2 373 480+1 0,019

Nota: ? percentual de aumento na tensao limite de escoamento em relagdo a OX.

Dessa forma, foi possivel constatar que o processamento ECA aumenta
significativamente a dureza e os valores de oy e Ou, que por sua vez sao
justificados principalmente pela redugédo do tamanho de gréo. Além disso, essas
variacdes sao ainda mais expressivas para os materiais processados em TC.
Assim, como abordado no item 3.5, tais alteragdes microestruturais podem levar
as instabilidades microestruturais, que sera o tépico abordado na proxima secao

de discussao de resultados.

4.4 Estudo da estabilidade microestrutural pé6s ECAem TAe TC

4.4 1 Estabilidade microestrutural dos materiais armazenados em temperatura

ambiente

No estudo da estabilidade microestrutural apés ECA, foi escolhido

analisar apenas as amostras processadas até 10X, tanto em TC quanto em TA.
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Apods o processamento ECA, amostras de cobre puro e da liga CuCrZr foram

armazenadas em temperatura ambiente por até dois anos. Como uma forma

indireta de identificar

processamento, foram realizadas medidas de dureza nessas amostras em
determinados intervalos de tempo até o término da parte experimental do

presente trabalho. Os resultados de dureza ao longo do tempo estdo
apresentados na Figura 4.27.
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Comparando os resultados da Figura 4.27 com os dados apresentados
na Figura 4.25(a-b), notou-se que para ambos os materiais, processados em TA,
nao houve uma mudanca significativa dos valores de dureza ao longo do tempo.

Por outro lado, o cobre puro processado em ECA-TC apresentou uma
ligeira diminuigdo do valor de dureza, quando armazenado em temperatura
ambiente, se comparado com os valores de dureza apresentado logo apds o
processamento em TC. A titulo de exemplo, o cobre puro, na condicado 10X-TC,
apresentou dureza de 100 + 4 HV5, apos 637 dias armazenado em temperatura
ambiente. Tal valor que é ligeiramente inferior ao valor da dureza do material,
medida instantes apds o processamento da condigdo 10X-TC (128 + 0,65 HV
5,0). Contudo, tal tendéncia nao foi observada para a liga CuCrZr na condi¢céo
10X-TC, uma vez que o material apresentou dureza de 148 £ 2 HV 5,0 apds 630
dias armazenada em temperatura ambiente. Tal valor € similar ao de 146 + 2 HV
5,0, apresentado pelo mesmo material instantes apds o processamento na
condicdo 10X-TC.

Dessa forma, dado que ambos os materiais foram deformados sob o
mesmo nivel de deformacdo até a condicdo 10X (geq = 6,7), em ambas as
temperaturas, a queda dos valores de dureza para o cobre puro na condigao
10X-TC, apdés 637 dias armazenado em temperatura ambiente, corrobora o
carater do processamento criogénico (-80 °C) em aumentar a severidade da
deformagao, causando um acumulo de energia interna na forma de defeitos
microestruturais, que torna o material instavel do ponto de vista termodinamico.
Nesse sentido, comparado com o material processado em 10X-TA, o cobre puro
processado em 10X-TC se mostra mais instavel quando armazenado em
temperatura ambiente, devido a maior energia armazenada na forma de defeitos
microestruturais (expressa indiretamente pelo valor de p na Tabela 4.8).

Além disso, a auséncia da redugado dos valores de dureza para a liga
CuCrZr evidencia o carater dos atomos de Cr e Zr, em solugao sodlida, em criar
campos de tensdo na rede cristalina da matriz de cobre, causando uma restricéo
ao movimento de discordancias, o que por sua vez reduz significativamente a
cinética de recuperacio estatica. Dessa forma, tal restricido se revela em uma

maior estabilidade microestrutural da liga CuCrZr processada por ECA-TC.
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As amostras, tanto de cobre puro quanto da liga CuCrZr, processadas
em temperatura criogénica na condicdo 10X-TC, e armazenadas em
temperatura ambiente (A.T.A), também foram submetidas ao ensaio de tragao,

cujos resultados estao expressos na Figura 4.28 e Tabela 4.10.
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Figura 4.28 - Curvas tensao x deformacao de engenhara para o cobre puro e para a liga CuCrZr
processados por ECA-TC e armazenadas em temperatura ambiente (A.T.A) por

aproximadamente 630 dias.

Tabela 4.10 - Resumo das principais propriedades obtidas a partir dos ensaios de tragcao para
0 cobre puro e para a liga CuCrZr processados por ECA-TC e armazenadas em temperatura

ambiente (A.T.A) por aproximadamente 630 dias.

Material Condigao Oy ('MOF’,(;(;ZE (MGI;a) &u
Cu 10X-TC + A.T.A 360 £ 2 420+5 | 0,05 %0,01
CuCrZr 10X-TC + A.TA 460 £ 8 510x2 | 0,02+0,01

Dessa forma, de acordo com os resultados apresentados na Figura 4.28
e Tabela 4.10, nota-se que apdés o A.T.A houve uma queda nos valores de
aproximadamente 9% e 3% nos valores de oy e ou para o cobre puro, em
comparagao com os respectivos valores apresentados pelo material na condigéo

10X-CT (Figura 4.26 Tabela 2.1). Tal queda ainda foi acompanhada por um
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aumento de 100% no valor de €u. Tais resultados também indicam a instabilidade
microestrutural do cobre puro processado por ECA em T.C, uma vez que, com o
passar progressivo dos dias, o material apresentou uma consideravel perda das
propriedades mecanicas obtidas com o processamento. Ja para a liga CuCrZr
nao foram observadas mudancgas significativas nos valores de oy, Ou € €u, Se
comparado com os respectivos valores apresentados pela liga CuCrZr na
condigdo 10X-TC (Figura 4.26 e Tabela 2.1).

Nesse contexto, a densidade de defeitos microestruturais introduzidos
durante o processamento torna o material termodinamicamente instavel. Como
uma forma de estabilizar termodinamicamente os materiais processados por
ECA-TC, dois fendmenos poderédo acontecer. O primeiro, ja citado para o cobre
puro, € a ocorréncia de recuperagao e/ou recristalizagao estatica. O segundo
fendmeno, presente na liga CuCrZr, é a precipitacdo da fase rica em Cr.

A precipitacdo da fase rica em Cr ira ocorrer na microestrutura
severamente deformada em T.C, mesmo em temperatura ambiente, como uma
forma de diminuir a energia total armazenada no material durante o
processamento, como uma tendéncia do material para retornar ao seu estado
termodinamico mais estavel. Além disso, os defeitos microestruturais formados
durante o processamento atuam como sitios preferenciais para a ocorréncia da
precipitacdo, de modo que, quanto maior a densidade de defeitos
microestruturais, mais pronunciada sera a precipitacdo das fases ricas em Cr.

A Figura 4.29 mostra a microestrutura do cobre puro processado na
condigdo 10X-TC e armazenado em temperatura ambiente por 413 dias (Figura
4.29a) e 637 dias (Figura 4.29b). Na Figura 4.29a pode-se notar a presenga de
graos recristalizados (indicados por setas brancas), em meio a uma matriz
deformada (indicado por setas vermelhas). Além disso, na Figura 4.29a ainda é
possivel notar a presenga de uma macla de recozimento (indicada pela seta
azul). Por sua vez, a Figura 4.29b mostra, com mais detalhes, a distribuicdo de
graos recristalizados e isentos de discordancias no interior (indicado por setas
brancas) envolto de graos deformados (indicado por setas vermelha), sendo
também observada a presenga de arranjo de discordancias no interior desses

graos. Dessa forma, a Figura 4.29 evidencia a instabilidade microestrutural
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apresentada pelo cobre puro, apés o processamento na condigdo 10X-TC e
armazenado em temperatura ambiente, e corrobora os resultados apresentados

na Figura 4.27 e Figura 5.28.

Figura 4.29 - Imagem em campo claro no modo STEM das microestruturas do cobre puro
processado na condigdo 10X-TC e armazenado por (a) 413 dias e (b) 637 dias em temperatura

ambiente.
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Dessa forma, diante o exposto até aqui, nota-se que o cobre puro,
processado em ECA-TC e armazenado em temperatura ambiente por 637 dias,
apresentou indicios da ocorréncia de recuperacado e recristalizacdo estatica,
indicando menor estabilidade microestrutural em relagao a liga

Por outro lado, a liga CuCrZr se mostrou estavel do ponto de vista
microestrutural, quando submetida as mesma etapas de processamento e
armazenamento que o cobre puro. Como uma forma de investigar ainda mais a
estabilidade de ambos os materiais, a proxima secdo ira abordar o
comportamento do cobre puro e da liga CuCrZr quando expostos a temperaturas

em torno de 0,2-0,5.TF, onde Tr é a temperatura de fusdo para cada material.

4.4 2 Estabilidade microestrutural dos materiais submetidos ao tratamento

térmico de recozimento

A Figura 4.30a apresenta as curvas DSC mostrando a liberagao de
entalpia (AH) durante o aquecimento linear a 20 °C/min para o cobre puro nas
condigdes 0X e 10X-TA e 10X-TC. Ja a Figura 4.30b mostra as curvas de DSC
para a liga nas condi¢gdes 10X-TA e 10X-TC. A curva de DSC para a liga CuCrZr
na condicdo 0X esta mostrada na Figura 4.3. A Tabela 4.11 e Tabela 4.12
apresentam a temperatura inicial (Ti), temperatura de pico (Tm) e temperatura
final (Tf), além da entalpia liberada (AH), durante o aquecimento linear, a partir
dos picos mostrados na Figura 4.30, para o cobre puro (Figura 4.30a) e para a
liga CuCrZr (Figura 4.3 e Figura 4.30b).

DSC (Cu) b DSC (CuCrZr)
rExo )

2 [10X-T.C
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Fluxo de Calor (u.a)
g
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\
Fluxo de Calor (u.a)
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Figura 4.30 - Analises de DSC: (a) cobre puro e (b) liga CuCrZr, em diferentes condi¢cdes.
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Tabela 4.11 - Temperaturas e entalpias obtidas a partir da analise de DSC do cobre puro nas
condigdes 10X-TA e 10X-TC.

Intervalo de temperatura (°C)
Condigédo Entalpia -AH (J.g™)
Ti Tm Tt
10X-TA 200 280 345 0,9+01
10X-TC 140 260 360 1,4+0.3

Tabela 4.12 — Temperaturas e entalpias obtidas a partir da analise de DSC da liga CuCrZr nas
condigdes 0X, 10X-TA e 10X-TC.

. . _ | Intervalo de temperatura (°C) .
Pico n° | Condigao Entalpia -AH (J.g™)
Ti Tm Ts
0X 660 470 530 1,9+0.2
2 10X-TA 310 340 380 0.2+0.04
10X-TC 300 330 370 0.8+0.1
0X 130 570 360 0.8+ 0.05
3 10X-TA 390 460 520 20+0.2
10X-TC 370 460 510 1.9+0.3
0X - - - -
4 10X-TA 600 615 630 0.2 +£0.05
10X-TC 520 560 620 09+0.2

Os picos exotérmicos identificados na Figura 4.30a estao relacionados a
recuperacao/recristalizacdo do cobre puro. A recristalizagdo do cobre puro
ocorre a aproximadamente 500 °C e, com base nos dados apresentados na
Figura 4.30a, € possivel verificar que o processamento via ECA deslocou a
temperatura das reacdes exotérmicas para temperaturas mais baixas. Além
disso, a mudanca de temperatura foi ainda maior para o material processado na
condicdo 10X-TC. De acordo com os dados apresentados na Tabela 4.11, a
recristalizacao inicia-se aproximadamente nas temperaturas de 300 °C e 180 °C,

para o material processado em 10X-TA e 10X-TC, respectivamente. O pico de
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temperatura de recristalizagado ocorre a aproximadamente 330 °C e 290 °C, para
o material processado em 10X-TA e 10X-TC, respectivamente.

A energia armazenada mostrada nas Tabela 4.11 e Tabela 4.12 foi
obtida por meio do calculo da area sob cada pico apresentado durante o
aquecimento de cada amostra. Tal energia corresponde a energia na forma de
defeitos microestruturais, ou seja, discordancias e lacunas, formados durante o
processamento ECA. Para o cobre puro, na condi¢do 10X-TA, o valor da energia
armazenada é 0,9 + 0,1 J.g'. Resultados semelhantes foram relatados em
outros trabalhos [139, 193]. Porém, para o cobre puro na condicdo 10C-TC, a
energia armazenada foi de 1,4 + 0,3 J.g"', o que indica que a redugdo da
temperatura de processamento aumenta a severidade da deformacéo,
resultando em uma maior energia armazenada na forma de defeitos
microestruturais.

Com base nesses resultados, as amostras de Cu nas condigbes 10X-TA
e 10X-TC foram submetidas a tratamentos térmicos a 283 °C (TA/283) e 260 °C
(TC/260), durante 1 hora, respectivamente. A microestrutura o cobre puro nas
condicdes TA/283 e TC/260 esta apresentada na Figura 4.31a e Figura 4.31b,

respectivamente.

A Figura 4.31a apresenta uma microestrutura totalmente recristalizada
estaticamente apds o tratamento térmico a 280 °C para o cobre puro 10X-TA.
Por sua vez, a Figura 4.31b apresenta uma microestrutura parcialmente
recristalizada no tratamento a 260 °C para a amostra 10X-TC, com varios graos
recristalizados (indicados no quadro em detalhe) e uma matriz encruada
(indicada por setas azuis). Embora a microestrutura do cobre puro na condicéo
TC/260 nao tenha sido totalmente recristalizada, a Figura 4.31b mostra que a
temperatura de 260 °C era alta o suficiente para ativar o fenbmeno de

recristalizacio estatica.
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Figura 4.31 — Imagem de MO mostrando as microestruturas do cobre puro nas condi¢des (a)
TA/283 e (b) TC/260. Setas azuis indicam regides deformadas.

Uma discussao dos picos identificados durante a analise de DSC, bem
como a sequéncia de precipitagao apresentada pela liga CuCrZr e influéncia das
fases formadas durante o tratamento térmico de envelhecimento, na condicéo
0X, foi abordada na seg¢ao 5.1. Com relagéo a liga CuCrZr, na Figura 4.30b o
pico de numero 1 (283 °C para a condigao 10X-TA e 263 °C para a condi¢cao
10X-TC) corresponde, segundo reportado em [194], a ocorréncia da recuperagao

estatica. Além disso, as ondulagdes que ocorrem entre 100 °C e 250 °C podem
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estar relacionadas com absor¢cédo de lacunas, rearranjo de discordancias e/ou
alivio de tensdes. Além disso, a Figura 4.30b e Tabela 4.12 mostraram que o
intervalo de precipitacdo para a liga nas condicbes 10X-TA e 10X-T.C é
inalterado.

De acordo com Vinogradov e colaboradores [116], a recristalizagao para
a liga CuCrZr ocorre a aproximadamente 600 °C. Portanto, para o material na
condigdo 0X, nenhum pico de recristalizagdo foi observado, devido a faixa de
temperatura coberta na analise de DSC (Figura 4.3). Porém, apds o
processamento em 10X-TA e 10X-TC, devido a energia armazenada na forma
de defeitos microestruturais, a temperatura de recristalizacao foi deslocada para
temperaturas mais baixas, sendo possivel nota-la no pico na analise de DSC.

Para a liga CuCrZr também foi possivel observar uma mudanga na
temperatura de recristalizagdo, como mostrado pelo pico 3 na Figura 4.30b. De
fato, a Tabela 4.12 também mostra que a energia associada aos picos de
recristalizacédo para a liga CuCrZr é mais de seis vezes maior para o material na
condicdo 10X-TC, em comparagao com o material na condicado 10X-TA. Para
fins de comparacao, Vinogradov submeteu uma liga CuCrZr ao processamento
ECA-TA, alcangando deformagdo equivalente de aproximadamente 12,
substancialmente maior do que a deformacdo equivalente imposta neste
trabalho (~6,7), e mostrou que o pico de recristalizagdo comegou em 525 °C,
consideravelmente inferior a temperatura de recristalizagao apresentada neste
trabalho para o mesmo material na condigdao 10X-TA (600 °C). Resultados
semelhantes também foram relatados nas referéncias [116, 165].

Com base nesses resultados, as amostras de CuCrZr nas condicoes
10X-TA e 10X-TC foram submetidas a tratamentos térmicos a 615 °C (TA/615)
e 560 °C (TC/560), durante 1 hora, respectivamente. Assim, apds o tratamento
térmico da liga CuCrZr em ambas as condi¢gées foi possivel confirmar a
ocorréncia de recristalizacdo, conforme mostrado na Figura 4.32a e Figura
4.32b, que apresentam a microestrutura, totalmente recristalizada, da liga
CuCrZr.
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Figura 4.32 - Imagem de MO Microestruturas da liga CuCrZr nas condigbes (a) TA/560 e (b)
TC/615.

Assim, de acordo com os dados apresentados na Figura 4.30 e Tabela
4.11 e Tabela 4.12, tratamentos térmicos de recozimento em diferentes faixas
de temperatura/tempo foram realizados em amostras do cobre puro e da liga
CuCrZr processadas nas condicdes 10X-TA e 10X-TC. Além disso, a dureza das
amostras ap6s o tratamento térmico em cada condigéo (temperatura/tempo) foi

medida e os resultados s&do exibidos Figura 4.33.
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a) 1o Evolugédo da dureza - Cobre puro 10X-T.A + Recozimento b) 110 Evolugéo da dureza - Cobre puro 10X-T.C + Recozimento
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Figura 4.33 - Evolugcédo da dureza do cobre puro (a-b) e da liga CuCrZr (c-d) nas condi¢cdes

submetidos ao processamento ECA (10X) e posterior tratamento térmico de recozimento.

Como discutido anteriormente, os valores de dureza para as amostras
de cobre puro, nas condicbes 10X-TA e 10X-TC foram 126,8 £ 0,09 HVO0,1 e
127,3 = 0,6 HVO,1, respectivamente. Dessa forma, com base nos resultados
apresentados na Figura 4.33, a dureza do cobre puro diminuiu acentuadamente
no recozimento pos-ECAP para todos os conjuntos de tempo/temperatura, em
comparagao com a dureza do material na apés o processamento ECAP, mesmo
quando o material foi tratado em temperatura relativamente alta por curto prazo,
ou seja, 15 min. Portanto, isso é uma indicagdo de que, embora o cobre puro
apresente um consideravel aumento de dureza apds o processamento ECAP em
TA e T.C, o material permanece microestruturalmente instavel quando exposto

a temperaturas relativamente altas.
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Por outro lado, os valores de dureza para a liga CuCrZr, nas condi¢des
10X-TA e 10X-T.C foram 126,7 £ 0,6 e 146,6 £ 1,2, respectivamente. Dessa
forma, a Figura 4.33c-d mostra que, diferente ao identificado para o cobre puro,
a dureza da liga CuCrZr apresentou um aumento bastante significativo quando
o material foi submetido ao tratamento térmico de recozimento apds o
processamento ECA (10X) em TA e T.C. Apds 15 min a 500 °C, por exemplo, a
dureza saltou para ~160 HV e ~200 HV, para as amostras 10X-TA e 10X-TC,
respectivamente. Tal comportamento deve-se a formagao de precipitados ricos
em Cr sobre uma matriz de cobre altamente deformada, oriunda do
processamento ECA. Além do mais, o fato de nao ter sido observada queda nos
valores de dureza sugere que a precipitacdo ocorre anteriormente a
recuperacgao/recristalizacdo da liga CuCrZr, assim como apresentado pelas
analises de DSC na Figura 4.30b.

Para a liga CuCrZr na condigdo 10X-TA e posterior recozimento (Figura
4.33c), a dureza se manteve em torno de 140-160 HVO0,1 para todo os conjuntos
de tempo/temperatura, representando um aumento de aproximadamente 10%
em relacao a dureza da liga CuCrZr na condigdao 10X-TA. Ja para a liga CuCrZr
na condicdo 10X-TC e posterior recozimento (Figura 4.33d), o aumento de
dureza foi mais acentuado do que o observado para a condicdo 10X-TA e
posterior recozimento, uma vez que a dureza atingiu o ponto maximo de 210
HVO0,1, quando o material foi recozido a 400 °C, durante 90 minutos. Tal valor de
dureza representa um aumento de 42% com relagao a dureza da liga CuCrZr na
condicdo 10X-TC, o qual foi atribuido principalmente a precipitacio.

O aumento mais acentuado de dureza para a liga CuCrZr na condi¢ao
10X-TC e posterior recozimento, em comparacdo a condicdo 10X-TA com
posterior recozimento, se deve a maior severidade da deformagdo em
temperatura criogénica, resultando em um maior acumulo de defeitos
microestruturais, que por sua vez ocasiona uma maior quantidade de sitios
preferencias para ocorréncia da formacao dos precipitados ricos em Cr. Além
disso, a flutuacao dos valores de dureza mostrados na Figura 4.33d sugerem a
competicdo entre os fenbmenos de precipitacdo e recuperacao/recristalizacao

estaticas durante o recozimento.



161

Sabe-se que o processamento ECA introduz uma grande quantidade de
defeitos microestruturais, como discordancias e lacunas [138]. A energia
armazenada na forma de discordancias, no interior e nos contornos e nos
contornos dos graos, pode ser relacionada a sua densidade (p) de acordo com

a equagao 5.7 [139]:

Ep=p <G_bz> (5.7)
2

Os valores de energia associados as discordancias estdo mostrados na
Tabela 4.13. Valores semelhantes foram relatados por outros autores [139, 193].
Dessa forma, constatou-se que ndo houve alteracdo significativa de energia
armazenada na forma de discordancias para o cobre puro e para a liga CuCrZr,
ambos processados em TA e TC. Tais resultados confirmam a pequena
alteragcdo nos valores de p na condigdo 10X-TA e 10X-TC para ambos os
materiais (Tabela 4.7 e Tabela 4.8).

Tabela 4.13 - Diferentes contribuicdes de energia armazenada e concentragao de lacunas para

0 cobre puro e para a liga CuCrZr nas condi¢gbées 10X-TA e 10X-TC.

Energia armazenada

Concentragao de
Condicao | Material

Discordancias Lacunas lacunas
(J/9) (J/9) (Lacunal/ponto de
rede cristalina)
Cu } _ _
10X-TA 2,5E-02 8,9E-01 4 9E-04
CuCrZr 2,9E-02 1,2E-01 7.1E-05
Cu - -
10X-TC 1,7E-02 1,0E+00 7,9E-04
CuCrZr 2.3E-02 8,2E-01 4,5E-04

A energia armazenada na forma de lacunas pode ser conhecida
subtraindo a energia total armazenada na forma de defeitos de rede (Tabela 4.11
e Tabela 4.12) da energia armazenada na forma de discordancias. Dessa forma,
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os valores referentes a energia armazenada na forma de lacunas, para o cobre
puro e para a liga CuCrZr, apos processamento ECA em ambas as temperaturas,
estdo listados na Tabela 4.13. Além disso, a concentragao de lacunas (Vc) por

unidade de ponto de rede cristalina pode ser conhecida a partir da equagao 5.8

|4

Vc=—q (5.8)
Lp

Onde Vq é a quantidade de lacunas, que pode ser obtida dividindo a

energia na forma de lacuna pela energia de formagdo de uma lacuna no cobre

(AH,’Jf = 0,195 X 10718) [140], e Lp € o nimero de pontos de rede no material, que

pode ser obtido usando a equagéao 5.9:

Onde Z representa a massa do material, Na é a constante de Avogadro
e U é o peso atébmico do cobre (63,55 g/mol).

Com base nos resultados apresentados na a Tabela 4.13, foi possivel
notar que a concentragcao de lacunas para ambos os materiais e em ambas as
temperaturas de processamento € da ordem de 10E-4, o que é cerca de trés
vezes maior do que a concentracdo de lacunas para o cobre submetido a
laminacao a frio [193]. Resultados semelhantes foram encontrados em outros
trabalhos aplicando técnicas de DPS no cobre puro e algumas ligas com base
em cobre [139, 166, 195]. Além disso, para o cobre puro, a concentragao de
lacunas apresentada neste trabalho é consideravelmente maior do que a
concentragdo de lacunas de equilibrio em temperatura ambiente (3 x 10%°) e
préxima a concentragao de lacunas préxima a temperatura de fusdo (~ 1,5 x 10
4.,

Diante disso, a instabilidade microestrutural de um material com tal
concentracao de lacunas é perfeitamente compreensivel. Além disso, de acordo
com os resultados apresentados por Abib et al. [166], a cinética de recristalizacao

depende do grau de deformagdo imposto ao material, no qual a energia



163

armazenada é a forga-motriz para a recristalizagéao, sendo este ultimo fenémeno
acelerado a medida que a energia armazenada aumenta.

Ainda mais, foi possivel notar que a energia armazenada associada as
lacunas é consideravelmente maior do que a energia armazenada na forma de
discordancias, o que indica o efeito do processamento ECA em gerar um numero
consideravel de lacunas durante a deformacgao, como resultado da imposicao de
deformacéao severa e pressao hidrostatica pelo processamento ECA. Além disso,
a energia associada as lacunas é maior para ambos os materiais submetidos ao
processamento ECA-TC, o que € um indicativo de que diminuir a temperatura de
processamento € uma forma de aumentar a severidade da deformacao, pois se
reflete nos valores de concentragcdo de lacunas e, consequentemente, na
energia armazenada na forma de tal defeito microestrutural.

As lacunas induzidas por deformagdo desempenham um papel
importante durante o recozimento apés o processamento ECA [138]. De acordo
com Ungar e colaboradores [196], as lacunas atuam em forma de volume livre
nos contornos, ao invés de defeitos pontuais individuais. Nesse sentido, a alta
fracdo de lacunas pode ser responsavel pelo estado fora de equilibrio dos
contornos, associado ao alto volume livre ao seu redor, o que torna os materiais
processados pelo ECA em temperatura criogénica passiveis de serem
termicamente instaveis. Nesse sentido, é razoavel esperar que o cobre puro nao
apresente estabilidade microestrutural, independentemente da temperatura de
processamento. Além disso, como a energia armazenada na forma de lacunas
no cobre puro na condi¢do 10X-TC foi maior do que na condicdo 10X-TA também
€ razoavel esperar que o cobre puro na condigdo processado criogenicamente
recristalize em temperaturas mais baixas, em comparacdo com O mesmo
material na condigdo 10X-TA.

Ademais, a concentracdo de lacunas esta relacionada com a cinética
precipitacdo. Nesse sentido, quando maior a concentracdo de lacunas, maior a
difusividade do cromo na matriz de cobre, o0 que por sua vez favorece a formacéao
dos precipitados ricos em cromo. Tais precipitados atuam como barreiras para o
movimento de contornos durante a etapa de recozimento, evitando que o

material recristalize, ocasionando um aumento da estabilidade microestrutural.
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A energia de ativacao para precipitados ricos em cromo relatada por Abid
e colaboradores [166] € menor do que a energia de ativagao da difusdo de cromo
por volume na matriz de cobre (195 kd/mol) [197] e por contornos (150 kJ/mol)
[198]. Esses valores mais baixos podem ser atribuidos a capacidade do
processamento ECA de introduzir locais preferenciais para a nucleacdo de
precipitados ricos em cromo.

Dessa forma, como uma maneira de identificar por meio de uma analise
de microestrutura os fendbmenos indicados e discutidos até aqui para o cobre
puro e para a liga CuCrZr, ambos os materiais foram submetidos a tratamentos
térmicos de recozimento. As amostras de cobre puro na condicdo 10X-TA foram
submetidas a tratamento térmico nas temperaturas de 250 °C durante 15 minutos
(TA 250/15) e 120 minutos (TA 250/120). Da mesma forma, as amostras da liga
CuCrZr na condicdo 10X-TA foram submetidas a tratamento térmico nas
temperaturas de 400 °C durante 15 minutos (TA 400/15) e 120 minutos (TA
400/120). A Figura 4.34 apresenta as microestruturas e os mapas GOS para
amostras do cobre puro e da liga CuCrZr apés o processamento ECA e posterior
recozimento. A Tabela 4.14 apresenta os dados microestruturais extraidos da
Figura 4.34.
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Figura 4.34 — Mapas de contornos de grdao e mapas GOS, respectivamente, para o cobre puro
nas condigbes (a-b) TA 250/15, (c-d) TA 250/120 e para a liga CuCrZr nas condigbes (e-f) TA
400/15 e TA 400/120. Linhas pretas sdo CAA e linhas azuis sdo CBA.

CuCrZr - 10X-TA
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Tabela 4.14 - Dados microestruturais do cobre puro e da liga CuCrZr na condigdo 10X-TA e pos-

recozimento.

.~ D dsub 0 CBA .
Condicao ©m)  (um) CAA (%) (%) p (discord/m?)
Cu 250/15 6,7 1,5 74 26 1,2E+13
250/120 13,7 1,5 93 7 2,1E+12
CuCrzr 400/15 3,1 1,3 67 33 7,9E+13
400/120 3,5 1,7 68 32 1,8E+12

Para o cobre puro na condigao TA 250/15 (Figura 4.34a), foi possivel
observar uma microestrutura bimodal, ou seja, parcialmente recristalizada. A
microestrutura apresentou ainda um tamanho médio de gréo e subgrao em torno
de 6,7 um e 1,5 ym, respectivamente, além de uma fracdo de CAA de 74%.
Comparado aos dados microestruturais do cobre puro na condicdo 10x-TA
(Tabela 4.9), houve aumento da fracdo de CAA e do tamanho médio de gréo.
Além disso, também n&o foi notada alteracdo nos valores do tamanho do
subgrdo, além de uma redugcdo nos valores de p. Tais alteragdes
microestruturais, associadas ao aumento expressivo da condutividade elétrica,
ainda com relagao ao cobre puro na condigao 10X-TA, indicam a ocorréncia de
recristalizacio estatica.

Por sua vez, para as amostras de cobre puro na condicao TA-250/120
(Figura 4.34c), foi possivel ver a microestrutura totalmente recristalizada com
tamanho médio de grao de 13,7 um, uma fracdo de CAA de 93%. Por outro lado,
a microestrutura da liga CuCrZr na condigdo TA-400/15 (Figura 4.34e)
apresentou tamanho de grao e subgréao de 3,1 ym e 1,3 um, respectivamente, e
uma fragdo de CAA de 67%. Em comparagédo com os dados microestruturais
para a liga CuCrZr na condicao 10X-TA (Tabela 4.9), ndo houve mudangas
significativas apds o tratamento térmico em 400 °C durante 15 minutos, mas
apenas uma pequena diminuicdo nos valores de p. E interessante notar que
esses dados microestruturais sofreram pequenas alteragdes para a liga CuCrZr
na condicdo 400/120 (Figura 11g). Esses resultados revelam que a
microestrutura da liga CuCrZr é estavel, em termos de microestrutura, mesmo

quando submetida ao recozimento a 400 °C durante 120 minutos. Essa
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estabilidade se deve aos precipitados ricos em Cr que dificultam a movimentacgéao
de discordancias e contornos, prevenindo, até certo ponto, a ocorréncia de
recuperacao/recristalizacao estatica.

As amostras de cobre puro na condigao 10X-TC foram submetidas ao
tratamento térmico de recozimento nas temperaturas de 250 °C durante 15
minutos (TC 250/15) e 120 minutos (TC 250/120). Da mesma forma, as amostras
da liga CuCrZr na condicdo 10X-TC foram submetidas a tratamento térmico de
recozimento nas temperaturas de 400 °C durante 15 minutos (TC 400/15) e 120
minutos (TC 400/120). A Figura 4.35 apresenta as microestruturas e os mapas
GOS para amostras de cobre puro e da liga CuCrZr na condigdao 10X-TC e
submetidas a etapa de recozimento. A Tabela 4.15 apresenta os dados

microestruturais extraidos da Figura 4.35
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Cu - 10X-TC
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Figura 4.35 - Mapas de contorno de gréo e mapas GOS, respectivamente, para o cobre puro
nas condig¢des (a-b) T.C 250/15, (c-d) T.C 250/120 e para a liga CuCrZr nas condigdes (e-f) T.C
400/15 e T.C 400/120. As linhas pretas sdo CAA e as linhas azuis sdo CBA.
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Tabela 4.15 - Dados microestruturais do cobre puro e da liga CuCrZr na condigao 10X-TC e pds-

recozimento.

Condigao D dsuw» | CAA | CBA o]
(um) | (um) (%) (%) (discord/m?)
Cu 250/15 11,8 1,5 74 26 1,8E+12
250/120 12,1 1,7 98 2 8E+11
CuCrzr 250/15 6,4 1,1 65 35 9.E+13
250/120 6,6 1,2 70 30 8,3E+13

Para o cobre puro na condigdo TC-250/15 (Figura 4.35a), conforme
encontrada na condigdo TA-250/15 (Figura 4.34a), foi possivel observar uma
microestrutura bimodal, similar ao visto anteriormente em TA-250/15. Em
comparagao com os dados microestruturais para o mesmo material na condigao
TA-250/15, a condigdo TC-250/15 mostrou um aumento no tamanho do gréo,
seguido por uma diminui¢ao nos valores de p, sem alteragdes na fragcdo de CAA
e no tamanho do subgrdo. Essas alteracbes microestruturais podem ser
decorrentes da maior energia armazenada durante o ECA-TC, em comparacgao
ao mesmo material submetido ao ECA-TA, que por sua vez favoreceu a
ocorréncia de recristalizagdo, ou seja, quanto mais energia armazenada mais
pronunciada € a recristalizagao do cobre puro.

Para a amostra de cobre puro na condigao TC-250/120, houve aumento
do tamanho do gréo e da fragdo de CAA, seguido de diminui¢cdo dos valores de
p, em relacdo a condicado TC-250/15, indicando a ocorréncia de recristalizagao
estatica parcial. Com um tempo maior de tratamento de recozimento, é esperado
que a microestrutura complete a recristalizagdo estatica. Por outro lado, para a
liga CuCrZr na condigédo T.C-400/15 (Figura 4.35e€), a microestrutura apresentou
tamanho de grao e subgréo de 3,1 um e 1,3 ym, respectivamente, e uma fragéao
CAA de 67%. Assim, a microestrutura refinada foi quase preservada, em
comparagao com a microestrutura do CuCrZr na condi¢gao 10X-T.C (Figura 4.22
Tabela 4.8), sem aumento consideravel no tamanho do gréo, mas com aumento
na fragcdo de CAA, seguido por uma diminuicdo nos valores de p. Este
comportamento é um forte indicativo do efeito de retardamento da recristalizagao

causado pelos precipitados ricos em Cr.
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Além disso, a liga CuCrZr na condicdo TC 400/120 apresentou um
pequeno aumento na fragdo de CAA, seguido por uma diminui¢gdo nos valores
de p, sem alteracdo no tamanho do grdo e subgrdo, comparando os dados
microestruturais para a liga CuCrZr em de CT-400/15. Esses resultados revelam
que a microestrutura da liga CuCrZr é estavel, em termos de microestrutura,
mesmo quando submetida ao recozimento a 400 °C durante 120 minutos.
Novamente, tal estabilidade se deve aos precipitados ricos em cromo que
dificultam a movimentacao de discordancias e contornos.

E interessante notar que os valores de p da liga CuCrZr na condigéo TC-
400/15 e TC-400/120 €& superior as respectivas condicdbes do material
processado em TA. A Tabela 4.12 mostra que a soma da energia liberada dos
picos 1 e 2 (Figura 4.30b), associados a formagéo de precipitados ricos em Cr,
€ maior para o material processado no em ECA-TC do que para o material
processado no ECA-TA. Além disso, a Figura 4.33 (c-d) mostrou que de fato a
precipitacdo foi mais pronunciada no material processado em TC, devido aos
maiores niveis de dureza apresentados. Portanto, os valores de p mais altos nas
amostras da liga CuCrZr nas condi¢cdes de TC, em comparagdo com suas
respectivas condicdes de TA, estao relacionados ao efeito mais pronunciado de
precipitados ricos em Cr no bloqueio do movimento dos contornos, atrasando a
ocorréncia de recuperagao/recristalizagao.

A Figura 4.36 apresenta imagens de MET em campo claro mostrando as
microestruturas da liga CuCrZr nas condigdes TA-400/15 (Figura 4.36a), TA-
400/120 Figura 4.36b), T.C-400/15 (Figura 4.36¢) e CT-400/120 (Figura 4.36d),
mostrando os precipitados ricos em cromo (indicados por setas vermelhas)

dispersos na matriz de cobre.
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Figura 4.36 - Imagens de MET em campo claro para a liga CuCrZr na condigéo (a) TA-400/15,
(b) TA-400/120, (c) T.C-400/15 e (d) T.C-400/120.

Dessa forma, de acordo com os resultados apresentados na Figura 4.34
e Figura 4.35, ha um aumento na fragcdo de CAA para o cobre puro com o
aumento do tempo de recozimento. Prangnell e colaboradores [199] observaram
um comportamento semelhante para o cobre puro submetido ao processamento
ECA-TA e posterior recozimento. Os autores associaram essa evolugao
microestrutural a recristalizagao estatica, na qual a fracdo de CAA aumenta a
medida que a estrutura deformada é substituida pela estrutura recozida.

Por outro lado, para a liga de CuCrZr, a recristalizagao estatica foi
parcialmente retardada pela influéncia dos precipitados ricos em cromo.
Conforme relatado em outros trabalhos [200, 201], o recozimento entre 400 e
500 °C de uma liga Cu-1Cr-0,1Zr, submetida ao processamento ECA-TA em

uma deformagado equivalente até 16, é responsavel pela formacédo de
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nanoprecipitados ricos em cromo. Portanto, com base nos resultados
apresentados neste trabalho, € provavel que os precipitados ricos em cromo

exercam um forte efeito de modo a restringir o0 movimento de contornos e

discordancias, inibindo a recristalizagcédo da liga CuCrZr.

O efeito do tratamento térmico de recozimento pds-processamento ECA,

em TA e TC, também foi avaliado por meio do comportamento mecanico para o

cobre puro e a liga CuCrZr, como mostrado na Figura 4.37. Os dados obtidos a

partir da Figura 4.37 estdo mostrados na Tabela 4.16.
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Figura 4.37 - Curvas tensdo x deformacdo de engenharia para a liga CuCrZr submetida ao
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processamento ECA em TA e TC e posterior recozimento a 400°C durante 15 e 20 minutos.

Tabela 4.16 - Resumo das principais propriedades obtidas a partir dos ensaios de tragcao para

a liga CuCrZr submetida ao processamento ECA e posterior recozimento.

Condigao Oy (—MOI;(;())Z#: (MGI;a) £y

TA 400/15 480+ 3 5007 0,03 £ 0,01
TA 400/120 500 +4 540 £ 10 0,02 + 0,001
TC 400/15 5195 540+ 9 0,02 + 0,001
TC 400/120 550 + 2 5757 0,01 + 0,001
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Dessa forma, com os dados apresentados na Figura 4.37 e Tabela 4.16,
foi possivel notar que o tratamento térmico de recozimento da liga CuCrZr, apés
o processamento ECA em TA e TC forneceu um ganho adicional nos valores de
Oy € Ou, em comparagao com as mesmas propriedades apresentadas pela liga
apo6s processamento em TA e T.C, respectivamente. Assim, apds a realizagao
do recozimento na liga CuCrZr, processada em TA e TC, foi possivel notar,
fazendo uma comparacdo com o mesmo material na condicdo 10X-TA e 10X-
T.C, que:

(i) Os dados Figura 4.34e Figura 4.35 mostram que a liga CuCrZr preservou
uma microestrutura de gréos refinados e com uma predominancia de
CAA, o que mostra indicios da estabilidade microestrutural para esse
material;

(i) Os dados apresentados na Tabela 4.14 e Tabela 4.15 mostraram que a
liga CuCrZr ndo mostrou queda significativa nos valores de p, o que
mostra que a recuperagao/recristalizagao tiveram um efeito desprezivel,
ou quase nulo, na liga CuCrZr;

(iii) E os dados apresentados na Figura 4.37 e Tabela 4.16 mostram que a
liga CuCrZr é estavel em termos de microestrutura, como mostra a
predominancia do fenbmeno de precipitacdo sobre os fendmenos de
recuperacao/recristalizagao, o que contribuiu para um ganho adicional

de resisténcia mecanica.

Assim, com base nos resultados apresentados, as microestruturas do
cobre puro, apos o processamento ECA em TA e TC se mostraram instaveis
quando submetidas a posterior recozimento. Além disso, a microestrutura do
cobre puro processada por TC se também mostrou instavel quando armazenada
em temperatura ambiente. Ja para a liga CuCrZr, a microestrutura permanece
refinada mesmo quando o material € aquecido a 400 °C por 120 minutos, tanto
para o material processado em TA quanto em TC. Este efeito pode ser atribuido

ao carater dos precipitados ricos em cromo em bloquear a movimentagao de
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contornos e discordancias, o que confere ndao uma estabilidade microestrutural

para a liga CuCrZr, como também um ganho adicional de resisténcia mecéanica.
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5 CONCLUSOES

No presente trabalho, as principais conclusdes podem ser divididas em

trés sec¢bes, enumeradas a seguir:

(a) Comportamento mecanico in-situ da liga CuCrZr e correlagdo com a
microestrutura:

Os ensaios de tragdo com DRX in-situ indicaram que a recuperagao
dindmica é parcialmente suprimida para a liga CuCrZr deformada a -150 °C.
Além disso, a maclagao mecanica foi identificada como o principal mecanismo
de deformacéao operante nesta temperatura, enquanto em temperatura ambiente
o deslizamento de discordancias predominou. A influéncia dos precipitados ricos
em Cr também foi estudada, visto que atuam como sitios preferenciais para
nucleagao das maclas de deformacéo. Nesse sentido, a significativamente maior
taxa de encruamento para a liga CuCrZr, especialmente na condicdo de
precipitacdo a 500 °C por 90 min foi devido a predominancia de maclagao

mecanica.

(b) Efeito da temperatura de processamento ECA na evolugao
microestrutural e resposta mecanica:

O processamento por ECA conduziu a um aumento substancial de
dureza, oy e ou para o cobre puro e para a liga CuCrZr, como esperado, devido
ao refino de grdo e aumento da densidade de discordancias. Para a liga CuCrZr,
em especifico, o processamento ECA também conduz a formagao de maclas de
deformacdo. Tais alteragbes microestruturais sédo potencializadas com o
processamento ECA realizado a -80 °C, devido a supressao parcial da
recuperacao dinamica, o que resulta valores mais altos de oy e ou, comparados
com os valores observados apds o processamento em temperatura ambiente.
Contudo, embora a recuperacao dindmica tenha sido parcialmente suprimida, o
processamento a -80 °C nao foi capaz de suprimir totalmente a ocorréncia da

recristalizacdo dinamica continua para niveis de geq acima de 3,35.
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(c) Analise da estabilidade microestrutural apés processamento ECA em
temperatura criogénica:

Devido a grande energia armazenada em forma de defeitos
microestruturais no processamento ECA-TC, o cobre puro demonstrou
instabilidade microestrutural quando armazenado em temperatura ambiente
apods 2 anos, expressas pela reducao dos valores de oy e ou. Além disso, foram
observados indicios de recuperacio e recristalizagao estatica na microestrutura
do material. Contudo, tal instabilidade ndo foi observada para a liga CuCrZr
nesse periodo, submetida ao mesmo processamento criogénico.

A instabilidade microestrutural do cobre puro ficou ainda mais evidente
quando o material foi submetido ao recozimento a 250 °C, uma vez que o
material apresentou perda das propriedades mecéanicas obtidas no
processamento ECA-TC, além de apresentar também uma microestrutura
completamente recristalizada ap6s o recozimento por 120 min. Por outro lado, a
liga CuCrZr se manteve estavel, apos o processamento ECA-TC e recozimento
a 400 °C e durante 120 min, mantendo a microestrutura refinada obtida apés o
processamento ECA-TC. Além disso, apds o recozimento, a liga CuCrZr ainda
mostrou um ganho nos valores de oy e ou, devido a agédo dos precipitados. Dessa
forma, ficou evidente o carater dos precipitados ricos em cromo em bloquear a
movimentagdo de contornos de grédo e discordancias. Por fim, foi possivel
estabelecer uma rota de processamento e condi¢des de tratamento térmico que
permitem projetar uma microestrutura termicamente estavel pds-processamento

criogénico, superando o principal desafio desta rota.
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6 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

1) Realizagdo do processamento ECA-TC em temperaturas abaixo de -80
°C.

2) Realizagdo de preparacdo de amostras e anadlises de MET em
temperatura criogénica, evitando assim a incursdo do material em

temperatura ambiente.

3) Estudo aprofundado do efeito do processamento ECA-TC e posterior

recozimento na condutividade elétrica do cobre puro e CuCrZr.
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