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RESUMO

Refino de grdo e precipitagdo sdo dois importantes mecanismos de
endurecimento de ligas. O primeiro torna-se especialmente relevante quando
0s graos sao reduzidos a dimensdes menores do que 1 um, o que pode ser
realizado por técnicas de Deformacao Plastica Severa (DPS), por exemplo,
Extrusdo em Canal Angular (ECA). O objetivo desta tese € contribuir para um
melhor entendimento dos mecanismos de aumento de resisténcia mecanica e
os de endurecimento por deformacdo ou encruamento. De fato, a literatura
pertinente mostra que alta resisténcia esta sempre associada a uma baixa taxa
de encruamento, ou seja, a curva tensao - deformagdo apresenta-se plana
significando que metais e ligas altamente deformados exibem perda de
ductilidade. Dentre as estratégias mobilizadas para limitar esta deficiéncia,
tratamentos térmicos pos-deformagao parecem surtir algum beneficio na taxa
de endurecimento por deformagao. Nessa condi¢cao os precipitados reduziriam
a recuperagdo dindmica e ao mesmo tempo promoveriam algum
endurecimento por precipitacdo. Este estudo foi realizado sobre uma liga Al-
4%Cu, deformada por até quatro passes de extrusdo em canal angular e
tratada termicamente de acordo com diferentes ciclos térmicos, inclusive
envelhecimento pos-deformacdo. A discusséo foi dividida em trés secdes: (i)
Influéncia da deformacgéo plastica severa na precipitacdo (ii) Correlacédo da
resisténcia mecanica e ductilidade com os pardmetros de dispersdao de
precipitados, utilizando curvas de Kocks-Mecking; (iii) Estudo da contribuicdo
de cada um dos mecanismos de endurecimento na resisténcia final:
encruamento, solugao sélida, precipitacao e contornos internos. As conclusdes
mostram que uma fina dispersdo de precipitados aumenta a taxa de
encruamento via diminuigdo da recuperagdo dinamica. Foi também verificado
que deformacgao plastica severa acelera a cinética de precipitacdo por trés
ordens de grandeza, mas que o endurecimento por precipitacdo € superado
pelo amolecimento causado pelo préprio tratamento térmico de

envelhecimento.
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EQUAL CHANNEL ANGULAR PRESSING OF AN Al-4%Cu ALLOY:
HARDENING MECHANISMS EFFECTS ON MECHANICAL STRENGTH AND
DUCTILITY

ABSTRACT

Internal boundaries hardening and precipitation hardening are two
important mechanisms acting in metallic alloys. The former has special
relevance when the grain size is reduced to dimensions below 1 ym, and this
can be accomplished by a variety of Severe Plastic Deformation techniques,
such as Equal Channel Angular Pressing. The objective of the present thesis is
a better understanding of the strengthening mechanisms and work-hardening
behavior of a precipitation hardening Al alloy subjected to Equal Channel
Angular Pressing. The pertinent literature almost invariably shows that high
strength goes together with low work hardening rate, that is, the stress-strain
curve tends to be flat, meaning that highly deformed metals and alloys show low
ductility. Among the strategies devised to counteract this effect, post
deformation precipitation heat treatments seem to have a beneficial effect on
the work hardening rate. In this condition precipitates would reduce the dynamic
recovery rate and additionally promote some hardening. The present study was
performed on an Al-4%Cu alloy, deformed by up to four passes of equal
channel angular pressing and heat treated according to different schedules,
including post deformation ageing. The work is divided in three sections: (i)
Severe plastic deformation influence on precipitation; (ii) Correlation of strength
and ductility with the Al,Cu precipitates dispersion, while the work hardening
behavior is described by the relevant Kocks-Mecking curves; (ii) Study of the
contribution of each of the four hardening mechanisms on final strength: work
hardening, solid solution, precipitation and internal boundaries hardening.
Conclusions show that a fine precipitate dispersion increases the work
hardening rate by limiting dynamic recovery rate. It was also ascertained that
cold deformation accelerates precipitation by a factor of three, however,
precipitation hardening is swamped by the softening effect caused by the

precipitation heat treatment itself.
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1 INTRODUGAO

A equacdo de Hall-Petch expressa uma relacdo fundamental entre
tamanho de gréo e resisténcia mecénica, tendo sido desenvolvidas diversas
tecnologias de processamento de sistemas metalicos voltados para a redugao
daquele microconstituinte estrutural. Sd0 exemplos: a dispersao de carbonetos
em acos microligados, os diversos tratamentos termomecanicos que em agos
geram tamanhos de grdo da ordem de 5 pm ou menos, e deformagao severa
de acos bifasicos no intervalo de temperatura intercritica. Uma boa idéia do
"poder de alavanca" do tamanho de grdo em aumentar a tensao de
cisalhamento, obtém-se comparando valores do coeficiente de Hall-Petch de
alguns metais. Observa-se que em ago este coeficiente € muito maior do que,
por exemplo, os do Al e do Cu, significando que para obter um Aoy apreciavel
nesses dois materiais, a reducdo de tamanho de grdo deve ser bem mais
drastica do que para o ago. Por exemplo, no Al uma redugédo de 50 ym para
500 nm corresponde a um incremento de tensdo de escoamento igual a 86
MPa.

Sabe-se que as tecnologias convencionais de processamento ndo sao
adequadas para obter tamanhos de gréao abaixo de 1 um. Isso motivou o
desenvolvimento de novos processos dedicados a esse objetivo, processos

esses que podem ser divididos em duas classes:

» Estruturacdo ou sintese a partir de atomos ou de nanoparticulados
» Redugdo do tamanho de grdo por processos de Deformacdo Plastica
Severa (DPS).
Nessa segunda familia deve-se distinguir deformagao com baixas taxas
da deformacao da com altissimas taxas de aplicagédo de carga (choque), sendo

que a primeira subfamilia € a mais praticada e estudada.

A este ponto é importante assinalar que a obtengdo de nanoestruturas,
das quais a granulagao ultrafina € um caso particular, ndo € um fenébmeno

novo. Precipitados de uma segunda fase tém dimensbées na escala



nanomeétrica, basta lembrar as fases Al,Cu no sistema Al-Cu e Mg,Si em ligas
da série 6000, os carbonetos em agos microligados, etc. No entanto,
precipitados sao apenas componentes microestruturais; o tema tratado neste
trabalho versa sobre a obtengdo e propriedades de graos ultrafinos que

englobam todo o material e que se estruturam em escala e formas diversas.

De modo geral, tamanhos de grao no espectro de dezenas de nanometros
sdo mais facilmente obtidos pelos processos de estruturagdo, enquanto os
materiais processados por DPS dificilmente alcangam abaixo da centena de
nanometros. Assim, em base ao resultado final, os materiais de granulacéo

ultrafina costumam ser classificados em:

= Materiais com granulagdo nanométrica: os que exibem tamanhos de gréo
entre 10 e 100 nm;
» Materiais com tamanho de grédo submicrométricos, isto € abaixo de 1000

nm. [1]

O recente interesse por metais e ligas com graos ultrafinos foi motivado
pela elevada resisténcia mecanica que apresentam. Posteriormente, pesquisas
foram direcionadas ao entendimento e controle dos mecanismos de
refinamento da microestrutura e a como utilizar essa tecnologia em beneficio

da industria.

As técnicas de DPS partem de materiais convencionais com tamanho de
grao “normal” e o reduzem pela imposicao de altas deformagdes. A formacéao
de graos ultrafinos ocorre através da subdivisdo dos graos originais em blocos
de células e células de discordancias, que sao elementos equiaxiais de volume
onde a densidade de discordancias € bem menor que a densidade média. Essa
subestrutura é separada por contornos formados por discordancias geradas
durante a deformagé&o. Os contornos evoluem de contornos de baixo &ngulo no

inicio da deformagéo para os de alto angulo (definidos como >15°) formando



subgraos [2]. Assim, ao contrario das técnicas de adigdo atomo a atomo, as
baseadas em DPS sao capazes de produzir materiais com grao ultrafinos, em

pecas de dimensdes consideraveis livres de poros e contaminacéo.

As duas técnicas de DPS mais comuns sao: Extrusdo em Canal Angular
(ECA) e Torcdo em Alta Pressao (TAP), recentemente detalhadas em um artigo
de reviséo [3]. Desde os primeiros experimentos até os atuais, os regimes de
processamento, rotas e matrizes, foram estudados em metais e em ligas
comerciais, principalmente ligas de Al, Cu, Mg e Ti [4,5]. Essa técnica se
processa em matrizes providas de dois canais com a mesma secao
transversal, que se interceptam segundo um angulo (®) normalmente igual a
90°ou 120°. A amostra passa por esses canais e é deformada por cisalhamento

simples, que se transfere de uma extremidade a outra.

Os materiais processados por ECA apresentam grande melhoria de
resisténcia mecéanica devido ao refinamento dos grados, mas esta melhoria &
acompanhada por perda de ductilidade. Os materiais com graos ultrafinos
apresentam baixo endurecimento por deformacéo o que limita o alongamento
uniforme e consequentemente a ductilidade. [6] Esse € o seu principal
inconveniente; entretanto, ha exemplos de comportamento ductil [7,8], e a
busca por uma explicagcdo levou a proposi¢cao de uma série de mecanismos
que aumentam a ductilidade, um dos quais €& baseado na interacio
precipitados/discordancias. Foi aventado que esse mecanismo, originalmente
tratado por Ashby [9] e posteriormente por Estrin [10], afeta positivamente a
taxa de endurecimento por deformacédo, e uma boa comprovacédo € dada por
uma investigagcédo feita em uma liga Al-Cu-Mg, na qual uma combinagao de
tratamentos térmicos pré - e pos - deformacao resultou em aumento simultdneo
de resisténcia e ductilidade [11]. Em outra investigacdo, Cheng e outros
submeteram uma liga comercial AA2024 a laminagao criogénica e subsequente
envelhecimento a 100 e 160°C [12]. Resultados mostraram que o
envelhecimento em baixa temperatura resultou em boa combinacdo de
resisténcia e ductilidade, com o alongamento aumentando de 300% em relagéo
ao material somente deformado. Esse comportamento foi atribuido ao acumulo

de discordancias ao redor de particulas pré-existentes ao tratamento térmico



(dispersdides) combinado com um aumento na taxa de endurecimento por
deformacéo, este promovido pela alta fracdo de precipitados de dimensdes

nanomeétricas produzida a 100°C.

O ECA tem sido aplicado em varias ligas de Al, porém existem
pouquissimos trabalhos relacionados ao sistema Al-Cu. Entre eles Murayama e
outros [13] observaram que a nucleagdo heterogénea de precipitados é
ocorréncia comum. Os precipitados se formaram exclusivamente nos contornos
de grao impedindo o endurecimento por precipitagcdo. Porém resultados
preliminares desse trabalho mostram que para a mesma liga submetida a ECA
e envelhecida em seguida, ocorre aumento de resisténcia mecanica e

ductilidade, resultado esse contrario ao encontrado na literatura.

A fim de esclarecer esse comportamento e estudar o efeito dos varios
mecanismos de endurecimento como, diminuigdo do tamanho de grao, atomos
em solucdo solida e precipitacao, no presente estudo foi produzido um lote de
amostras Al-4%Cu e outro de Al comercialmente puro; ambos foram
submetidos ao processo ECA seguindo-se tratamentos térmicos em diferentes
temperaturas. O objetivo principal do trabalho é obter um material com elevada
resisténcia mecanica e ductilidade através da combinacdo de deformacao
plastica severa e envelhecimento. Dentre os objetivos secundarios podem-se
citar: (i) o estudo da cinética de precipitagdo em ligas Al-Cu severamente
deformadas por extrusdao em canal angular (ECA); (ii) as implicagdes da
precipitacdo no endurecimento por deformacdo e na estabilidade dos
contornos, e suas interagbes com as discordancias; (ii) o estudo da
contribuicdo de cada um dos mecanismos de endurecimento na resisténcia

mecanica final: encruamento, solugao sodlida, precipitacdo e contornos internos.

No capitulo 2 serdo revistos os conceitos metalurgicos dos mecanismos
de endurecimento dos metais com énfase no endurecimento por deformacéo,
baseando a discussdo nos modelos de Kocks, Mecking e Estrin. Ainda no
capitulo 2 ha uma breve descrigdo do processo de refinamento dos graos por
DPS e serao discutidos os principios fundamentais do processo ECA. No

capitulo 3 serdo apresentados os procedimentos experimentais, no capitulo 4



os principais resultados obtidos, no capitulo 5 sera discutida a homogeneidade
de deformacéo, estabilidade térmica, a influéncia da DPS na precipitacéo, as
implicagdes da precipitacdo nas propriedades de tracdo e a contribuicdo dos
mecanismos de endurecimento nas propriedades de tragcdo obtidas para cada
combinagao de ECA + tratamento térmico. Por fim, o capitulo 6 contém as

conclusoes deste trabalho.






2 FUNDAMENTOS TEORICOS

2.1 Propriedades Mecanicas dos Metais

O comportamento mecanico dos metais e ligas varia consideravelmente
dependendo de sua microestrutura, defeitos, e de como sdo aplicadas as
forgas externas. Como discutido adiante (item 2.5.3), os materiais com graos
ultrafinos produzidos por DPS sempre apresentam resisténcia mecanica
superior a de materiais produzidos por processos convencionais. Para
relacionar as propriedades de resisténcia mecanica desses materiais com a
microestrutura é necessario o entendimento de alguns conceitos basicos

relacionados com o seu comportamento mecanico.

Sabe-se que, as propriedades de resisténcia mecanica e ductilidade sao
obtidas por ensaios de tragdo ou compressio, executados sobre corpos de
prova submetidos a uma forca uniaxial trativa ou compressiva, continuamente
crescente. Desses ensaios resultam as conhecidas curvas tensao -

deformacao, cuja forma e magnitude dependem das caracteristicas do material.

Das curvas tensdo — deformacéo de engenharia sdo obtidas as seguintes
propriedades, além de outras relacionadas com endurecimento por

deformacao:

(i) Resisténcia a tracdo (oy): valor maximo da tensao;

(i) Limite de escoamento (o,): € a tensdo necessaria para produzir

uma pequena quantidade de deformacdo plastica, normalmente
0,2%;

(i)  Alongamento uniforme (g,): deformacao até a tensdo maxima, a

partir do qual ocorre a formacgéo do pescoco;

(iv)  Alongamento total (giota)): deformagéo até a fratura.




As propriedades (i) e (i) sdo uma medida direta da resisténcia dos
materiais. A ductilidade esta relacionada a homogeneidade de deformacgao e ao
alongamento, (iii) e (iv), que sdo controlados por fendbmenos de endurecimento
por deformacédo (conhecido como encruamento) e sensibilidade a taxa de

deformacéo.

Para melhor estudo das propriedades de tracdo, deve-se operar com as
curvas tensdo — deformacéo verdadeiras. Na regido de plasticidade uniforme

que corresponde ao intervalo oy até o, sdo validas as seguintes relacdes:

o, =o(1+¢) (2.1)

g, =In(1+¢) (2.2)

A

onde o, e & sado a tensdao verdadeira e a deformagdo verdadeira

respectivamente.

A descrigdo dos fenbmenos de endurecimento e sensibilidade a taxa de
deformacdo a partir das curvas tensdo — deformacdo € realizada por

expressdes empiricas. A mais geral € a equagao de Hollomon [14], dada por:

o, =K(e, J'()" (2.3)

- onde, K é uma constante, ¢ a taxa de deformacdo, n o expoente de
encruamento e m o expoente de sensibilidade a taxa de deformacéo. Essa
expressao descreve toda a extensdo da curva tensdo — deformacdo; o
expoente n controla o trecho antes de o, e esta relacionado a capacidade de

endurecimento por deformagdo e ao alongamento uniforme, enquanto m



controla a taxa de formagdo do pescogco ou dS/dt, com S sendo a secdo

transversal do corpo de prova. Quando o = 0, é valida a seguinte equacgao:

1 -1

— 1-m
_%z[%"jm sm (2.4)

onde C é constante.

A equacgdo mostra que para m igual a unidade, dS/dt é independente da
secao transversal e a taxa de formacao do pescoco € constante durante o
alongamento. Para m préximo de um o material resiste a formacao do pescoco,
mas quando m << 1, quanto menor a seg¢ao transversal mais rapidamente ela
diminui levando a fratura com pouco alongamento. Em resumo, da equacéo 2.4
€ possivel avaliar a estabilidade da deformagdo. Em temperatura ambiente
metais e ligas apresentam valores de m entre zero e 0,1; materiais
superplasticos podem alcangar m proximo a unidade, mas isso s6 ocorre em

determinadas condi¢cdes de temperatura e taxa de deformacéo.

Em temperatura ambiente a deformacao é controlada pelo encruamento,
cujo expoente n, pode variar de zero (sélido perfeitamente plastico) até a
unidade (sdlido elastico), mas para metais reais processados
convencionalmente adota valores entre 0,1 e 0,5. Em temperaturas homdlogas
altas (> 0,5 Tf) o encruamento € menos acentuado e a deformagéo passa a ser

controlada pela sensibilidade a taxa de deformacao. .

Em geral, os materiais com graos ultrafinos possuem expoente de
encruamento baixo o que resulta em baixo alongamento uniforme e
consequentemente pouca ductilidade. Esse comportamento tem sido estudado
por varios autores e a busca por uma explicacao tem levado ao estudo dos
mecanismos de deformacdo e de como a redugdo do tamanho de gréo os

modifica.
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2.2 Mecanismos de Endurecimento de Metais

A resisténcia mecanica de materiais policristalinos € aumentada na
presenga de obstaculos que restrinjam o movimento das discordancias, e as
caracteristicas desses obstaculos definem os mecanismos de endurecimento.
Esses obstaculos sao: discordancias, contornos internos (contornos de grao,
subgréos e células), atomos de soluto e particulas de segunda fase; eles se
apresentam tanto isolados como combinados o que torna dificil separar e
quantificar o aumento de resisténcia devido a cada um. De modo bem geral, o
endurecimento total pode ser aproximado pela soma da contribuicdo de cada

mecanismo de endurecimento:

0=0gy +0g5 +0p +0gp (2.5)

onde Orm, Oss, Op € Ogp representam a contribuicdo dos mecanismos de
endurecimento por refinamento microestrutural, solugcao sélida, precipitagao e

endurecimento por deformacéo, respectivamente.

A seguir sera discutida a agado individual desses mecanismos na

resisténcia mecanica.

2.2.1 Refinamento Microestrutural

O refinamento microestrutural implica em aumento de area de contornos
internos que se identificam com os contornos de grdo e de subgraos, sendo os
primeiros mais eficientes no aumento de resisténcia. Devido a fatores

cristalograficos as discordéncias experimentam alguma dificuldade para se
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transferir de um grao para outro, o que explica a alta eficiéncia desse tipo de

obstaculos.

A relacdo de Hall-Petch constitui a base desse mecanismo de
endurecimento. Ela descreve a dependéncia do tamanho de grdo com a tenséo

de escoamento e é dada por:

0, =0, +k,d 2 (2.6)

onde oy € a tensdo de escoamento, d € o didmetro do gréo; o, € a tenséo
necessaria para uma banda de escorregamento se propagar através do gréo
[15] e o termo ky indica a resisténcia que o contorno exerce contra a
propagacado das bandas de escorregamento; sua eficiéncia depende da sua
natureza. Esses valores variam com a condicdo do material como sera
discutido mais adiante no item 5.5. A Tabela 2.1 apresenta o valor de ky para
uma série de materiais e da relacdo de Hall-Petch fica claro que quanto maior

ky mais eficiente € o mecanismo de redugéo do tamanho de grgo.

Tabela 2.1. Valor de ky para diferentes de materiais [16]

Material E‘:’Its'r:‘;l‘l‘;: K, (MN/m*?)
ﬁgﬁ)gﬁg‘o cce 0,307
Ferro Armco cce 0,583
Molibdénio cce 1,768
Zinco hc 0,220
Magnésio hc 0,279
Titanio hc 0,403
Cobre cfc 0,112

Aluminio cfc 0,068
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A equacdo de Hall-Petch foi comprovada experimentalmente em um
grande numero de materiais e numa ampla faixa de tamanhos de grdo. No
entanto, dados experimentais sugerem que ela ndo pode ser estendida a
materiais formados por grdos muito pequenos, que se classifiquem como grdos
nanocristalinos (d < 100 nm). A Figura 2.1 mostra um conjunto de valores
experimentais de o, versus d'’%, obtidos por diferentes autores sobre amostras

de Cu e copilados por Meyer [17].
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Figura 2.1. Relagao entre limite de escoamento e inverso da raiz quadrada do
tamanho de grao, reportada por diferentes autores para amostras
de Cu puro com tamanhos de grdo indo de micrométricos a

nanomeétricos [17]

Observa-se que a equacao de Hall-Petch perde validade abaixo de um
valor critico de tamanho de grdo préximo a 25 nm (d™"? = 0,2 nm™"?). Esse
comportamento inverso da equagao mostra que existe um limite minimo de

tamanho de gréo, abaixo do qual ou ndo mais se verifica 0 mecanismo de
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bloqueio de discordancias, ou a grande propor¢ao de atomos associados aos
contornos aproxima o grao (e o material) de uma configuragdo amorfa. Até o
presente, diferentes modelos foram propostos na tentativa de explicar esses
desvios da equacao de Hall-Petch, alguns baseados na intensificagdo dos
mecanismos de eliminacdo de discordancias pelos contornos de grao.
Entretanto ha exemplos na literatura que mostram concordancia com a
equacao de Hall-Petch para tamanhos de grdo tdo pequenos quanto 10 nm
[18]. De qualquer modo, dentre as técnicas de DPS, a deformacdo ECA nao
reduz o tamanho de grdo a dimensdes préximas da transicéo, portanto, a lei de

Hall-Petch € sempre obedecida.

Os subgrdos apesar de nédo serem totalmente impenetraveis as
discordancias sao frequentemente descritos por uma equagao empirica

analoga a equacéao de Hall-Petch:

0, =0, +k, (d')72 (2.7)

onde d'é o tamanho de subgrdo ou célula de discordancia e k| € uma

constante menor que ky (entre 1/2 e 1/5 de ky). A dimensdo dos subgrdos €
sempre menor do que a dos grdaos, o que pode causar consideravel

endurecimento, m/as essa descricao de k| mostra que sua eficacia em termos

de bloqueio de discordancias € também menor.

2.2.2 Solugao Sdélida

Os materiais puros tém resisténcia mecanica menor do que os formados

por atomos de diferentes espécies, as solugdes. Os atomos de soluto
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provocam distor¢des na rede cristalina formando campos de tensdao que

interagem com as discordancias moveis, bloqueando-as.

A energia envolvida nessa interacdo depende do tipo de discordancia
(cunha ou hélice), da relagdo de tamanhos atémicos de solvente e soluto e da
diferenca no modulo de cisalhamento do atomo de soluto em relagdo ao
solvente (atomo “forte” ou “fraco”). A Tabela 2.2 apresenta a energia de

interacao U caracteristica de cada uma dessas condicdes.

Tabela 2.2. Energia de interagdo entre atomos em solugdo sélida e

discordancias.

Tipo de Tipo de Caracteristicas
. . . Energia de Interacéo
interagao discordéancia
Relagao de
tamanhos cunh e 4(1+0)Gbr’¢,sin®  Essa energia é
unha =
atébmicos entre ° 3(1 U)Rd sempre negativa

solvente e soluto

Modulo de ' h2p3
! H_ M Negativa ou

. Cunha G >

cisalhamento do o1 ”
d positiva,
atomo de soluto
! Ut dependendendo
em relacao ao -
¢ Hélice ug = C = ] do sinal de €.,

solvente —b

Na primeira equagao, Rq € a distancia entre a discordancia e o atomo de
soluto, v € a razéo de Poisson, G € o modulo de cisalhamento, b o vetor de
Burgers, r € o raio atbmico do solvente e © o angulo entre a diregdo de
escorregamento e a linha que conecta a discordancia e o atomo de soluto. O
parametro €, pode ser estimado como a mudanga no parametro de rede da
matriz causada pelos atomos de soluto, e € dado por:

_1da

= 4o (2.8)

b
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onde a € o parametro de rede e ¢ a concentrag&o de soluto. O parametro ¢, na

segunda equacgao é analogo ao anterior e representa a mudanga no médulo de

cisalhamento da matriz em presenca de soluto:

, €
R (2.9)
[1+2|56|J
1dG
€. =——— 2.10
e (2.10)

As tensdes na rede cristalina provocadas por uma discordancia em hélice
sao somente cisalhantes, nesse caso a relacdo de tamanhos entre atomos de
soluto e solvente ndo tem efeito sobre a energia de interagdo. A forga
necessaria para mover a discordancia € proporcional a energia de interagéo. A
combinagédo das energias de interagdo que resulta no aumento de oy é dificil de
determinar quantitativamente, ja que seria necessario conhecer a contribuicao
relativa a cada tipo de discordancia. Nesse sentido Fleischer [19] mostrou que
no endurecimento por solugdo solida a energia de interagdo e a tensdo de

escoamento estido relacionadas com o parametro €5, definido como:
£, =|eg —Be,| (2.11)

A constante B € um parametro empirico e esta relacionada com a importancia
da contribuicdo das discordancias em cunha ou em hélice durante a

deformacéo plastica.

Sob outro aspecto o endurecimento por solugcio sélida pode ser discutido
em termos do espaco entre os obstaculos (os atomos de soluto) ao movimento
das discordancias, A; nesse aspecto o mecanismo apresenta analogias com o

endurecimento por particulas de segundas fases.

F o
o =-mx 2.12
oA (2.12)
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O incremento na tensao de escoamento devido ao endurecimento por

solugao solida substitucional é dado por [16]:

Ge2c?

213
Y 700 ( )

A dependéncia do endurecimento por solugdo solida com ¢z foi
observada para varios materiais tanto no endurecimento por atomos
substitucionais (deformacdo esférica) [20], quanto no endurecimento por
intersticiais (deformacgéao tetragonal) [21]. Vale ressaltar que nesse segundo

caso o endurecimento € maior que o provocado por atomos substitucionais.

A Tabela 2.3 mostra dois exemplos de ligas que apresentam atomos em
solucdo solida e compara sua tensdo de escoamento com a dos
correspondentes metais puros. Observa-se que o endurecimento por solugao

sélida no Ti (intersticial) € muito maior que no sistema Al-Mg (substitucional).

Tabela 2.3. Tensdo de escoamento de ligas com atomos em solugdo soélida —

comparagao com metais puros [22].

Atomos Material Tensao de escoamento
(MPa)
Substitucionais Al puro 28
Al - 0,8%Mg 40
Al - 1,8%Mg 55
Al — 4.5%Mg 130
Intersticiais Tigrau 2 (99,5 Ti) 170

Tigrau 4 (99,0 Ti) 480
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2.2.3 Precipitagao

A precipitacdo de particulas de uma segunda fase é um modo muito
eficiente de aumentar a resisténcia mecanica, pois obstaculos muito fortes sdo
colocados no caminho das discordancias. Por exemplo, a liga de alumino 2014
que contém 5,5%Cu, na condicdao recozida (O) apresenta tensdao de
escoamento de 97 MPa e na condigdo envelhecida artificialmente (T6) 414

MPa, portanto uma diferenca consideravel [22].

A precipitagdo ocorre por um processo de nucleacdo e crescimento que
inicia por eventos denominados "flutuacdes", que sao enriquecimentos (e
empobrecimentos) locais de soluto, com determinado comprimento de onda.
Nessas regides a composigao da matriz aproxima-se daquela do precipitado, e
se essa flutuagao tiver um tamanho marginalmente maior do que o raio critico
de nucleacao (r* ) forma-se um nucleo de precipitado que passa a crescer. O

raio critico € dado por:

A A (2.14)
(AG, — AU)

Yy € a energia interfacial matriz/precipitado, AG, a variagdo de energia livre de
Gibbs que acompanha a precipitagcado e AU a energia de deformagéo. A energia

livre critica (barreira de nucleagao € dada por:

3
A =0T ¥V (2.15)
3 (AG, +AU)

O valor de AGv é proporcional a supersaturacao, e a natureza da interface

matriz/precipitado define o valor de y. Claramente, quanto menor r* e AG*,
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maior sera a taxa de nucleagao e consequentemente mais fina a dispersédo dos
precipitados resultantes. Observa-se que em ambos aparece a energia
superficial y, e ha mais de uma maneira de diminui-la, por exemplo, por
nucleacdo heterogénea e/ou por precipitacdo em determinados planos
cristalograficos da matriz e/ou adogao de morfologia alongada ou em disco. No
primeiro caso, a energia associada a um defeito ou substrato (area destruida x
energia) leva a uma diminuigdo do termo v, logo a uma diminui¢céo de r* e AG*.
A taxa de nucleagido heterogénea i, que vai definir o nimero de nucleos de

precipitados formados por unidade de volume é dada por:

) ~AG’
i = ANex 2.16
p( RT J (2.16)

onde A é uma constante e N o numero de sitios de nucleagdo. Com respeito a

diminuigao de AG* pelos defeitos, pode-se dizer que:
AG*cris;tal > AG*discordémcia > AG*contorno de gréo > AG*superficie

Ou seja, a "poténcia" como nucleante, ou poder de catalise, aumenta na

sequéncia: discordancia — contorno de grdo — superficie.

Em materiais de granulagdo ultrafina a area de contorno de grédo e a
densidade de discordancias, que sao sitios ideais de nucleagdo de
precipitados, sao muito elevadas. A presenga de discordancias aumenta
acentuadamente o valor da taxa de nucleagao (i) e o0 modelo mais conhecido
da nucleagdo em discordancias € de Cahn [23], no qual a energia elastica de
um precipitado cilindrico e incoerente € igualada a energia da discordancia.
Lembrando que a energia elastica € um dos componentes da energia de

ativagao para formag¢ao de um nucleo critico:

AG* = - AG (volume) + AG (superficial) + AG (elastica)
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- fica claro que AG* se reduz com a diminuicdo das AG'’s elastica e superficial.

Em resumo, em materiais submetidos a DPS, tratamentos térmicos de
precipitacdo pés-deformacdo sao capazes de produzir precipitados finamente
dispersos na matriz, aumentando a resisténcia mecanica final. A magnitude
desse efeito depende de uma serie de fatores, entre eles: (i) tamanho das
particulas; (ii) fragdo volumétrica; (iii) forma da particula; e (iv) natureza dos
contornos entre precipitado e matriz (coerente, semi coerente e incoerente).
Esses fatores determinam a natureza da interagao entre precipitados e

discordancias, e sua interdependéncia € descrita a seguir.

Como o volume especifico do precipitado é diferente da matriz, existem
tensdes nesta regido. Segundo Nabarro [15] essas tensdes governam a forma
dos precipitados e o plano da matriz em que eles se encontram. Se um
precipitado coerente esférico de raio (1+8)ry € inserido em um volume da matriz

de raio rp, a energia de deformacgéao é dada por:
U= 6GV62/(1 +£j (2.17)
3K

onde V é o volume da vacancia, G é o médulo de cisalhamento e K € o modulo
volumétrico. Observa-se que a energia aumenta com o volume atdmico do
precipitado. Essa energia pode ser reduzida com mudanga de forma e a mais
estavel é o disco. Varios materiais CFC formam precipitados em discos ao
longo da familia de planos {100} nos primeiros estagios de precipitacdo
incluindo o AI-Cu. Quando o precipitado se torna incoerente, se toda
deformacdo ocorrer na matriz (quando Gpec >> Gmariz), @ energia de

deformacao é dada por:
U= 6GV62f(Ej (2.18)
a

onde f (c/a) é a fungado de forma de um esferéide com semi-eixos a, c. Logo a

forma de menor energia é c/a >> 1. A Figura 2.2 apresenta a muito conhecida
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dependéncia da energia de deformagdo com a razdo de aspecto de particulas

incoerentes onde é possivel observar que a forma mais estavel € o disco.

Esfera

Energia de deformacéo relativa

L

cla

Figura 2.2. Energia de deformagao de uma particula incoerente em fungao de

sua forma [24].

Sob outro aspecto, o raio do precipitado define se as discordancias sao
capazes ou de corta-lo (particulas deformaveis) ou circunda-lo, multiplicando-

se (particulas ndo deformaveis). A seguir sdo descritos essas duas condig¢oes:

Particulas deformaveis: sdo pequenas (< 10 nm) e com interface

coerente, comuns nos primeiros estagios de precipitacdo. Nessas condi¢des as

discordancias podem corta-las como mostrado na Figura 2.3.

Figura 2.3. Desenho esquematico de uma discordancia em cunha passando

por uma particula deformavel.
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O aumento na resisténcia mecéanica depende de dois parametros. O
primeiro, & ¢é um adimensional que contém caracteristicas fisicas do
precipitado e da matriz, que séo: a diferenca de parametro de rede entre um e
outro, o médulo de cisalhamento do precipitado em relacdo a matriz, a criagao
de uma superficie com a passagem da discordancia (endurecimento quimico) e
a energia de defeito de empilhamento (EDE) criado pela passagem da
discordancia. O segundo parametro é fr/b, onde f é a fracdo volumétrica dos
precipitados, r o raio do precipitado e b o vetor de Burgers da discordancia. O
endurecimento é dado por uma equagao analoga aquela apresentada no

contexto do endurecimento por solugao sélida:
2
Ao = CGF%(%J (2.19)

- onde C é uma constante e G é o mddulo de cisalhamento.

Particulas ndo deformaveis: sdo maiores e mais espagadas. Durante a

deformacéo varias discordancias passam entre os precipitados deixando anéis

de discordancias, ilustrado na Figura 2.4.

2

Figura 2.4. Desenho esquematico de uma linha de discordancia passando

o -@® O-

através de particulas nao deformaveis.
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O aumento na resisténcia associado a esse mecanismo é obtido fazendo

uso da equacéao de Orowan [25]:

Ao;A@lln 1 (2.20)
2m A \b
- onde:
v 2
A:(1+—sen 6) (2.21)
— D

- G é 0 médulo de cisalhamento da matriz, A a distancia entre as particulas, b o
vetor de Burgers, v a razdo de Poisson, e 8 € o angulo entre o vetor de
Burgers e a linha de discordancia (8 = 0 para discordancia em hélice e 6 = 90°

para discordancias em aresta).

Da expressdo (2.20.) fica claro que a resisténcia é maior para uma

distribuicao mais fina.

2.2.4 Endurecimento por Deformagao

O endurecimento por deformacgao resulta do aumento da densidade de
discordancias durante a deformacéo, ou seja, as discordancias sao obstaculos
ao movimento de si proprias. O efeito é maior quando a deformacgéo é efetuada

a frio, condicao definida como Ty < 0,2, onde Ty é a temperatura homologa.

O estudo do endurecimento por deformagao € iniciado pela analise das
curvas tensao deformacdo verdadeira, frequentemente descritas por
expressdes matematicas como a ja citada equagéo de Hollomon (equagéao 2.3),

na qual o endurecimento por deformagao é relacionado ao valor do expoente
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de encruamento, n, e ao coeficiente de resisténcia k. Plotando os resultados do
ensaio de tragcdo em coordenadas log o, versus log €,, sendo oy e €, a tenséo
verdadeira e deformacdo verdadeira respectivamente, determinam-se os
valores numéricos de k e de n. No que concerne a conformabilidade a frio, um
elevado valor de k indica a necessidade de grandes esforcos na deformacao;
valores de n proximos de zero indicam que ndo ha endurecimento por
deformacéo durante o ensaio e a curva tensao deformacéao é plana a partir da

tensdo de escoamento.

Ainda das curvas tensao deformacao verdadeira, se obtém curvas do tipo
taxa de endurecimento instantanea, dadas por 6 = do/de versus o incremento
da tensdo (0-0y), curvas essas conhecidas como de Kocks-Mecking (K-M).
Mais detalhes desse tipo de apresentacdo de dados serdo abordados adiante,

quando da descri¢ao do modelo de endurecimento de K-M.

Em materiais CFC monocristalinos a taxa de endurecimento pode ser

dividida em trés estagios:

o Estaqgio | ou “escorregamento facil” (easy glide): corresponde a ativagao

de um unico sistema de escorregamento, mecanismo suficiente para
quando as discordancias constituirem obstaculos fracos, por ainda
estarem esparsas. Ha baixa linearidade da taxa de endurecimento que é
fortemente dependente da orientacdo do cristal. Esse estagio nao
aparece quando a deformag&o ocorre por escorregamento multiplo

desde o inicio.

e Estagio Il: a deformacéo envolve escorregamento multiplo dos defeitos,
que se interceptam produzindo obstaculos fortes conhecido por florestas
de discordancias. Isso se manifesta na taxa de endurecimento linear,

que é insensivel a temperatura e ao tipo de material.

e Estagio lll: ha diminuicdo na taxa de endurecimento devido a

recuperacdo dindmica. Diferentemente do estagio Il, é fortemente
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dependente da temperatura, da taxa de deformacgdo e do material. A
presenca do estagio Il limita a extensdo do estagio Il ou até mesmo o
elimina principalmente em temperaturas elevadas e materiais com alta
EDE.

Em altas deformagdes sao observados um regime secundario de
endurecimento (estagio |V) seguido por um regime de recuperacgéo (estagio V)
[26].

E importante atentar que apesar de cada estagio apresentar um

mecanismo dominante, estes ocorrem simultaneamente durante a deformacéao.

As caracteristicas essenciais dos estagios de endurecimento por
deformagédo estdo na Figura 2.5, que mostra curvas de K-M esquematicas,
onde 0 = f( 7).

Policristal

Monocristal

v(?
/()

1 T Ty

Figura 2.5. Desenho esquematico da taxa de endurecimento por deformagao
versus tensao cisalhante, ilustrando os estagios de endurecimento

para materiais policristalinos e monocristalinos [27].

Na Figura 2.5 observa-se que a deformagédo de monocristais em um unico

sistema de escorregamento comega com uma baixa taxa de endurecimento no
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estagio | seguido de um aumento rapido da taxa no estagio Il, a partir do qual a
taxa de endurecimento diminui de maneira similar aos materiais policristalinos
no estagio lll. Os materiais policristalinos apresentam os estagios IV e V, sendo

o ultimo resultado da recristalizagao.

Ao longo do tempo varios modelos de endurecimento por deformagao

foram apresentados e alguns serdo discutidos a seguir.

No modelo de Kocks-Mecking [27] a densidade média de discordancias p
€ 0 parametro que governa o endurecimento. A tensao esta relacionada com p

de modo bastante simples:
A
0 = aMGbp2 (2.22)

- onde G é o modulo de cisalhamento, b a magnitude do vetor de Burgers, M é

o fator de Taylor e a uma constante numérica.

O aumento da tensdo com a deformagdo é entdo determinado pela
evolucdo da densidade de discordancias dada por um balanco entre a
multiplicacdo de defeitos induzida pela deformagcdo e a sua concorrente

aniquilagao por recuperacao dinamica.

dp _ (d_Pj (%j (2.23)
de de armazenada B de recuperada

A taxa de armazenamento das discordancias é dada por kip"?, sendo kj
uma constante proporcional ao caminho livre médio dos defeitos. Esse termo é
independente da temperatura. A taxa de recuperagao é dada por kyp onde k; &
o coeficiente de recuperagdo dinamica, um parédmetro adimensional
proporcional a uma média de comprimentos de discordancias aniquiladas

quando ocorre recuperacdo. E fortemente dependente da temperatura e da
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taxa de deformagdo k, = ky(€, T), portanto a evolugdo na densidade de

discordancias é dada por dois fatores antagonicos:
dp
E=k1\/5-k2p (2.24)

Combinando a equacgéao (2.22) e (2.24) é possivel obter a evolugédo da tenséo

com a deformacao:

do o
= -0.|1-— 2.25
& =% ( GS] (2.25)
- sendo que:
8, - aGbk, (2.26)
2
-e:
k1
og =aGb| — (2.27)
k2

Por fim, a taxa de endurecimento por deformacgao é dada por:

0=-—=0,-Ko (2.28)

De acordo com esse modelo das curvas 0 versus o, ou curvas de K-M,
dois parametros operacionais podem ser definidos, ver Figura 2.6. O primeiro é
B0 que expressa a taxa de endurecimento maxima. Esse parametro € uma

medida das discordancias acumuladas e esta relacionado ao endurecimento
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atérmico. O segundo parédmetro € a inclinacdo da curva, d6 / do, que é

proporcional a taxa de recuperacao dinamica.

PR do
inclinagao =
da

o

e A dB
inclinagiao = —

[_ B der

O — Oy o — OV
() (b

Figura 2.6. Diagrama esquematico mostrando a definicdo de Bnh:x € da
inclinagdo d6/do, para dois comportamentos comumente

observados: curvas 6-0 linear (a) e n&o linear (b) [28].

Esse modelo é conhecido como “modelo de um sé parametro”. Estudos
realizados sobre Al puro mostraram que o mesmo pode ser usado para
diferentes morfologias de gréos e subgraos; microestruturas recristalizadas e
recuperadas também obedecem a relacdo constitutiva de K-M, porém com

diferentes valores de 6, e do/do. [29].

Na formulagao constitutiva K-M original, o caminho livre para o movimento
de discordancias é determinado somente por obstaculos localizados e
associados as discordancias. Estrin e Mecking [10, 30] propuseram uma
extensdo desse modelo considerando outros obstaculos, como contornos de
grao, particulas de segunda fase, lamelas de cementita em estrutura perlitica,
etc. A seguir, serdo consideradas as modificagdes no modelo de K-M para

situacdes caracteristicas de materiais reais.

O efeito da presenca de outros obstaculos que nao as proéprias

discordancias consiste na modificagdo da evolugcdo da densidade de
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discordancias, dp, que se reflete na taxa de endurecimento por deformacéo. No
caso dos contornos de grdo, o caminho livre para o movimento de
discordancias é dado pelo tamanho de grao, d; portanto o termo que descreve
a taxa de acumulo de discordancias sera uma constante e a equacao da

evolucdo na densidade de discordancias sera:

dp
—k-k 2.29
de 2P ( )

Para ligas trataveis termicamente duas situagdes devem ser

consideradas:

1. Solucdo soélida (liga solubilizada ou soluto residual): o endurecimento

por deformacado é modificado pela mudanca na EDE e pelo bloqueio
de discordancias, ambos exercidos por atomos de soluto. A resisténcia
ao movimento de discordancias (parametro de endurecimento) € dada

por:

0=04 10 (2.30)

1
-onde O = aGbpé e 0., =Ac’, sendo A uma constante que reflete a

magnitude da interagdo entre atomos de soluto e precipitados, e ¢ a
concentracdo de soluto. A modificagdo na EDE ira se refletir na taxa
de recuperagao, pois a diminuigcdo dessa energia com a concentragao
de soluto facilita a dissociagdo das discordancias em parciais.
Quantitativamente, isso € expresso no coeficiente de recuperacéao k;

da equacao 2.24.
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2. Particulas de segunda fase — nesse modelo o armazenamento de

discordancias em torno dos precipitados é relevante e efetivo apenas
para precipitados ndo deformaveis, devido a sua facilidade de gerar
anéis de discordancias. A evolucdo na densidade desses defeitos é

dada por uma variante da equacgao 2.24.:
dp
E=kd+k1\/6-fk2p (2.31)

onde kd €& o termo responsavel pelo armazenamento adicional de
discordancias devido aos obstaculos e f € o fator de modificagdo na
recuperacao dindmica devido a interagdo desses defeitos com as
discordancias. Entretanto, particulas deformaveis aumentam a tensao
elastica local e exercem um efeito de endurecimento similar ao

apresentado por solugao solida.

A quantificagdo da contribuigdo dos varios mecanismos no endurecimento
por deformacdo é bastante complicado. Em um trabalho recente Faseli e
colaboradores [31] mostraram que o modelo de Kocks-Mecking-Estrin é capaz
de descrever o comportamento de uma liga Al-Mg-Sc na qual estavam
presentes o0s seguintes obstaculos: (i) solugdo solida; (ii) particulas
deformaveis; e (iii) particulas ndo deformaveis. Em uma investigagao similar
Esmaeili e outros [32] concluiram que uma distribuicdo fina de precipitados 8”
(deformaveis) em uma liga AA6111 aumenta a taxa de endurecimento por
deformagéo. Recentemente, resultados semelhantes foram obtidos para a liga
AA2024 com tamanhos de gréo de 0,4 e 1,5 ym, onde um tratamento térmico
de precipitagdo a 100°C resultou em aumento do alongamento uniforme, por
sua vez consequencia da modificacdo na taxa de encruamento associada a

presenca de precipitados [12].
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Os “modelos de um s6 parametro” comentados até aqui sdo eficientes
para descrever o endurecimento por deformacgédo até o estagio lll, onde se
observa uma diminuicdo linear na taxa de endurecimento por deformacéao
versus 0. Entretanto, para descrever o desvio dessa linearidade, observado
nos estagios IV e V, necessita-se de modelos com mais de um parametro.
Nesse caso considera-se que a microestrutura seja composta por uma regiao
ductil (interior das células de discordancias, com baixa densidade destas) e

uma regiao resistente (paredes de discordancias).

Um exemplo desse tratamento é o modelo de Estrin [10, 33] no qual
existem duas variaveis de estado: as discordancias moéveis (pm) € as
discordancias relativamente iméveis ou florestas de discordancias (ps). O
endurecimento por deformacao € descrito pela evolugdo da densidade de
ambos os tipos de defeito nas paredes e no interior das células (regides

resistente e ductil, respectivamente). A taxa de endurecimento por deformagao

€ dada por:
do df do do
B=—=—(0. -0 )+f—2+(1-f)—¢ 2.32
de ds( » =) de (1-1) de ( )
- ou resumidamente:
0=06"+06° +6° (2.33)

onde 6" representa o amolecimento causado pela diminuicdo na taxa de
formacao de paredes de discordancias com a deformacéo, enquanto 6° e 6°
sao a contribuicdo das paredes e interior das células de discordancias no
endurecimento por deformacéo, respectivamente. Esse modelo mostrou que a
curva de endurecimento é resultado da deformagdo dessas duas “fases”
(paredes e interior das células de discordancias) e que a perda de linearidade
da taxa de endurecimento versus o nos estagios IV e V corresponde a

diminui¢ao na taxa de formacao de paredes de discordancias.
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2.3 Formacao de Graos Ultrafinos por Deformagao Plastica Severa

A formacéao de graos ultrafinos por DPS ocorre pela subdivisdo dos graos
originais por contornos de alto angulo (>15°) (formados por discordancias),
induzidos pela deformacdo. Uma série de mecanismos foi sugerida para

explicar a origem desses contornos [34]:

(i) Formagédo de blocos de células, no qual o grdo comega a se
subdividir no inicio da deformacédo formando contornos de baixo
angulo que evoluem para contornos de alto angulo com o

prosseguimento da deformacao;

(i) Formacgédo das bandas de cisalhamento, o que aumenta a rotagao

de determinadas regides em relagdo a vizinhanga.
(i)  Coalescimento de contornos em deformacgdes elevadas.

(iv) Apds a subdivisdao dos graos ocorrem rotagcdes entre regioes

vizinhas devido a formacéao de texturas preferenciais.

Todos esses mecanismos estdo relacionados com a movimentagao de
discordancias e organizacao destas em arranjos de baixa energia. Sabe-se que
a deformagado plastica esta associada a movimentagdo e geragcdo de
discordancias e que a densidade desses defeitos aumenta com a intensidade
de deformacédo, porém sua distribuicdo na microestrutura ndo € aleatéria. Com
a deformacdo a subestrutura evolui de um “emaranhado” de discordancias,
resultante da interacao entre estas e os defeitos pontuais (no primeiro estagio
de deformacéo), para um arranjo conhecido como Estruturas de Discordancias

de Baixa Energia, do inglés Low Energy Dislocations Structures (LEDs) [2]

O fator que mais fortemente determina o caminho da deformacao é o
valor da EDE.
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2.3.1 Materiais com alta energia de defeito de empilhamento

Em materiais com essa caracteristica as discordancias se juntam
formando paredes que separam regides em que sua densidade é relativamente
baixa. Em escala macroscépica os graos sao divididos em regides bem
definidas denominadas bandas de deformagao separadas por regides mais
estreitas denominadas bandas de transi¢do. Durante a deformacéao, as bandas
de deformacgédo sofrem rotagcdes em diferentes angulos e diregdes e essas
variacbes de orientacdo sdo acomodadas pelas bandas de transi¢cao [35]. A
Figura 2.7 € um esquema de duas bandas de deformagao separadas por uma
banda de transigdo mostrando o dngulo de rotagdo ao longo desta. Observa-se
que a banda de transi¢cao é caracterizada por uma estrutura celular enquanto
as bandas de deformacao apresentam uma estrutura em blocos de células. A

formagao dessas estruturas sera discutida adiante [36].
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Figura 2.7. Desenho esquematico da morfologia da estrutura de discordéncias
mostrando o angulo de rotacdo entre diferentes bandas de

deformacdo. A largura da banda de transicdo € marcada pelas
setas [36].
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A presenca dessa configuragcdo de defeitos foi evidenciada por Liu e
outros [37] em Al puro laminado a frio até 50% de redugéo, ver microestrutura
resultante na Figura 2.8. Observa-se que esta é dividida em regides A, C e E
(blocos de células) separadas por bandas de transigcdo B, D e F (estrutura

celular).

Figura 2.8. Micrografia eletrbnica de transmissdo realizada no plano
longitudinal de uma amostra de Al puro laminada a frio com 50% de
reducdo. Observam-se as regides A, B, C, D, E e F separadas por
contornos formados por discordancias, e suas orientagcbes A

direcado de laminacéo € indicada pela seta RD [37].

Como essa subestrutura é formada? No inicio da deformacdo sao
ativadas diferentes combinagdes de sistemas de escorregamento em diferentes
partes do grédo, que o subdividem em regides denominadas blocos de células -
CB (do inglés — cells blocks). A formacéo dessa estrutura pode ser explicada
com base no principio de Taylor que propde que cada grao sofre mudanca de
forma idéntica a do agregado cristalino desde que cinco sistemas
independentes de deslizamento possam operar [38]. Porém, observacdes

experimentais mostraram que o numero de sistemas de deslizamento para um
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grao pode ser menor do que cinco, 0 que leva a subdivisdo dos graos em
blocos de células. De acordo com a teoria de fragmentagdo dos graos essa

configuragdo consegue cumprir o critério de Taylor [2].

Os blocos de células sao ainda subdivididos em células de discordancias
que sao elementos de volume equiaxiais onde a densidade de discordancias é

bem menor que a densidade média.

A Figura 2.9 ilustra esquematicamente todos os aspectos microestruturais
de estruturas deformadas; séo identificados dois tipos de contornos formados
por discordancias: (i) Contornos Incidentais de Discordancias (do inglés
Incidental Dislocation Boundaries - IDB), que separam as células de
discordancias e sao formados por discordancias bloqueadas e (ii) Contornos
Geometricamente Necessarios (do inglés Geometrical Necessary Boundaries —
GNB); estes separam os blocos de células e tem a fungdo de acomodar a
geometria da deformacdo plastica evitando a formacdo de vazios. Os GNB

podem adotar as seguintes diferentes feigbes:

e Paredes Densas de Discordancias (do inglés Dense Dislocation
Walls — (DDW): contornos formados por alta densidade de
discordancias. Separam blocos de células formando um contorno

continuo que passa entre estas.

e Microbandas (MB): regides formadas por células alongadas, menores
do que as células de discordancias e tipicas de altas deformacgdes.
Desenvolvem-se a partir de DDW e podem adotar trés diferentes
morfologias: (a) uma série de pequenas células achatadas (do inglés
— small pancake shaped, SPC), (b) longos pares de paredes de
discordancias (do inglés — paired dislocation sheets, PDS), formadas
pela subdivisao das DDW, (c) paredes duplas (do inglés — double
walls, DW), formadas pela segmentacdo de DDW curtas. Essas trés

ultimas morfologias de MB sao mostradas na Figura 2.9-d [39,40].

Em resumo, uma tipica estrutura de blocos de células compde-se de:

GNB - entre eles as DDW - paredes densas de discordancias e MB —
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microbandas, que envolvem as células equiaxiais de discordancias separadas
por IDB — contornos incidentais de discordancias, como mostrado na Figura
2.9-a. A Figura 2.9-b mostra uma possivel distribuicdo dos planos de

escorregamento no grao mostrado em 2.9-a [2].
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Figura 2.9. Esquematizagdo das subestruturas de deformagcdo e da
subdivisdo dos graos discutidas nos paragrafos anteriores: (a)
deformagdo de pequena a média — DDW formando blocos de
células; (b) disposi¢cado cruzada de planos de escorregamento na
superficie do grao esquematizado em (a); em (c) tem-se a
microestrutura de deformacao formada com deformagdes maiores
do que a mostrada em (a), observando-se a presenca de
microbandas - MB. Em (d) s&o esquematizadas as trés diferentes
morfologias de MB. [2].
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Esse tipo de subestrutura foi observado por Bay e colaboradores em Al
laminado a frio com 30% de redugdo [40]; o trabalho concluiu que a
microestrutura deformada consistia de células de discordancias, DDW e MB,

ver Figura 2.10.

Figura 2.10. Micrografia eletrbnica de transmissdo realizada no plano de
laminacédo de uma amostra de Al puro, deformada 30% a frio. Trés
MB paralelas sdo marcadas com M. Entre estas se observam
blocos de células de discordancias e paredes densas de

discordancias, marcadas por D [40].

Com o aumento da deformacgéao esses contornos evoluem de baixo angulo
para alto angulo. Nos IDB o aumento no angulo de orientagdo entre as células
de discordancias vizinhas é simplesmente resultado da absor¢cédo das
discordancias geradas na deformacao, ja os GNB evoluem de uma maneira
mais rapida e bastante complexa, influenciada por parametros tais como,
tamanho de gréao inicial, orientacdo preferencial e textura entre outros [41]. A

Figura 2.11 apresenta o angulo de orientacdo médio (6,) entre as células
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vizinhas (IDB) e entre os blocos de células (GNB) em funcdo da deformacao

equivalente (von Mises).
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Figura 2.11. Relagao entre o angulo de orientagao médio (6,,) dos GNB e IDB e

a deformacao de von Mises (eym) [41].

Observa-se que o angulo de orientacdo entre os blocos de células (GNB)
aumenta mais rapidamente com a deformacdo do que entre as células de
discordancias (IDB). Por outro lado os blocos de células diminuem em tamanho
mais rapidamente do que as células de discordancias até que os contornos de
células se tornem idénticos aos contornos de CB, ou seja, se transformam em

GNB formando uma estrutura composta por subgraos [2,41].

O refinamento dos graos atinge o estado de saturagdo quando ocorre

equilibrio entre as taxas de geracéo e recuperacao das discordancias [42].

2.3.2 Materiais com baixa energia de defeito de empilhamento

Nesse caso as discordancias possuem baixa mobilidade e tendem a se

dissociar em discordancias parciais formando redes de Taylor. Estas redes
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consistem de um conjunto de discordancias paralelas de sinais opostos,
distribuidas uniformemente em um arranjo tridimensional. O arranjo é separado
por contornos de dominios e microbandas similares aos encontrados em

materiais com alta EDE [43].

Essas formagdes tém sido menos estudadas do que as tipicas em
materiais com alta EDE o que dificulta uma descricao detalhada da evolucao
microestrutural na direcdo de uma estrutura de gréos finos. Em um trabalho
recente Wang e outros [44] propuseram um mecanismo de refinamento de
graos utilizando como material de estudo a liga Cu-30 wt.% Zn, que tem
baixissima EDE (7 mJ/m?). Esse material foi processado por tor¢do sob alta
pressdo (TAP) e observou-se a microestrutura em diferentes estagios de
deformacdo. O mecanismo proposto esta representado esquematicamente na

Figura 2.12 e é descrito a seguir.
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Figura 2.12. Desenho esquematico do mecanismo de refinamento de grao em
Cu—-30% p Zn processado por TAP [44].

No inicio da deformagao os graos originais séo divididos por maclas de
deformacgao formando lamelas, Passo 1 da Figura 2.12. Devido a baixa EDE,
durante a deformacédo sao emitidas discordancias parciais e a densidade de

maclas de deformacdo aumenta. A espessura das lamelas formadas por essas
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maclas esta relacionada com o valor da EDE; quanto menor este, maior a
densidade de maclas e consequentemente mais finas sao as lamelas. No caso

do Cu-30%Zn essa espessura foi medida em 13 nm.

Com o aumento da deformagdo, ha um aumento na densidade de
defeitos, formando-se falhas de empilhamento, maclas e discordancias. Parte
das discordancias é “ancorada” nos contornos de macla, que agem como
barreiras ao seu movimento. Isso faz com que os contornos de macla
inicialmente coerentes e planos se tornem curvos e incoerentes, Passo 2 da
Figura 2.12. Deformacao adicional transforma esses contornos incoerentes em

contornos de alto angulo, Passo 3 da Figura 2.12.

Os contornos de alto angulo formados com o acumulo de discordancias
nos contornos de macla sao fonte de discordancias, logo com o aumento da
deformacao, parciais sdo emitidas desses contornos formando maclas de
deformagéo secundarias que interceptam os contornos de grao preexistentes
formando dominios, Passo 4 da Figura 2.12. Deformagao adicional transforma
os contornos de macla secundarios em contornos incoerentes, como mostrado
antes para os contornos de macla primarios. Nesse estagio provavelmente
ocorre rotagdo de grdos produzindo uma estrutura com gréos ultrafinos

orientados aleatoriamente, passo 5.

Segundo os autores esse mecanismo € valido para uma série de
materiais com estrutura CFC e baixa EDE submetidos a processos de DPS,

nos quais a deformagao por maclagem é facilitada.

Vale ressaltar que os contornos de alto angulo formados por DPS n&o sao
regulares como os contornos de grao convencionais; eles sao conhecidos pela
designagao “contornos fora do equilibrio” por possuir um excesso de defeitos
de estrutura, logo, um excesso de energia. Ainda, ao longo desses contornos o

coeficiente de difusdo € maior com relagado aos contornos de gréo de equilibrio
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[45]. Essa caracteristica exerce diferentes tipos de influencia nas propriedades

dos materiais produzidos por DPS, como sera discutido na secéo 2.5.3.

2.4 Deformacao Plastica Severa — Aspectos Tecnolégicos

Do exposto até o presente conclui-se que a mais importante
consequéncia de qualquer processo DPS é uma drastica redu¢cdo do tamanho
de grdo, o que implica em consideravel aumento de resisténcia mecanica. Na
metalurgia convencional, materiais com grao finos sao obtidos por processos
termo - mecanicos apropriados, que em relagdao aos DPS apresentam duas
desvantagens: (i) rotas diferentes de processamento devem ser desenvolvidas
dependendo da composi¢do da liga e (ii) o tamanho de grdo n&o é reduzido
abaixo de 2 — 3 um. Em contraste, como ja mencionado as técnicas de DPS
sao capazes de produzir materiais com graos submicromeétricos em amostras
com dimensdes razoavelmente grandes [46]. Devido a todos esses fatores,
atualmente a obtencédo de materiais com graos ultrafinos por DPS é um dos
segmentos mais ativos no campo de pesquisa em materiais nanoestruturados
[47].

Dentre os processos de DPS a deformacdo por ECA destaca-se por
apresentar diversas vantagens: (i) € um processo relativamente simples, sendo
necessarios apenas uma matriz, uma prensa e sistemas de controle; (ii)
contrariamente a laminagcdo e a extrusdo tradicional o material pode ser
submetido a niveis de deformagdao muito elevados sem reducdo de secao
transversal; e (iii) a deformagdo é razoavelmente homogénea no volume do
material. Logo, pesquisas envolvendo ECA sdo de grande interesse
tecnolégico por duas razdes: possibilitam estudos fundamentais em
mecanismos de deformacdo e na formacado de texturas de deformagao, e
produzem materiais com valores muito altos de resisténcia mecanica. Hoje

pode-se dizer que a fabricacdo de materiais com graos ultrafinos por DPS esta
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emergindo do dominio da pesquisa, pois existem varios estudos sobre ligas
comerciais utilizadas em um (ainda) pequeno numero de aplicagdes, que
porém tende a crescer. Por outro lado, para a abertura da comercializagao de
materiais com graos ultrafinos é necessario diminuir o custo da tecnologia e
das perdas de material, transformando a DPS em um processo continuo.
Varias tentativas foram feitas nesse sentido; por exemplo, foi mostrado que a
modernizagdo do processo ECA conhecido como ECA-conform, é capaz de

produzir materiais com graos ultrafinos de forma continua [48].

No item a seguir ha uma breve descricao do processo ECA convencional,
das caracteristicas microestruturais resultantes da hiperdeformacido, e do

comportamento mecanico dos produtos.

2.5 Extrusao em Canal Angular — ECA

2.5.1 Processo

A deformagao ECA tem lugar em matrizes providas de dois canais com a
mesma secgao transversal, que se interceptam segundo um angulo (®)
normalmente igual a 90°ou 120°. A amostra passa por esses canais e €&
deformada por cisalhamento simples que se transfere de uma extremidade a
outra. Como a secdo transversal da peca mantém-se constante durante o
processo, a passagem pode ser repetida varias vezes gerando graus de
deformagdo crescentes. A Figura 2.13 mostra um desenho esquematico do
processo ECA onde sado ilustrados trés planos ortogonais: plano X,
perpendicular a direcdo longitudinal da amostra e os planos Y e Z paralelos a

face lateral e superior, respectivamente.

A magnitude da deformagdo em cada passe € determinada por equagdes

analiticas relacionadas aos parametros geométricos da matriz. A Figura 2.14 é
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um desenho esquematico da geometria dos canais, onde @y € o angulo
associado ao raio de curvatura no ponto em que os canais se interceptam. [49,
50]

puncgéo

amostra

Figura 2.13. Diagrama Esquematico da configuragcdo da matriz utilizada no
processo ECA [51].

Figura 2.14. Geometria da matriz ECA, mostrando os angulos principais: ® e
W [50].
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Para a condi¢gao @ = 90° e y = 0° a deformagéao equivalente é dada por:

o 2N
(D

- onde N é o numero de passes.

coto (2.34)

Para calcular a deformagao equivalente com g # 0° utiliza-se a equagao

dada por lwahashi [49]:

_N ¢ ¥ W o ¥ _
€y J_{Zcotg( + j+ cosec( + ﬂ (2.35)

Desta equagdo conclui-se que tanto ® quanto y influem no grau de
deformacgédo, o primeiro de modo mais acentuado que o segundo. De fato, se
angulo ® é o parametro mais importante na determinagcdo do nivel de
deformacao por passe, o W influencia principalmente na homogeneidade de
deformacéao e na forgca de prensagem, sendo que &ngulos de curvatura grandes
implicam em cargas mais baixas, mas em amostras menos homogeneamente
deformadas [52].

Quando a amostra € prensada repetitivamente no canal, diferentes
sistemas de deslizamento podem ser ativados pela sua rotacdo em torno do
seu eixo longitudinal. Na pratica, pelo menos quatro Rotas de deformagao ECA

s&o aplicadas, ver Figura 2.15.

Figura 2.15. As quatro principais Rotas de deformacao possiveis em ECA [53].



44

¢ Rota A: ndo ha rotagdo da pecga entre cada passe e seguinte;
¢ Rota Bc: rotacdo de 90° no sentido horario entre cada passe;

e Rota Ba: rotacdo de 90° em sentidos horario e anti-horario,

alternadamente, entre cada passe;

¢ Rota C: rotagdo de 180° no sentido horario entre cada passe.

Os diferentes planos de cisalhamento ativados em cada uma das rotas

para matrizes com ® = 90 e 120° sdo mostrados na Figura 2.16.

Rotaa (&) ©=90° RotaA  (b) d=120°

a—

Figura 2.16. Planos de cisalhamento para cada uma das rotas, em matrizes
com (a) ® =90° e (b) ® = 120°[54].

Os angulos formados entre as diregdes de cisalhamento variam em um

grande intervalo, de uma para outra rota. Nota-se que para a C existe apenas
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um plano de cisalhamento, logo esse angulo € sempre zero. A Figura 2.17
apresenta uma micrografia 6tica de uma liga Al-4%Cu deformada por ECA;
foram dados quatro passes em matriz com ® = 120° seguindo a Rota A.
Observa-se que a subdivisdo macroscopica do grao ocorreu basicamente em
dois planos de cisalhamento que se cruzam, o que esta de acordo com a
Figura 2.16 (b).

Figura 2.17. Micrografia 6tica de uma liga Al-4%Cu deformada por ECA. Quatro

passes em matriz com ® = 120° seguindo a Rota A.

Para o sucesso da tecnologia ECA é necessario conhecer as relagdes
entre rotas de deformacgao, angulo entre os canais e microestrutura resultante.
Segundo Gholinia e outros [51], em termos de tamanho de grdo final a Rota A
mostrou gerar resultados melhores do que as outras em ligas Al-Mg e Al-Mn
deformadas a temperatura ambiente em matriz com ® = 120°. Em contraste
com esses resultados outras investigagdes, mas realizadas em matrizes tendo
® = 90°, sugerem que B¢ gera refino de grao mais efetivo e mais rapidamente
[55]. Uma possivel explicagcdo para essa diferenga € baseada no grau de
deformagao por passe (maior em matrizes com @ = 90°) e na interagéo entre

os planos de cisalhamento, como mostrado na Figura 2.16.

O processo ECA pode ainda ser realizado com carga em contrapressao,
ou seja, aplicando carga no canal de saida da matriz, no sentido oposto ao da

prensagem principal. Uma das vantagens desse modo de operar € o aumento
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da homogeneidade de deformacdo. De fato, durante o processo ECA
convencional ha formacdo de uma “zona morta” de deformacdo nas
vizinhangas da intersec¢do dos canais, e como resultado o refinamento dos
graos se torna menos uniforme. A aplicagdo da contrapressao impede ou
minimiza a formagao dessa zona o que gera uma estrutura mais homogénea
[56]. Em relagdo ao refinamento dos gréos, em Cu puro foi mostrado que com a
imposigdo de uma contrapressdo de 400 MPa o tamanho de gréo reduz-se de
240 nm (ECA convencional) para 18 nm. No entanto, ha necessidade de mais

experimentos para determinar o mecanismo controlador desse efeito [57].

Outro parametro importante é a temperatura de deformacgao, que controla
os fendbmenos de recuperagcdo e recristalizacdo. A deformacdo em
temperaturas acima da ambiente pode facilitar a deformacdo de materiais
menos ducteis, mas se muito acentuada essa condicdo prejudica as
propriedades mecanicas por engrossar o tamanho médio dos grdos e induzir
recuperacao dinamica. Chen e colaboradores [58] mostraram que em uma liga
AA5052 o tamanho médio dos grdaos aumenta com a temperatura de

prensagem, mas que ao mesmo tempo estes se tornam mais equiaxiais.

2.5.2 Evolucao Microestrutural

A evolugao microestrutural que tem lugar durante a deformacao ECA é
influenciada por varios fatores, como deformagdo equivalente, rota de
processamento, angulo entre os canais da matriz, temperatura de deformacéo
e natureza do material (estrutura cristalina, EDE, taxa de recuperagéo) entre
outros. Devido a multiplicidade de variaveis € dificil identificar com precisao as
melhores condigdes para a formacdo de uma microestrutura com graos
ultrafinos. Maiores progressos foram feitos em Al puro em temperatura
ambiente e matrizes com ® = 90°, produzindo o conjunto de informagdes

resumido a seguir.
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A primeira observagao é que em escala macroscopica a deformacéo ECA
provoca intensa distor¢gdo dos gréos originais. Microscopia 6tica nos primeiros
estagios da deformagdo mostra que os graos subdividem-se em bandas de
cisalhamento ja no primeiro passe. Um estudo completo nesse sentido foi feito
por lwahashi e outros [59] utilizando as rotas A, B e C. A Figura 2.18 é um
desenho esquematico da deformacao cisalhante produzida em um elemento
cubico apds o primeiro passe, juntamente com uma montagem mostrando a

microestrutura real nos planos XYZ.

Passe 1
| y Plano Z

Plano X Plano Y
£ 1 z
—_—Y X -—

Figura 2.18. Desenho esquematico da deformagao cisalhante em um elemento

cubico, e micrografia ética de Al puro nos planos X, Y e Z apos
um passe ECA [59].

No plano X os graos, inicialmente equiaxiais, sdo achatados na diregcao Z
e alongados na diregdo Y com bandas de cisalhamento paralelas a este. No
plano Y os graos sao alongados formando um angulo de inclinagdo entre 25 e
30° com a direcdo X; no caso mostrado na Figura 2.18 as bandas de
cisalhamento mantém 45°, mas € comum observar uma faixa de dispersao
entre 20 e 70°. E finalmente no plano Z os grdos permanecem relativamente
equiaxiais. A microestrutura observada no primeiro passe é bastante coerente

com o modelo tedrico aplicado a um elemento cubico.

No segundo passe ECA a distorcdo dos graos depende da rota de
processamento. Representagdes similares a Figura 2.18 sdo mostradas na

Figura 2.19 para as rotas A, B. e C.
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~ Rota A, 2 passes

Figura 2.19. Desenhos esquematicos da deformacdo cisalhante em um
elemento cubico e micrografias éticas de Al puro nos planos X, Y
e Z, apos 2 passes ECA. Rotas A, B e C. [59]



49

Na Rota A a diregdo de cisalhamento muda no plano Y e os graos se
tornam ainda mais alongados nessa direcdo. Na Rota B os grdos sao
alongados nos trés planos ortogonais sendo que cada um deles apresenta
duas direcbes de cisalhamento. Graos equiaxiais nos trés planos séao
observados na Rota C. Como no primeiro passe, a microestrutura resultante no

segundo passe € coerente com o modelo.

Nos passes seguintes os grdos se distorcem acentuadamente, o que
dificulta o estudo da microestrutura por microscopia 6ética. A Figura 2.20 mostra
nos trés planos ortogonais a microestrutura obtida por microscopia eletrénica
de transmissdo (MET) sobre Al comercialmente puro submetido a um passe
ECA, enquanto a Figura 2.21 mostra a evolugdo microestrutural nos passes
subsequentes para as Rotas A, B¢ e C. O padrao de difracdo correspondente a

cada condigcao € mostrado na parte inferior da figura.

Figura 2.20. Micrografia eletrénica de transmissao de Al puro obtida nos planos
X, Y e Z, e correspondente padrao de difracdo. Um passe ECA.
[53]
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Figura 2.21. Micrografias eletronicas de transmissdo de Al puro obtidas nos
planos X, Y e Z e os correspondentes padroes de difracdo, apds
dois (a), trés (b) e quatro (c) passes ECA. Rotas A, B. e C [48]
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No primeiro passe a microestrutura consiste de bandas de células de
discordéncias alongadas e separadas por contornos de baixo angulo, como

pode ser visto nos padrées de difragdo mostrados na Figura 2.20.

Nos passes seguintes a microestrutura formada é coerente com os
padrées de cisalhamento apresentados para cada Rota na Figura 2.16.
Observa-se uma quebra gradual das bandas de subgrdos com o aumento da
deformacédo; para a Rota A essas bandas ainda séo visiveis no quarto passe.
Dos padrbes de difragdo pode-se inferir qualitativamente o angulo entre
contornos, de graos, subgraos ou bandas de deformacao. Observa-se que na
Rota B; ocorreu a formacéo de gréos equiaxiais separados por contornos de
alto angulo (CAA) nos trés planos, e que os graos tém a mesma dimenséo da
espessura das bandas de cisalhamento formadas ja no primeiro passe. No
entanto, para todas as rotas os padrdes de difragdo ndo mostram anéis bem
desenvolvidos, indicando mesmo apds quatro passes a formacao de contornos

de alto angulo ndo se completou.

Um estudo recente da evolugcido microestrutural de Al puro submetido a 12
passes ECA mostrou que o refinamento dos graos ocorre entre o primeiro € o
quarto passe, como mostrado na Figura 2.21. Nos passes seguintes ha apenas
um aumento na fracdo de contornos de alto angulo. Adicionalmente observou-
se a formacéo de bandas com graos relativamente grandes apés 12 passes, 0
que foi atribuido a recuperacado dindmica e crescimento de grao. O Al possui
alta EDE, o que limita o refinamento dos graos devido a facilidade de
recuperacao [60]. Nesse contexto, tamanhos de grdo menores podem ser
obtidos com a adigao de elementos de liga que diminuam a EDE. Por exemplo,
experimentos conduzidos em uma liga Al-Mg em solug¢ao sélida mostraram que
o tamanho de grao final foi reduzido de 0,45 um apés seis passes ECA em Al-
1%Mg para 0,27 ym apos oito passes ECA em Al-3%Mg. Esse comportamento
foi atribuido a diminuigdo na taxa de recuperagéo exercida pelo Mg, atomo que
diminui a EDE em Al [61].
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2.5.3 Propriedades de tragao

Como varias vezes aqui mencionado, materiais processados por ECA
apresentam grande aumento na resisténcia mecanica, que porém vem
acompanhada de perda de ductilidade. Resisténcia e ductilidade altas seria
uma excelente combinacdo de propriedades mecanicas; no entanto essas
caracteristicas sdo geralmente incompativeis, ou seja, o aumento de uma
implica em diminuicdo da outra. Os materiais submicrocristalinos tém alta
proporgao de atomos associados aos contornos de grao o que diminui a fragao
de areas livres de discordancias os “grain core” onde ocorrem 0s principais
eventos responsaveis pelo endurecimento por deformacdo. Isso diminui o
alongamento uniforme e explica a baixa ductilidade. Tensdes residuais e

discordancias bloqueadas sao fatores adicionais que limitam a ductilidade [62].

E importante atentar que essa perda de ductilidade é menos acentuada
do que a resultante de processos convencionais de deformacgao, tais como
laminacdo, estampagem, etc. Por exemplo, na liga AA 3004 deformada por
ECA, foi observado que embora sua tensdo de escoamento fosse praticamente
igual a obtida por laminacéao a frio, a ductilidade Ihe era bastante superior [63].
Em recente estudo centrado no Ti Grau 2, Mendes [64] mostrou que a
laminagao a frio conduz a perdas de ductilidade maiores do que a deformacéao
ECA.

Em alguns poucos estudos, porém, foi mostrado que DPS pode gerar
excelente combinacédo de resisténcia e ductilidade devido ao refinamento da
microestrutura: por exemplo, em Cu de alta pureza (99,996%) foi feita uma
comparagao das curvas tensdo versus deformacédo das seguintes séries de
amostras: (i) fundida (granulometria grosseira) (ii); laminada a frio com 60% de
reducao; (iii) ECAP, dois passes, e (iv) ECAP, 16 passes. A Figura 2.22 resume
os resultados obtidos [65]:
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Figura 2.22. Curvas tensdo - deformagcdo de engenharia para Cu; as

condicdes de processamento correspondentes a cada curva estao

indicadas na figura [65]

Observa-se claramente que Cu com granulometria grosseira, (d = 30 ym),
apresenta a baixa tensdo de escoamento e o alongamento elevado que
caracterizam o metal. De acordo com o esperado o Cu laminado apresentou
significativo aumento de resisténcia, mas drastica diminuicdo do alongamento.
Semelhante foi o comportamento do metal apds dois passes ECA. Entretanto,
quando deformado com 16 passes apresentou aumento simultdneo de
ductilidade e resisténcia. Essa extraordinaria combinacdo foi atribuida ao
aumento da fracdo de contornos de grao de grande angulo com o aumento do
nivel de deformacéo, o que deve ter alterado o modo de deformacgao; ainda, a
acreditar nos autores, a deformagédo passa a depender de escorregamento de
contornos e rotagdo de graos, 0os mesmos mecanismos que controlam a

deformacao por fluéncia.

Apesar da possibilidade de, como foi dito, obter ductilidade relativamente
alta em relagdo a processos convencionais, a grande maioria dos materiais
sujeitados a deformacao ECA possui baixa ductilidade. Isso pode resultar da
sua baixa capacidade de endurecimento por deformacéo que conduz a pouco

alongamento uniforme, ou seja, a resisténcia maxima (o,) € alcangada logo
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apods a tensao de escoamento. Isso acontece porque os materiais produzidos
por DPS tém dificuldade para acumular discordancias, que sido absorvidas
pelos contornos de gréo durante a deformagéo. Nesse contexto, Wang e Ma
[66] propuseram trés estratégias para aumentar o endurecimento por
deformacao, e consequentemente a ductilidade em materiais produzidos por
DPS. S&o elas

. Distribuicdo bimodal de tamanho de gréo;

. Deformacgao em baixas temperaturas e/ou elevadas taxas;

. Aumento da sensibilidade a taxa de deformagao em temperatura
ambiente.

O resultado da primeira estratégia € mostrado na Figura 2.23. As
diferentes condigdes de processamento estdo detalhadas na legenda

correspondente.
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Figura 2.23. Curvas tensdo — deformacgéo para o Cu nas seguintes condigdes:
Cu deformado por ECA - curva A; granulometria grosseira - curva
B; graos ultrafinos com distribuicdo bimodal - curva C; e amostra
deformada por ECA, laminada a frio em nitrogénio liquido e
recozida a 180°C/3 min - curva D [66].
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A deformagdao ECA aumentou a tensdo de escoamento por cinco a seis
vezes em relagcdo ao material convencional. Observa-se que o material com
distribuicdo bimodal de tamanho de grdo - curva C, manteve alta resisténcia e
ao mesmo tempo acentuado endurecimento por deformagdo. Segundo os
autores, os graos finos sao responsaveis pela elevada resisténcia enquanto o
aumento no endurecimento por deformacgao resultou do processo de maclagem
dos graos grosseiros. A Figura 2.24 apresenta os resultados da segunda
estratégia; as amostras foram submetidas a ECA e deformadas a -196°C em

diferentes taxas de deformacao.
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Figura 2.24. Curvas tensdo — deformacgado para o Cu deformado por ECA e
submetido a tragdo a -196°C. As curvas de A a D foram testadas
com as seguintes taxas de deformagdo 1 x 10, 1 x 103, 1 x 10

e 1 x 107" respectivamente [66].

A deformacao em baixa temperatura e 0 aumento na taxa de deformacéo -
- curva D, resultou em maior alongamento uniforme e consequentemente em
maior ductilidade, o que foi atribuido a diminuicdo da taxa de aniquilagao das
discordancias pelos contornos de gréo. A estratégia Ill € mostrada na Figura

2.25 onde o efeito sobre m é o principal fator estabilizante da deformacéo.



56

Deformacgé&o Verdadeira (%)
0 2 4 6 8 10 12 14

400

350 L —
300

250

200

150

100

Tens&o Verdadeira (MPa)

50

Figura 2.25. Curvas tensdo — deformacgao para o Cu deformado por ECA em
temperatura ambiente e em baixa taxa de deformacao (1 x 10°).
A foto mostra o corpo de prova apds alongamento igual a 12%
[66].

Como observado na Figura 2.25, em baixas taxas de deformacédo o
endurecimento por deformagao ainda esta ausente, porém, mesmo apos 12%
de deformacdo ha formacao de pescogo apenas incipiente. De acordo com a
equacado 2.4 o aumento de m retarda a formacdo do pescoco e aumenta a
ductilidade.

Em resumo, os resultados mostraram que é possivel obter materiais com
elevada resisténcia e ductilidade utilizando técnicas de DPS combinadas com
estratégias capazes de estabilizar a deformagdo aumentando o alongamento
uniforme, ou limitando a recuperagao dindmica, ou via conservacdao de

pequena fracdo de graos maiores e deformaveis plasticamente.

Em alguns casos, materiais severamente deformados por ECA devem ser
submetidos a tratamentos térmicos a fim de aumentar a ductilidade, estabilizar
a microestrutura e eliminar tensdes residuais; esses tratamentos, porém,
resultam quase sempre em diminuicdo da resisténcia mecanica. No caso de
algumas ligas trataveis termicamente a combinagcdo ECA/ tratamentos térmicos

pos-deformagédo que visam obter uma dispersdo de segunda(s) fase(s) tem
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gerado resultados melhores, pois as propriedades de resisténcia e o
endurecimento por deformacdo podem ser simultaneamente melhoradas com o

envelhecimento.

Durante o recozimento de ligas trataveis termicamente pode ocorrer,

isolada ou cumulativamente:

e Recuperacgao e / ou recristalizagao da microestrutura deformada;
e Crescimento de gréao

e Precipitacao

Naturalmente, os dois primeiros processos implicam em diminuigdo de
resisténcia mecanica e aumento de ductilidade, enquanto efeitos contrarios séo
causados pela precipitacdo. Para aumentar a resisténcia mecanica o efeito
deste fenbmeno deve superar o efeito da recuperacdo e/ou crescimento de
grao. E oportuno lembrar, porém, que o préprio tratamento térmico de
precipitacdo pode causar recuperacado estatica, que leva a amolecimento do
material. Trata-se entdo de otimizar os parametros de tratamento térmico para
que a precipitacdo supere o amolecimento causado pelo ciclo térmico de

envelhecimento.

Alguns bons resultados foram obtidos da combinacdo de ECA com
envelhecimento, quando esse € realizado em baixas temperaturas. Por
exemplo, quando uma liga AA6061 foi submetida a quatro passes ECA e
envelhecida a 175°C ndo se observou aumento de dureza algum, o que
ocorreu somente com temperatura de envelhecimento mais baixa, isto é,
100°C. [67]

Com a finalidade de verificar o efeito da precipitacdo na resisténcia
mecanica de ligas submetidas a ECA, foram realizadas as seguintes condi¢cdes

experimentais sobre uma liga AA6082 [68]: (i) solubilizacdo, seguida por
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deformacao ECA e envelhecimento; (ii) recozimento, resfriamento lento e ECA,
ver Figura 2.26.
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Figura 2.26. Propriedades de tracdo em fungdo do numero de passes
aplicados a uma liga AA 6082, em diferentes condi¢cdes de

tratamento termomecéanico: (a) condigdo T8 (solubilizada + ECA +
envelhecida); (b) recozida + ECA [68].

A amostra recozida e deformada apresentou resisténcia mecanica muito

inferior a da solubilizada, deformada e envelhecida, o que foi atribuido a
precipitacdo de Mg,Si.

Ainda em relacdo ao efeito da precipitacdo na resisténcia mecanica, a

Figura 2.27 mostra a variacdo da tensdo maxima e limite de escoamento das
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ligas AA 7050 e AA 2224, em fungdo do numero de passes ECA [69]. As

amostras foram submetidas a trés diferentes tratamentos térmicos:

Tratamento 1: recozimento seguido de resfriamento lento, ECA,

recozimento para alivio de tensdes e posterior envelhecimento;

Tratamento 2: recozimento seguido de resfriamento lento, ECA,

recozimento para alivio de tensdes, mais dois passes ECA e

envelhecimento;

Tratamento 3: solubilizagdo, seguida de ECA na temperatura de

envelhecimento.

G

Resisténcia (MPa)

10

TIW

Resisténcia (MPa)

100

SN

E1LN o

&1 &

200

(a)
L ——
V) o
SR
/== i
y ._.z'.zu_._. e i
-
rra s
. .
}/5 s — g
-y -
ﬁ’ _f/ '____..-,'.-...-....n-.-..n..d [T e ——
jf'z — - f— pOCEEE0
v - — CREsn T
™ - — PIOCESS0

i i i A

L1 I 2 X
Humero de Passes

[EICEN

S0

S0 -

s F

200 F

Mimero de Passes

Figura 2.27. Influéncia do numero de passes e de diferentes combinagdes de

tratamentos termomecanicos sobre a resisténcia mecanica (o, e
oy) das ligas: (a) 2224; (b) 7050 [69].
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O endurecimento por precipitagcao resultou do processo 3, justamente o
que apresentou maior resisténcia mecanica para a liga 7050. A tensédo de
escoamento aumentou de 350 MPa na amostra ndo deformada e envelhecida
para 667 MPa apos trés passes seguidos de envelhecimento, o que foi
atribuido a formacdo de precipitados mais finos e homogeneamente
distribuidos. Para a liga 2224 o processo 2 resultou em alta resisténcia, com a
tensdo de escoamento chegando a 582 MPa. Esses resultados mostram que
em ligas trataveis termicamente é possivel chegar a elevados valores de

resisténcia mecanica combinando deformacédo ECA e envelhecimento.

Outro efeito decorrente da deformacado é a aceleragcdo na cinética de
precipitacdo. Esse comportamento pode ser atribuido ao aumento no numero
de sitios de nucleagdo heterogénea e foi observado em varios trabalhos. Por
exemplo, apds processamento ECA a liga AA 6082 [68] foi envelhecida a 130 e
180°C e os resultados obtidos mostram que mesmo com um unico passe a
cinética de precipitacdo foi significativamente acelerada, resultando em
propriedades mecanicas muito mais elevadas do que com o tratamento
convencional. A Figura 2.28 mostra a variagdo da dureza com o tempo de
envelhecimento para a liga AA 6082 solubilizada, processada por ECA e
envelhecida nas temperaturas: (a) 130°C (b) 180°C. Observar como a evolugao
da dureza é muito mais rapida quando comparada com a da liga nao
deformada (zero passes). Por outro lado, a 180°C, o crescimento competitivo
dos precipitados foi muito rapido, levando a perda apreciavel da resisténcia
mecanica; apos quatro horas nessa temperatura, a dureza da liga deformada

igualou a da ndo-deformada.

Aumento de resisténcia mecanica foi também observado para uma liga
Al-10,8%Ag submetida a oito passes ECA e envelhecida a 100°C. Apés 100 h
de envelhecimento o limite de resisténcia aumentou de 1,5 vezes e manteve
alongamento similar ao da liga n&o deformada, o que ndo ocorreu em
temperaturas de envelhecimento mais elevadas. O aumento de resisténcia
apos envelhecimento foi atribuido a formacéo de zonas n e precipitados vy’

finamente distribuidos dentro do grdo. Outro beneficio observado nesse
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trabalho, trazido pelo processo ECA combinado com tratamento térmico, foi o
aumento no endurecimento por deformacdo, claramente mostrado pela curva
tensdo deformacédo, Figura 2.29. Observa-se que o material deformado por
ECA e envelhecido por tempos maiores que 100 h apresenta acentuado
endurecimento por deformacdo, o que nao ocorreu para a amostra apenas
deformada e para a amostra laminada a frio e envelhecida. [70]. No entanto, a
precipitacdo, ou melhor, o tratamento térmico de envelhecimento resultou em

perda de resisténcia (o, e 0y).
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Figura 2.28. Variagcdo da dureza com o tempo de envelhecimento e numero de
passes ECA para uma liga AA 6082 solubilizada, deformada e
envelhecida nas temperaturas: (a) 130°C (b) 180°C [68]
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Figura 2.29. Curvas tensao deformacao da liga Al-10,8%Ag: (a) deformada por
ECA, com e sem envelhecimento a 100°C, e (b) deformada por

laminacéo a frio seguida de envelhecimento a 100°C [70].

Em relagdo ao tamanho e disposi¢do dos precipitados em ligas
deformadas por ECA, observa-se que a nucleagao heterogénea, € ocorréncia
comum. Esse efeito foi observado na liga Al-1,7at%Cu submetida a
deformacédo ECA com € = 8 e envelhecida a 100°C por 24 h. Os precipitados 6
se formaram exclusivamente nos contornos de grao e seu efeito endurecedor
foi minimo. Os contornos de grao sao sitios de nucleagao heterogénea para a
fase B o que causa empobrecimento do Cu reduzindo a supersaturagado para
precipitacdo intragranular. Esses resultados sugerem que existe um tamanho

de grao critico abaixo do qual ndo ocorre endurecimento por precipitagcao [71].
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Resta comentar o efeito da deformagcdo ECA na conformacgao
superplastica. Esta € uma tecnologia bem desenvolvida, aplicavel a chapas e
visando a fabricagdo de pecas de desenho complexo por conformagao
mecanica ou repuxo. O requisito microestrutural basico para a
superplasticidade € a presenga de graos equiaxiais finos e estaveis durante a
deformagédo [72], o que é obtido por DPS. Adicionalmente, a taxa de
deformacdo otima para viabilizar o comportamento superplastico varia
inversamente com o quadrado do tamanho de grao; logo, materiais com graos
ultrafinos podem apresentar alongamentos muito altos mesmo com taxas de
deformacdo mais altas do que as necessarias para materiais superplasticos
convencionais [73]. A conformacdo com altas deformacdes plasticas é ainda
pouco utilizada devido as baixas taxas de deformagao necessarias para que se
manifestem altos valores de repuxo; consequentemente tempos longos de
conformacao sao necessarios implicando em baixa produtividade. No entanto,
quando se opera com materiais de granulagdo hiperfina aquela tecnologia
torna-se viavel, pois as propriedades superplasticas podem ser atingidas
mesmo com altas taxas de deformacdo, o que implica em melhoria de

produtividade.

Comportamento superplastico foi observado em varias ligas de Al e Mg
submetidas a ECA; por exemplo, a liga AA1421 apresentou alongamento de
1500% a 400°C com taxa de deformagdo de 10 s, apds deformacgédo ECA
realizada a 370°C. Esse comportamento foi atribuido ao refinamento dos graos
e a presenca de precipitados finamente dispersos na matriz, que inibem o
crescimento de gréo [74]. Xu e outros [75] apresentaram tipicos exemplos de
comportamento superplastico para uma série de ligas de Al que o
apresentavam também quando deformadas por processos convencionais. Em
algumas ligas de Mg o comportamento superplastico foi atingido combinando
extrusdo convencional com ECA. Por exemplo, na liga ZK60 extrudada e
submetida a dois passes ECA em matriz com ¢ = 90° foi observado
alongamento de 3050%. Esse foi o melhor desempenho exibido em materiais
deformados por ECA e em ligas de Mg [76]. Kawasaki e outros [77]

submeteram uma liga Pb-Sn a quatro passes ECA em temperatura ambiente;
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em seguida foram realizados ensaios de tragdo a 200°C com taxas de
deformagado variando de 1 x 10* a 1 x 10" s. Os resultados mostraram a

ocorréncia de alongamento total de 2665%, para £ =1 x 10> s™.

Naturalmente, a conformacdo superplastica € sempre realizada sobre
chapas, e o produto obtido por ECA sao cilindros ou prismas de base
quadrada, mas essa dificuldade € resolvida concluindo o processamento com
laminacéao a frio [78]. Para se ter uma idéia da aplicabilidade dessa tecnologia,
a conformacdo de um perfil em U de = 30 mm de profundidade levaria
aproximadamente 2 h 30 a uma taxa de deformagdo de 10* s e menos de

dois minutos com ¢ =102 s™.

Em resumo, a deformacdo ECA produz forte efeito nas propriedades
mecanicas dos materiais, 0 que inclui alta resisténcia mecéanica e, se a
microestrutura for estavel em alta temperatura, comportamento superplastico
mesmo em altas taxas de deformacdo. Isso torna o processo bastante
promissor para uma série de aplicagbes na industria, e no que toca a
superplasticidade, abre a possibilidade de viabilizar o processo da
hidroformagem para ramos da industria que requerem alta produtividade Um
exemplo € a industria automobilistica, onde o uso de componentes de
carroceria em ligas de Al tende a aumentar. O objetivo é diminuir a massa
veicular, e deve ser lembrado que uma diminuicdo da ordem de 10% implica

em reducdo de consumo de 4%.

2.5.4 Aplicagoes

Um dos mais promissores campos de aplicagado da tecnologia ECA é a
area de implantes ortopédicos. Basicamente apenas trés tipos de materiais
metalicos sao ali utilizados: aco inoxidavel austenitico ASTM F-138 (baseado
no AISI 316L), Ti comercialmente puro e liga Ti-6Al-4V, e ligas Co-Cr. O aco é
bastante aplicado devido ao custo acessivel, porém o Ti e sua liga possuem
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propriedades melhores, embora o alto custo dificulte maior utilizagdo em nosso
pais. No tocante a liga 6-4, observagdes ja confirmadas indicaram que Al e V
sdo prejudiciais a saude humana, portanto outras solu¢des estdo em estudo.
Uma linha de pesquisa ocupa-se em desenvolver sistemas baseados em Ti,
mas que dispensem aqueles elementos, substituindo-os por exemplo com Nb e
Zr. Outra linha de atuacdo € aumentar de algum modo a resisténcia mecanica
do Ti comercial, o que obviamente sé pode ser feito por conformagao mecanica
a frio. Existem varios trabalhos que descrevem a aplicagéo da tecnologia ECA
ao Ti e liga 6-4; muitos combinam ECA com processos convencionais de
deformacédo, como Mendes Filho e outros [79], que utilizaram Ti puro Grau 2.
Neste trabalho foram analisadas combinacées de ECA com laminagao a frio,
juntamente com laminagéo a frio de Ti recozido. A Figura 2.30 apresenta a
variacdo da tensdo maxima (Ao,) e alongamento total (Ag;) para o Ti grau 2,
com os A’s sendo tomados com relagdo a amostra ndo deformada (0X). Os

tratamentos termomecanicos aplicados foram os seguintes:

= OX Amostra recozida;

= 11X um passe ECA, temperatura ambiente;

= 1XH um passe ECA a 300°C;

= 4XH quatro passes ECA a 300°C;

= CR(30) laminacgéo a frio com 30 % de reducéo;

= CR(70) laminacgéo a frio com 70 % de redugéo;

= CR(90) laminacéo a frio com 90 % de redugéo;

= 1XH + CR (70) um passe ECA a 300°C + laminagao 70%;

= 4XH + CR (70) quatro passes ECA a 300°C + laminagao
70%.

A aplicagdo da deformagcdo ECA em Ti Grau 2 resultou em aumento
substancial de resisténcia mecanica, porém todas as condigdes apresentaram
perda de ductilidade em relagdo ao material ndo deformado. O melhor

resultado foi obtido com a amostra 4XH+CR(70).
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Figura 2.30. Variagdo do alongamento e do limite de resisténcia das amostras

deformadas em relagdo a amostras 0X.[79]

A Figura 2.31 apresenta fotos de implantes 6sseos construidos em Ti com
graos ultrafinos [80]. A Figura 2.31-c ilustra um parafuso conico para aplica¢des
especiais que exigem alta resisténcia a fadiga. Nesse caso todas as vantagens
do Ti de granulagao fina foram utilizadas: alta resisténcia, bom comportamento

em fadiga e excelente compatibilidade biologica.

(a) (b)

T

Figura 2.31. Implantes médicos feitos de Ti com graos ultrafinos: (a) e (b),
placas de implantes para osteosintese; (c) parafuso cbnico para
fixacdo de coluna; (d) dispositivo para correcdo e fixagdo da

coluna [80].
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3 MATERIAIS E METODOS

3.1 Materiais e Amostras

Foram utilizados dois materiais de partida:

e AA1050: aluminio comercialmente puro (99,5%Al), laminado
previamente a 300°C com reducao de 70%, para eliminar possiveis

defeitos de fundigao.

e Al-4%Cu: produzido em forno de inducgao a partir de Al 99,7% e Cu
eletrolitico. Composig¢ao quimica: 4,1%Cu — 0,067%Fe (Centro de
Caracterizacao e Desenvolvimento de Materiais - CCDM). A liga foi
extrudada convencionalmente com reducdo igual a 15:1 no IPT
(Instituto de Pesquisas Tecnoldgicas) para eliminar possiveis

defeitos de fundigao e uniformizar o tamanho de grao (40um).

As amostras para ECA foram extraidas por usinagem, e s&o prismas de

base quadrada com dimensdes iguais a 14 x 14 x 75 mm?.

3.2 Tratamentos Térmicos Pré- deformacgao

As amostras de Al-4%Cu foram solubilizadas a 530°C/3 h e a partir dessa
temperatura dois meios de resfriamento foram utilizados formando dois grupos

de amostras:

e Grupo S: resfriamento em agua; todo o Cu € mantido em solugao

solida na matriz Al.

e Grupo H: resfriamento no forno visando formacao de particulas
grosseiras de Al,Cu e empobrecimento (tanto quanto possivel) de

soluto na matriz Al.
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As amostras de AA1050 ndo foram submetidas a tratamentos térmicos

pré- deformacao.

3.3 Deformagao ECA

Foi realizada em matriz bipartida construida em ag¢o H13, temperado e
revenido, provida de canais com a seguinte geometria: (i) ® = 120°; (i) ¥ = 0°,
correspondendo a raios de curvatura interno e externo de 8 mm; (iii)
comprimento total 69 + 58 = 127 mm. Essa configuragdo impde um nivel de
deformacéo de 0,67 por passe. A regido dos canais foi submetida a tratamento
de nitretacdo para melhor resisténcia ao desgaste (gentileza da BRASIMET
S/A) e em seguida polida manualmente. A Figura 3.1. € um desenho

esquematico da matriz com as suas dimensodes principais.

L-'istade A

Vistade B

Figura 3.1. Desenho esquematico da matriz mostrando suas dimensoes.
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A matriz foi posicionada em uma maquina universal de tragdo/compressao
INSTRON 5500R operada com velocidade constante do travessao igual a
5 mm min™. A Figura 3.2. mostra o sistema de prensagem montado, com a
matriz fechada, a cinta metalica de reforgo posicionada e a amostra iniciando a

ser prensada.

. Cinta de reforco

. —

 Saida da
A=A

amostra-

Figura 3.2. Foto do arranjo experimental montado, com a matriz fechada, a

cinta metalica de reforgo e a amostra em inicio de prensagem.

Todas as deformagdes ECA seguiram a rota A; a lubrificagéo foi realizada
com pasta de Mo,S e as amostras foram submetidas a um maximo de quatro

passes.

3.4 Tratamentos Térmicos Pés - Deformagao (TTPD)

Realizados separadamente em todos os grupos de amostras, a
100°C/24h e 170°C/2h. Em todos os casos os TTPD foram também realizados

em amostras ndo deformadas (amostras de controle).
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A Figura 3.3 apresenta o fluxograma do procedimento experimental

Resfriamento
rapido

Grupo S —»
» GrupoH [—» < 170°C/2h
100°C/24h

Figura 3.3. Fluxograma do procedimento experimental

L 3

Al-4%Cu 530°C/3h

Resfriamento
lento

=0m

AA1050

¥

A identificagao das amostras de Al-4%Cu foi feita da seguinte maneira:

numero de passes ECA + X + Grupo (S ou H) + Temperaturado TTPD

Por exemplo, 4XS100 representa uma amostra Al-4%Cu, grupo S,
submetida a quatro passes ECA e tratada termicamente a 100°C por 24 horas.
Analogamente, a identificacdo das amostras de Al 1050 segue o mesmo
padrao, naturalmente sem o grupo. Por exemplo, 4X100 € uma amostra de
AA1050 submetida a quatro passes ECA e tratada termicamente a 100°C por
24 horas.

Os tratamentos térmicos pré-e pos-deformacao foram aplicados com o
intuito de obter duas microestruturas diferentes: (i) Grupo S - supersaturacéo
com posterior precipitagao fina de Al,Cu por ocasiao dos TTPD; (ii) Grupo H -
particulas grosseiras de Al,Cu precipitadas durante o resfriamento lento. Em
resumo, espera-se que o TTPD seja um ciclo térmico de precipitacdo para o
Grupo S, e principalmente de recozimento para o grupo H. A aplicagdo de
TTPD a amostras de Al 1050 tem a finalidade de igualar os ciclos térmicos,
portanto as condi¢des de recozimento, para todas as amostras visando

posterior caracterizagao.
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3.5 Caracterizagao

3.5.1 Dureza Brinell

Medidas de dureza Brinell foram efetuadas com carga de 62,5 kgf, a meio
comprimento das amostras e em um plano interno obtido por corte longitudinal

do tarugo. As medidas foram realizadas:

e Apds tratamento térmico de solubilizagao;
e Apoés cada passe ECA;

e ApOs os tratamentos térmicos de envelhecimento.

Com a finalidade de verificar a homogeneidade da deformagao foram
feitas medidas de dureza nas trés faces (X, Y e Z) das amostras apos cada
passe ECA.

3.5.2 Ensaios de Tragao

Os ensaios de tracdo foram realizados em maquina de tracio-
compressdao INSTRON 5500R com extensometria Optica, em temperatura
ambiente e mantendo velocidade constante de 1 mm min™'. Os corpos de prova
foram extraidos por eletroerosdo a meio comprimento das amostras, com o
eixo longitudinal coincidindo com o eixo das mesmas. Esses corpos de prova
eram do tipo gravata com comprimento util e se¢éo iguais a 13 mm e 6 x 2

mm>.
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A Figura 3.4 é uma fotografia dos corpos de prova e um desenho
esquematico com suas dimensdes. Para cada condigao foram ensaiados de

dois a trés corpos de prova.

1e

Figura 3.4. Fotografia dos corpos de prova e desenho esquematico mostrando

suas dimensoes.

Os ensaios foram efetuados entre as seguintes etapas do processo:

e Apods resfriamento (rapido para o grupo S e lento para o grupo H)
e Material deformado ECA 1X e 4X;

e Apdbs TTPD.

Destes ensaios foi calculado o coeficiente de encruamento n como
descrito pela equacao 2.3, plotando In (o,) versus In (g,) seguindo a norma
ASTM E646. As curvas de K-M foram construidas a partir das curvas tensao

deformacéao verdadeiras, plotanto 6 (do/de) contra o incremento de tenséo (o -

ay).
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3.5.3  Microscopia Optica

Amostras ndo deformadas e planos Y das amostras deformadas foram
preparados para microscopia 6tica com o objetivo de observar: (i) estrutura de
deformacao; (ii) distribuicdo de dispersdides, ou seja, precipitados que nao se
dissolvem com o tratamento térmico de solubilizagéo; (iii) tamanho de gréo
inicial.

A preparagado das amostras consistiu em lixamento (lixas de SiC # 300,
400, 600 e 1200) seguido por trés etapas de polimento: 6xido de cromo, pasta
diamante 7 ym e silica coloidal 0,4 ym. O ataque quimico utilizou o reagente
Keller (2 ml de HF, 3 ml de HCI, 5 ml de HNO3; e 190 ml de agua) em

temperatura ambiente durante 6 s.

3.54 Microscopia Eletronica de Transmissao

As observagdes foram realizadas em um microscopio Phillips CM 120
operado a 120 kV. Pequenas placas foram retiradas a meio comprimento das
amostras (de seu interior) reduzindo-se sua espessura até = 60 pm por
lixamento em lixas de SiC (300, 400, 600 e 1200). Em seguida das placas
foram cortados circulos com 3 mm de didametro, polidos eletroliticamente até a
perfuragdo em um equipamento TENUPOL3 (Struers). O eletrolito e as
condicbes de polimento foram: 700 ml de metanol, 300 ml de HNO3
concentrado, 15/20V, - 30°C.

Foram observados: tamanho de gréo, subgréaos, disposicao das
discordancias e precipitados, e microestrutura das amostras deformadas e
envelhecidas. Medidas do tamanho de particulas de segunda fase foram feitas
utilizando o programa de Analise de Imagens Image Pro Plus 7.0 da seguinte

maneira:
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e Foi medida a area (A) de cada precipitado;

e O didmetro equivalente foi obtido pela relagao :
d,=.,— (3.1)

¢ A distancia média (A) entre os precipitados foi dada por:

0,5
\/ n° de medidas

A=

Area observada

¢ E finalmente o numero de particulas por volume (N,) foi dado por:

3 n° de medidas
" Areaobservada x Espessura da amostra

(3.3)

3.5.5 Densidade de Discordancias

Essa determinacdo foi executada a partir de difratogramas de raios-X,
tratados pelo método de Williamson-Hall e realizados em um difratometro
marca PANALYTICAL MPD, operando com radiacdo de Cu. Medidas e
tratamento dos dados foram realizados nos laboratérios do Instituto de Fisica
Rosario (IFIR) — Universidad Nacional de Rosario (Argentina), pelo Dr. Raul

Bolmaro.
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4 RESULTADOS

4.1 Propriedades mecénicas

4.1.1 Dureza

Com a finalidade de verificar quao homogénea é a deformacéo resultante
do processo ECA, foram executadas medidas de dureza nas faces X, Y e Z
(como identificadas na Figura 2.13), para os dois grupos de amostras de Al-
4%Cu. A Figura 4.1 mostra os resultados obtidos.

. 160

) Grupo H Grupo § n ] [

I "

=10 +

° g | " B

= 80 1 4Face X
% ® L 4 BFaceY
E 40 + FaceZ
S

a 0 ; ; : ; : : : :

0 1 2 3 4 50 1 2 3 4 5

Numero de Passes ECA Numero de Passes ECA

Figura 4.1. Medidas de dureza das faces X, Y e Z em fungdo do numero de

passes ECA para os grupos H e S da liga Al-4%Cu.

Observa-se que o grupo S possui dureza mais elevada em todas as
condigdes. Em ambos os grupos a dureza aumenta com o0 numero de passes,
mas a partir do terceiro passe observa-se saturacdo dessa propriedade,
especialmente para o grupo H. Em relagdo a homogeneidade de deformacéo, a
face Y sempre apresenta maior dureza do que a Z.
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A Figura 4.2 mostra a evolugcao da dureza com o tempo a 100 e 170°C
para a liga ndo deformada e amostras deformadas com um e quatro passes do
Grupo S. Observa-se que o pico de dureza do material ndo deformado foi
atingido apos 20 e 200 h a 170 e 100°C, respectivamente. As amostras
deformadas apresentaram picos de dureza em tempos muito menores: 1 e 2 h
a 170°C e 15 e 50 h a 100°C (ECAP 1 e 4X). Contrariamente ao esperado,
porém, as amostras com maior grau de deformagao (4X) apresentaram picos
de dureza em tempos mais longos. Para o envelhecimento a 100°C observa-se

que a dureza (e a precipitagao) foram muito mais intensas na amostra 4X.

(a) (b)

120 | 120
. 170°C 100°C
5 1o ] ['—4\\ | P
= I
= 100 1 = 100
g g —o "
‘= 90 - £ 90
m o
M 80 @ 80 -
2 g
S 70 ¢ S 70 ‘

GD T T L} 60 T T T

0 200 400 600 800 0 200 400 600 800
Tempo (horas) Tempo (horas)
c d

160 (©) 160 (d)
o 1X -m-4X 170°C o =
§ el g
= 140 - = 140
£ 2
5 L 4 m <
§ 120 - 8 120 —*—
a a

100 ; : 100 : ;

0 5 10 15 0 20 40 60

Tempo (horas) Tempo (horas)
Figura 4.2. Variagdo da dureza Brinell com o tempo e temperatura de
tratamento térmico a 100 e 170°C, da liga Al-4%Cu, Grupo S, nao

deformada (a-b) e deformada por um e quatro passes ECA (c-d).

Da Figura 4.2 observa-se também que a 100°C a queda de dureza da

amostra 4X com respeito a amostra ndo deformada é de apenas 20HB.
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Baseado nesses resultados foi escolhido o tempo do tratamento térmico de
precipitacdo das amostras deformadas, buscando regides proximas aos picos

de dureza.

4.1.2 Propriedades de Tragcao

As curvas tensdo deformacido da amostra ndo deformada e das amostras
H e S deformadas com um e quatro passes estdo na Figura 4.3.Tabela 4.1
resume as varias condicoes testadas e os correspondentes parametros de

tracao obtidos.

500
—4 XS

s _(\ ----1){8
——4XH
—
—0X

100 —+

0 | | | |
0 9 10 15 20 25

Deformacao Plastica (%)

Figura 4.3. Curvas tensdo-deformacéo plastica dos grupos S e H, da amostra

nao deformada (0X) e das deformadas com um e quatro passes.
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As Figura 4.4Figura 4.5 apresentam as curvas tensdo — deformacgao das
amostras dos dois grupos, deformadas e submetidas a TTPD a 100 e 170°C.
Em relacdo as amostras somente deformadas, Figura 4.3, observa-se que para
todas as condigcdes houve diminuicdo da resisténcia, que, porém €& ainda

bastante superior a da amostra ndo deformada.

A Figura 4.6 apresenta as curvas tensdao — deformacdo para a liga
AA5010 deformada com quatro passes ECA e submetida ao mesmo ciclo de
TTPD aplicado a liga Al-4%Cu.

500
100°C
400 + —4X5100
e s X ST
© —4XH100
= 300 i
= N -===1XH100
Q
' ——0X
2 200
kS
100 -
0 f } } f
0 5 10 15 20 25

Deformacao Plastica (%)

Figura 4.4. Curvas tensao-deformacao plastica de amostras dos grupos S e H,
deformadas por ECAP (0X e 4X) e submetidas a tratamento térmico
pos - deformagéo (100°C/24 h).
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Figura 4.5. Curvas tensao-deformacao plastica de amostras dos grupos S e H,

deformadas por ECAP e submetidas a tratamento térmico a

170°C/2 h.
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Figura 4.6. Curvas tensdo-deformacgao plastica da liga AA1050 ndo deformada
(OX) e de amostras deformadas por ECA por quatro passes
seguidos de TTPD.
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Tabela 4.1. Propriedades de tragao das ligas Al-4%Cu e AA1050 em diferentes

condicoes.
Amostra — condicgao Oy Ou € Etotal n
(MPa) (MPa) (%) (%)
0X Como extrudado* 61 192 14 21 0,344
0X T6 258 331 - 6,9 -
1XS 1 passe / solugao sodlida 259 292 29 11 0,052
4XS 4 passes/solugao solida 442 460 0,9 7,9 0,040
1XS170 1 passe/+ 170°C, 2 h 220 356 6,5 13 0,279
4XS170 4 passes/ + 170°C, 2 h 328 368 3,0 8,0 0,066
1XS100 1 passe/+ 100°C, 24 h 196 368 94 15 0,270
4XS100 4 passes/+ 100°C, 24 h 291 413 7,0 12 0,170
1XH 1 passe / resfriada no forno 285 324 55 2,2 0,058
4XH 1 passe / resfriada no forno 320 374 1,8 5,1 0,105
1XH100 1 passe, resfriada no forno / + 279 306 35 84 0.052
100°C, 24h (recozimento) ’ ’ ’
4 passes, resfriada no forno / +
4XH100 _ 310 342 18 7,6 0,044
1000C, 24h (recozimento)
1 passe, resfriada no forno / +
1XH170 o , 147 245 56 14 0,240
170°C, 2h (recozimento)
4 passes, resfriada no forno/ +
4XH170 o _ 157 242 8,0 17 0,190
170°C, 2 h (recozimento)
0X  Como Laminado 556 645 65 15 0,100
(AA1050) ’ ’ ’ ’
4X 4 passes 123 127 1,0 9,7 0,060
4X100 4 passes/+ 100°C, 24 h 106 118 1,5 15 0,100
4X170 4 passes/ + 170°C, 2 h 110 116 1,0 13 0,07
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A Tabela 4.1 mostra que deformagao ECA +TTPD, independentemente
da temperatura, é mais eficiente do que o tratamento térmico T6,
especialmente no que se refere a ductilidade; é igualmente importante observar
que para a amostra 1XS100 o alongamento total dobrou. A Tabela também
mostra que os parametros obtidos das curvas de tragao das amostras 1XS170
e 1XS100 sdo semelhantes e que o TTPD a 100°C & mais efetivo quando

aplicado na amostra 4XS do que na 1XS.

Como esperado, apos TTPD o Grupo S apresenta maior resisténcia que o
Grupo H, consequencia da dispersao mais fina da fase AlL,Cu, o que sera
comprovado adiante. Nas amostras envelhecidas a 100°C o Grupo S ainda
exibe maior alongamento, tanto uniforme como total, o que esta associado a
consideravel aumento do endurecimento por deformacédo; com este TTPD o
expoente n aumentou de 0,05 para 0,27 para a amostra deformada com um

passe e de 0,04 para 0,17 na deformada com quatro.

Para a liga AA1050, houve importante aumento da tens&o de escoamento
com a deformacdo ECA, com simultdnea diminuicdo da ductilidade. Nas
amostras submetidas a TTPD observa-se ligeira diminuicdo da tensido de
escoamento em relagdo a amostra deformada, mas, esta € ainda bastante
superior aquela apresentada pela amostra ndo deformada, tal como ocorre com
o Al-4%Cu.

Nas Figura 4.7, 4.8 e Figura 4.9 o endurecimento por deformagdo é
expresso por curvas de K-M construidas a partir das curvas tensao-
deformacéo verdadeiras. Todas as condi¢cdes estao representadas e a Tabela
4.2 reune os dados quantitativos obtidos dos graficos. O procedimento para

obtencgao desses dados foi explicado na Figura 2.6.



82

25000
N
E e, 1XS
20000 | oy
----- 1XH
— oX
15000 |
w
4
:3 i
10000 |
5000 1
0 e S :
-50 150 200 250

Figura 4.7. Curvas de Kocks-Mecking da liga Al-4%Cu, grupos S e H. Amostra
nao deformada (0X) e amostras deformadas por ECA (1 e 4X).
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Figura 4.8. Curvas de Kocks-Mecking de amostras dos grupos S e H,

deformadas por ECA e tratadas termicamente a 100°C /2 h
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Figura 4.9. Curvas de Kocks-Mecking de amostras dos grupos S e H,
deformadas por ECA e tratadas termicamente a 170°C/24 h.
Tabela 4.2. Parametros obtidos das curvas K-M
Amostra — condigao 0, (MPa) -de/do
0X Como extrudado* 4000 -
1XS 1 passe / solugao solida 11500 422
4XS 4 passes/solugao solida 14500 691
1XS170 1 passe/ +170°C, 2 h 27500 280
4XS170 4 passes/ + 170°C, 2 h 25000 616
1XS100 1 passe/ +100°C, 24 h 19500 109
4XS100 4 passes / + 100°C, 24 h 13000 125
1XH 1 passe / resfriada no forno 15500 535
4XH 1 passe / resfriada no forno 15500 240
1 passe, resfriada no forno / +
1XH100 100°C, 24h (recozimento) 6000 185
4 passes, resfriada no forno / +
4XH100 100°C, 24h (recozimento) 16000 678
1 passe, resfriada no forno / +
1XH170 170°C, 2h (recozimento) 8000 70
4 passes, resfriada no forno/ +
4XH170 5500 73

170°C, 2 h (recozimento)




84

Das Figura 4.7, 4.8 eFigura 4.9, observa-se que o estagio Il de
endurecimento por deformacdo € bem desenvolvido para todas as condig¢des.

Em quase todos os casos ocorre também o estagio IV.

Nas amostras deformadas, ver Figura 4.7, a taxa inicial de endurecimento
(Bp) € alta e diminui rapidamente com o aumento da tensdo; fenébmeno
particularmente acentuado na amostra 4XS. Esse comportamento pode ser
entendido assumindo que com a diminuicdo do tamanho de grdo as
discordancias sdo mais facilmente absorvidas pelos contornos, o que promove

taxas de recuperacgao dinamica muito altas e proporcionais a — d6 / do.

Surpreendentemente, na amostra 4XH a diminuicdo de 6 com a tensao
procede mais lentamente, e uma explicagdo possivel desse comportamento
baseia-se na fragmentagdo dos precipitados grosseiros durante a deformacéao.
Com isso, as particulas mais finas bloqueariam as discordancias
intragranulares diminuindo a taxa de recuperagdo dinémica, (- d8/do = 240
para 4XH). Nas amostras submetidas a TTPD a 100°C, Figura 4.8, observa-se
que no grupo S houve diminuigcdo na taxa de recuperagdo dindmica, com -
dB/do igual a 109 e 125 para as amostras 1XS100 e 4XS100, respectivamente,
explicando assim seu pronunciado endurecimento por deformag¢ao. Quanto as
amostras envelhecidas a 170°C, Figura 4.9 houve diminui¢ado de 6y no Grupo H
enquanto para o Grupo S observou-se leve aumento de - d8/do em relagao as
amostras tratadas a 100°C. O valor alcangado, porém, € ainda pequeno se
comparado com os das amostras deformadas, comportamento que sera

discutido mais adiante, item 5.4.

4.2 Microestrutura

A Figura 4.10 apresenta micrografias eletrénicas da liga Al-4%Cu, Grupo

H, padrdes de difragdo e dados de metalografia quantitativa.
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Figura 4.10. Micrografias  eletrbnicas de transmissdo de amostras
representativas do Grupo H nas seguintes condigdes: 1XH (a);
4XH (b); 1XH(100) (c); 4XH(100) (d) e 4XH(170) (e). A direita das
micrografias os histogramas mostram a distribuicdo de tamanho

dos precipitados Al,Cu.
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As micrografias (a) e (b) sdo das amostras 1XH e 4XH, respectivamente.
Nessa condigdo, a precipitacdo ocorreu durante o resfriamento lento apds
homogeneizagdo, portanto as particulas sdo bastante grandes e localizadas
preferencialmente ao longo dos contornos de grao, embora haja evidéncias de
fratura ja no primeiro passe, Figura 4.10 (a). Na amostra 4XH observa-se uma
estrutura com graos ultrafinos e equiaxiais com tamanho de 314 + 6 nm,
separados por contornos de alto angulo o que pode ser constatado pelos anéis

do padrao de difragao.

As micrografias da Figura 4.10 (c) e (d) mostram as microestruturas
obtidas apds um e quatro passes seguidos de TTPD a 100°C. A distribuicdo de
precipitados pode ser observada no histograma a direita das micrografias.
Analisando a micrografia e o histograma de distribuicdo dos precipitados é
possivel observar que na amostra 4XH(100) ha uma distribuicdo bimodal de
Al,Cu. A microestrutura produzida na amostra 4XH(170) é mostrada na Figura

4.11 (e); novamente precipitados grandes e pequenos coexistem.

A Figura 4.11 mostra micrografias do Grupo S e a Tabela 4.3 contém os

parametros metalograficos quantitativos.

As micrografias (a) e (b) sao representativas das amostras 1XS e 4XS,
respectivamente e mostram uma estrutura com bandas mais finas contendo um
emaranhado de discordancias. O tamanho de grao final € menor do que para o
Grupo H; por exemplo, a amostra 4XS apresenta tamanho de gréo de 186 + 7

nm.
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Figura 4.11. Micrografias  eletrbnicas de transmissdo de amostras
representativas do Grupo S nas seguintes condigdes: (a) 1XS; (b)
4XS; (c) 1XS(100); (d) 4XS(100) e (e) 4XS(170). A direita das
micrografias os histogramas mostram a distribuicdo de tamanho

dos precipitados Al,Cu.
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Tabela 4.3 Dados de metalografia quantitativa referentes ao didmetro (d) dos
precipitados Al,Cu, caminho livre médio (A\) e a densidade de

precipitados (N,).

Amostra d (nm) A (nm) Ny (1/um®)
1XS100 9.4+0,4 27 2610
4XS100 20 2,0 65 381
4XS170 30+1,0 37 2142
1XH100 45+ 15 - -
4XH100 72 +18 - -
4XH170 52 + 4,0 - -

Das micrografias das amostras Grupo S, submetidas a TTPD, ver Figura
4.11 (c), (d) e (e), 1XS(100), 4XS(100) e 4XS(170), respectivamente, e Tabela
4.3, pode-se observar que o TTPD em baixa temperatura resultou em
precipitados muito pequenos e que com o aumento no nivel de deformacéo ha
um aumento no tamanho dos precipitados e no caminho livre médio, indicando
que a subestrutura de defeitos altera as condicbes da precipitacdo. Nessa
condicdo assume-se que todas as particulas se formaram durante o TTPD.
Comparando as amostras 4XS100 e 4XS170, é aparente que o tamanho médio
de particulas aumentou de 50% no TTPD a 170°C enquanto o caminho livre
médio foi reduzido pela metade, isso significa que o TTPD a 170°C resulta em
uma precipitacdo mais intensa de Al,Cu, em outras palavras, a uma maior taxa
de nucleacdo e crescimento. Observa-se também que a densidade de
particulas (N,) € muito maior com o TTPD a 170°C que a 100°C, indicando que

a precipitacao ndo se completara em baixa temperatura.

A densidade de discordancias, obtida pelo método de difragao de raios-X,
foi calculada através do método de Williamson-Hall (W-H) no qual plota-se a
largura do pico, B cosB/A, como fungéo linear do sen6/A, para obter o tamanho
de subgrdo ou cristalito (como o inverso da intersegdo com o eixo da
ordenada). A densidade de discordancias é obtida pela inclinagdo da mesma

reta. A Figura 4.12 apresenta o grafico de W-H para as amostras Al-4%Cu nao
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deformada e deformadas e submetidas a TTPD e para as amostras da liga

AA1050 nao deformada e deformada.

0.006
O 1XS100
L O 4X S100 $® O0X O
O 1XS170 Al4%Cu @ 1X AA 1050
0005+ o 4XS170 m o 4X o
= O 4X H100 o
o
B
£ 0.004+
2
o 0005
o
Q
o
& 0.002
L]
~ - -
0.001 - d; & % : -
S (RS U Y- T
D15 020 025 D3 B35 OMH 2045 050

2 Sen el C_'" (1/Amstron)

Figura 4.12. Grafico de W-H de amostras de liga Al-4%Cu e de AA1050,

deformadas por ECA e tratadas termicamente.

Da Figura 4.12 observa-se que a densidade de discordancias (inclinagao

da reta) pouco se altera com as diferentes condicbes da liga Al-4%Cu.

Observa-se também que a densidade de discordancias € muito menor para o

Al comercial AA1050 quando comparado com a liga.
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5 DISCUSSAO

5.1 Homogeneidade de deformacgao

O grau de homogeneidade de deformagédo das amostras foi estimado por
medidas de dureza realizadas nas faces X, Y e Z. A Figura 4.1 evidencia que
para os dois grupos de amostras Al-4%Cu a dureza na face Y é apenas
ligeiramente maior do que na face Z o que indica razoavel homogeneidade,
caracteristica também observada por Valio e outros [81],sobre uma liga Pb-Sn
utilizada para determinar a influéncia da geometria da matriz no grau e
homogeneidade de deformacado. Extraida desse trabalho, a Figura 5.1 mostra
uma amostra de Pb-Sn deformado por ECA em matriz com ¢ = 120° e W = 0°,
no qual foi inscrita uma malha quadrada na parte interna. A amostra completa é
formada por duas meia-amostras de 7 x 14 mm? de secao, introduzidas lado a

lado na matriz e deformadas como um so6 tarugo.

Figura 5.1. Malha de deformacédo de Pb62%Sn apos um passe ECA em uma
matriz com ¢ = 120° e WY = 0°. [81]

Da Figura 5.1, observa-se que a o grau de deformagdo € menor nas
partes superior e inferior do canal (face Z). Resultado similar foi obtido por Xu e

colaboradores [82], que também observaram menor dureza no plano Z. No
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presente estudo a faixa de menor dureza foi observada tanto na parte superior
como na inferior, porém, diferentemente do trabalho de Xu, foi utilizada a rota A
0 que explica porque a heterogeneidade produzida no primeiro passe foi

mantida nos seguintes.

Adicionalmente observa-se também que a homogeneidade de
deformagdo é menor no grupo H, o que pode ser explicado com base no
comportamento do material durante a prensagem. Nessa condicdo uma
ocorréncia comum é a formacado de um vazio na parte externa da curva, entre a
matriz e o material, efeito conhecido como “corner gap”, que diminui a
homogeneidade da deformagéo. Kim e outros [83] mostraram que a formacéo
do “corner gap” esta relacionada principalmente com o nivel de endurecimento
por deformagdo do material. A Figura 5.2 apresenta a deformagdo de uma
malha quadrada em matriz ECA, calculada por elementos finitos supondo um
material que apresenta endurecimento por deformacdo, AA1100 (a) e outro
quase perfeitamente plastico, AA6061 — T6 (b).

| B e (b)

Figura 5.2. Malha de deformacdo calculada por elementos finitos, de um
material que apresenta endurecimento por deformagéo, AA1100 (a)

e um material quase perfeitamente plastico, AA6061 — T6 (b). [83]
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Segundo os autores, para o material que ndao apresenta endurecimento
por deformacdo, a pega deforma-se homogeneamente com o avango do
puncéo e a regiao de encontro dos canais é totalmente preenchida. No entanto,
para o material que sofre encruamento, a resisténcia mecanica da parte
externa da peca na regiao de deformagao torna-se maior do que na parte
interna, que recebe menor deformacéo, dai a formagéo do “corner gap”. A parte
externa deforma-se menos e por isso a superficie inferior da peca é sujeita a
menor deformacao cisalhante e consequentemente adquire menor dureza. No
presente estudo foi calculado que antes do TTPD o Grupo H apresenta maior
endurecimento por deformacdo quando comparado ao Grupo S, com
expoentes de encruamento n iguais a 0.04 e 0.10 para amostras 4XS e 4XH
respectivamente, o que explica a maior heterogeneidade de deformagao do

Grupo H.

5.2 Estabilidade Térmica de Microestruturas Deformadas

O estudo dessa caracteristica em microestruturas obtidas por DPS é
muito relevante, principalmente para materiais de alta resisténcia, cuja
deformacédo costuma ser realizada em temperaturas acima da ambiente. A
temperatura de deformacdo controla os fendmenos de recuperacdo e
recristalizac&do; logo, mesmo valores ndao muito altos podem prejudicar as
propriedades mecanicas, por amolecer e/ou engrossar o tamanho de grao. Sob
outro aspecto, o estudo da estabilidade térmica determina a temperatura limite
de utilizacdo da peca. Por fim, nas condicdes experimentais aqui realizadas, é
importante saber o efeito do tratamento térmico de envelhecimento na

microestrutura deformada.

Como comentado, o Grupo S é mantido no estado supersaturado,
portanto dois sdo os efeitos que ocorrem durante o TTPD: (i) diminuicdo da

resisténcia mecanica como resultado da recuperacao da estrutura deformada,
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e (ii) aumento desta devido a precipitacdo. O grafico da Figura 4.2-c indica que
a 170°C o amolecimento associado a recuperagdo prevalece sobre o
endurecimento por precipitagcdo, principalmente para a amostra 1XS; a 100°C,
porém, o amolecimento domina em todas as condi¢des, sugerindo precipitacéo
incompleta. Assim, observando que o pico de dureza da amostra 0X(100)
atingiu 95HB, conclui-se que a combinagdo de ECA + precipitacdo em baixa
temperatura implica em aumento de resisténcia igual a 30% em relagdo ao
material ndo deformado e envelhecido. Esse comportamento nao foi observado
a 170°C onde a dureza maxima alcancada pela liga deformada é praticamente
igual a da liga ndo deformada, indicando que a intensidade do aniquilamento
de defeitos foi mais acentuada. A Figura 5.3 apresenta a curva de dureza em

funcado da temperatura de recozimento para a amostra 4XH.

70\

Dureza (HB)

30 T I T T
0 100 200 300 400 500

Temperatura de Recozimento (°C)

Figura 5.3. Variagdo da dureza da amostra 4XH em funcdo da temperatura de

recozimento, mantida por 1 h.

A grande queda de dureza entre 200 e 300°C é atribuida ao processo de

recristalizacéo, logo as temperaturas aplicadas em ambos os TTPD estdo na
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regido onde ocorre apenas recuperacao. Entretanto, 170°C aproxima-se da
temperatura de recristalizacdo o que explica a queda acentuada de resisténcia
mecanica apds o TTPD nessa temperatura. Resultado similar foi observado em
uma liga AA2219 (Al-Cu-Mn) submetida a laminagdo em temperaturas subzero
[84]. A Figura 5.4 mostra o efeito da temperatura e tempo de recozimento na

dureza dessa liga.

—0—175°C
170 —e—100°C

—0—165°C

—=—175°C
igid ——190°C

—0

Dureza (HV)

140

Tempo (min)

Figura 5.4. Efeito da temperatura e tempo de recozimento na dureza da liga

AA2219 submetida a laminagdo em temperatura sub-zero [84]

Observa-se que sempre ha diminuicdo na dureza (5-10%), mesmo para
tempos de recozimento muito curtos. Nas temperaturas mais baixas, 75 e
100°C, apd6s a queda inicial, a dureza se aproxima de um patamar, enquanto
que em temperaturas maiores (préoximas a temperatura de recristalizagdo) ha

uma diminui¢cao continua da dureza com o tempo de recozimento.
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5.3 Influéncia da DPS na precipitagao

Na Figura 4.2 foi visto que as amostras deformadas alcangam seus
respectivos picos de dureza muito antes do que as nao deformadas. Isso
sugere que a cinética de precipitacédo e crescimento da fase Al,Cu em Al-4%Cu
é acelerada pela deformacdo ECA. E conhecido que a precipitagdo é um
processo difusional e que a presenca de defeitos como, contornos de grao, de

subgréo e discordancias constituem caminhos preferenciais para a difuséo.

A dependéncia do coeficiente de difusdo com a temperatura é dada pela

conhecida expressao:

D= D@xp(%) (5.1)

- onde Dy é o fator pré-exponencial, Q a energia de ativagdo, R a constante
universal dos gases (R = 8,31 J / mol.K) e T a temperatura absoluta. Para a
difusdo do Cu no Al as constantes s3o dadas por: Dy = 4,44 x 10° m? /se Q=
-133,9 kJ / mol [85]; portanto, a 100°C:

-133,9x10°
8,31x373

(100°

D o) = 4,44x10° exp( j =7,7x10% m?/s

e para 170°C,

-133,9x10°

D . =4,44x10%exp
) 8,31x443

(170°

J =7,1x10%" m?/s

O caminho de difusdo € dado pela expressao do caminho aleatorio:
X = 24/Dt (5.2)

onde X é o caminho percorrido pelo atomo durante o tempo t, numa

temperatura na qual o coeficiente de difusdo adquire um valor igual a D. O
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valor real de X pode ser obtido da distancia média entre os precipitados ou

caminho livre médio, A = 2X, portanto da Tabela 4.3:

_ 65x107

exp.(100°C)

X =32,5x10"°m

27x10°

exp.(170°C)

=18,5x10"°m

Por outro lado X corresponde a zona de empobrecimento de atomos de soluto

na matriz, como mostrado esquematicamente na Figura 5.5.

®

Figura 5.5. Desenho esquematico da zona de empobrecimento de soluto.

Rze pode ser calculada do seguinte modo:

e Determina-se o numero de atomos de Cu no precipitado, Np:

V xC
Np: PV p

a

(5.3)

Sendo, V, e C, o volume do precipitado e a concentragdo de
atomos no precipitado respectivamente e V, é o volume atdbmico do

soluto
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O numero de atomos de Cu que saem de solugdo, Ny, para formar

o precipitado é dado por::

N =-m (5.4)

Sendo, Vi, e Cp 0 volume da regido empobrecida em soluto e a

concentracdo de atomos na matriz.

Naturalmente:

Logo,

V,C, = V,.C,

A 100°C, da Tabela 4.3, r =10nm, C, = 0,33 e Co = 0,017:

V_=841x10%m?®
Rse = 27x10%m

Azoo) = 54x10° m

Analogamente a 170°C, tem-se A(170) = 36x10° m, e da

comparacao com os dados experimentais:

Aexp (nm) Aca|c (nm)
4XS100 65 54
4x3170 37 36
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Observa-se excelente concordancia entre os valores de caminho livre médio

experimental e calculado.

Da equacéo 5.2 o coeficiente de difusdo aparente das amostras deformadas é:

D(4xs1oo)= 3,1 X 10_21 m2 /s

D(4xs170) = 1,2 X 10_20 m2 /s

Observa-se que os coeficientes de difusao aparente das amostras deformadas
a 100 e 170°C sao respectivamente de trés e uma ordens de grandeza maiores
do que os coeficientes das amostras ndo deformadas submetidas ao mesmo
TTPD. Isso explica a acentuada aceleracdo da precipitacdo promovida pela
DPS e evidenciada pela Figura 4.2. Adicionalmente, na mesma figura
observou-se que o incremento na dureza causado pela precipitacdo € maior
para 170°C, isso sugere que a 100°C a precipitagdo fora incompleta. A fracéo

volumétrica tedrica de precipitados € dada por:

. (CO -Ceq)

eq (55)
) (CP_CGQ)

Onde C, é a concentragdo de soluto da liga, Ceq @ concentracdo na

interface a/8’, e C, a concentrag&o no precipitado.

O diagrama de equilibrio Al-Al,Cu talvez seja um dos mais conhecidos,
mas mesmo apos quase um seculo de estudos e medidas ndo ha dados
precisos sobre a solubilidade das fases metaestaveis, ou mesmo da fase 6 em
baixas temperaturas. A Figura 5.6 apresenta o diagrama de equilibrio Al-Cu
tedrico e experimental, ressaltando a linha solvus da fase 06 [86]. A
concentracao de equilibrio a 100 e 170°C foi obtida da extrapolagao dos pontos

experimentais.
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Figura 5.6. Linha solvus da fase metaestavel 6’ em ligas de Al-Cu. As bandas
em cinza resultam de calculos baseados em principios
fundamentais LDA (Local Density Approximation) e GGA
(Generalized Gradient Approximation) que incluem a contribuigao
da entropia vibracional, e as linhas tracejadas representam os
resultados dos métodos LDA (Local Density Approximation) e GGA
(Generalized Gradient Approximation) sem a contribuicdo da

entropia vibracional. Os pontos sdo dados experimentais [86]

Portanto, da expressédo 5.5 tem-se fi00) = 0,047 e f170) = 0,044. A fracédo
volumétrica real dos precipitados, a 100 e 170°C, foi calculada a partir das fotos
obtidas por microscopia eletrobnica de transmissdo. O volume total de

precipitados foi determinado multiplicando o niumero medido de precipitados
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com o volume médio dos precipitados, obtido a partir do diametro equivalente,
equacao 3.1. Visto que a espessura maxima de uma amostra de Al onde é
possivel observar a microestrutura por MET é de 500 nm [87] e que a
espessura da amostra medida na proximidade imediata da regido perfurada foi
de = 150 nm, considerou-se que a espessura da amostra na regido onde foram
observados os precipitados seja da ordem de 200 nm. A Tabela 5.1 compara
valores teoricos (feq) € experimentais (fex) da fragdo volumeétrica de precipitados
para o Grupo S. Sendo o volume atdmico da fase e da matriz de =1,6 x 10

m?.

Tabela 5.1 Fracao volumétrica de precipitados para o Grupo S

Amostra foq (%) fex (%)

1XS100 0,1
4,7

4XS100 0,2

1XS170 1,6
4.4

4XS170 1,7

Da Tabela 5.1, conclui-se que as amostras deformadas do Grupo S ainda
apresentam supersaturacdo e que esta € mais acentuada nas amostras

deformadas por um s6 passe e naquelas submetidas a TTPD a 100°C.

Das micrografias das amostras desse mesmo grupo, submetidas a TTPD,
Figura 4.11 (c), (d) e (e), 1XS(100), 4XS(100) e 4XS(170), respectivamente, e
da Tabela 4.3 pode-se observar que o TTPD em baixa temperatura resultou em
precipitados muito pequenos e que com o aumento no nivel de deformacéo ha
um aumento simultaneo em r e A, indicando que a deformagao acelera a taxa
de crescimento competitivo dos precipitados. Isso esta de acordo com a teoria
desse regime de crescimento, na qual a cinética de crescimento competitivo

acelerado por uma subestrutura de discordancias € dada por [88]:

fort=Qt (5.6)
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onde r e r, representam o raio do precipitado apos o tempo t e ao final da

precipitacao, respectivamente, e Q uma constante.

Ainda, com o aumento da temperatura observa-se que a taxa de
nucleagcao aumenta consideravelmente, N, € 381 e 2142 nas amostras 4XS100

e 4XS170 respectivamente.

As micrografias eletronicas da liga Al-4%Cu, Grupo H, foram mostradas
na Figura 4.10 juntamente com os padrdes de difracdo e dados de metalografia
quantitativa. Era esperada uma microestrutura composta inteiramente de
precipitados grosseiros localizados ao longo dos contornos de grao. Porém,
nas amostras submetidas a TTPD ocorreu precipitagdo muito fina, sugerindo
que a taxa de resfriamento ou ndo foi lenta o suficiente, deixando certo grau de
supersaturacdo de Cu, ou que a deformagdo ECA tenha fraturado os
precipitados maiores ou até mesmo que estes tenham se dissolvido e
reprecipitado com o TTPD. Eventos de fratura e dissolugdo de precipitados
foram observados em mais de um trabalho envolvendo deformagdo por ECA.
Por exemplo, em uma liga Al-3,9%Cu exibindo precipitados grosseiros em
contornos de grao, apos quatro passes ECA Fang e colaboradores observaram
uma estrutura com precipitados finos, homogeneamente dispersos na matriz
[89]. Isso foi atribuido a processos de fragmentagdo, porém nenhuma
explicacdo razoavel foi apresentada. Em trabalho semelhante Xiao-Chang e
outros [90] estudaram a evolugéo dos precipitados em uma liga Al-4,11%Cu
durante a deformagao ECA em matriz com ® = 120°. Mesmo apoés 12 passes a
fase 6 ainda estava presente, porém sob forma de particulas menores e mais
espacadas; ja as fases metaestaveis 0” e 0’ se dissolveram completamente na

matriz apds quatro e 12 passes, respectivamente.

Para quantificar as observagdes relatadas tanto no presente trabalho
como nos acima relatados, seria util determinar inicialmente o raio critico de
dissolugéo, ry*, dado pela conhecida expressao (analoga a da precipitagéo,
mas com sinal trocado para AU):

2y

e (5.7)
AG, + AU

ry =
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onde rq é o raio critico para a dissolugdo, y é a energia superficial, AU a
energia de deformagdo, que inclui a energia elastica resultante da deformacgéao
na rede cristalina e a energia de deformacdo resultante da presenca de
discordancias na rede cristalina. AG, é a variagao de energia livre de Gibbs que

acompanha a precipitagcao, dada por:

AG, -—RT In( Co J [CF‘ 'Ce‘*J (5.8)

sendo Vg o volume molar da fase presente, que corresponde ao volume da
célula unitaria de 6' dividida pelo numero de atomos de Cu e multiplicada pelo

numero de Avogadro:

a‘c,, 94x107%

Vg =TNa Tx 6,02 x10% =14,15 x10"° m? / mol
Logo,
AG, (100) = -8,31X37§3 In( 0,017 j [0’33_0’0014j;—180x106J/m3
14,15x10 0,0014 1-0,0014
AG, (170) = ~831443 | (0017 ) (0.33-0,0025) _ 460100 s
14,15x10 0,0025 1-0,0025

Da equacao 5.7, desconsiderando AU, que nao é conhecido, o raio critico para

a dissolucdo a 100 e 170°C é:

r;(100) :L%ﬁ =2,78x10°m
180x10
r(170)= — 2925 _ 3 4540%m

160x10°
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Em conclusdo, para que as particulas fraturadas se dissolvam, os valores

acima representam um limite superior. O objetivo desse calculo € verificar se a

dispersdo de r, é coerente com as leis de precipitagdo / dissolugéo isto &, se
r,ndo € inconceptivel (grande ou pequeno demais) com as dimensdes dos

precipitados.

Observar também que ha uma propor¢gdo maior de particulas Al,Cu
menores que 45 nm na amostra 4XH170 do que na 4XH100, enquanto o
contrario seria razoavel. A dispersdo das medidas na amostra 4XH100 € muito
grande o que causou um erro de = 25%; adicionalmente particulas muito
pequenas nao podem ser vistas, logo ndo entram na distribuicdo. Desse modo
€ possivel que na amostra 4XH100 a proporcdo de particulas menores que

45 nm seja maior que o mostrado no grafico.

5.4 Influéncia da Precipitacao nas Propriedades de Tragcao da Liga Al-

4%Cu submetida a DPS

Foi mostrado na sec¢ao 4.1.2 que a resisténcia mecanica da liga Al-4%Cu
aumenta com o numero de passes ECA para ambos os grupos de amostras, H
e S, e que o limite de escoamento aumentou de 61 MPa na amostra nio
deformada para 320 e 442 MPa nas 4XH e 4XS respectivamente. Essa € uma
caracteristica dos metais e ligas deformadas por ECA onde o aumento de
resisténcia mecanica € muito acentuado e € consequencia direta do refino

microestrutural.

Outra caracteristica importante dos materiais deformados por ECA,
observada no presente estudo, € a drastica redugdo da ductilidade com a
deformacdo; a redugdao na capacidade de endurecimento por deformacéao
diminui o alongamento uniforme, e no presente trabalho foi constatado que ¢,

diminuiu de 14% na amostra ndo deformada para 1% na amostra 4XS. Esse
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comportamento foi também observado por varios investigadores [6, 66] que o
atribuiram a baixa densidade de discordancias méveis no interior dos graos,
consequéncia do mutuo aniquilamento e absorcao destas pelos contornos de
grao. Ainda, em materiais com pequeno tamanho de grdo a proximidade dos
contornos facilitaria esse mecanismo. Vale ressaltar que apesar de apresentar
endurecimento por deformacao maior que o Grupo S, a perda de ductilidade foi
mais acentuada no grupo H, mas por outra razdo: a presenga de precipitados

grandes em contornos de grao pode ter fragilizado as amostras.

Nas amostras submetidas a TTPD observou-se que em todas as
condi¢cbdes houve reducido da tensdo de escoamento, resultado coerente com
as curvas de dureza versus tempo de recozimento, Figura 4.2. Como esperado
a diminuicado na resisténcia mecanica € sempre acompanhada por aumento de
alongamento (uniforme e total), que é porém mais acentuado no Grupo S. Esse
comportamento das amostras solubilizadas, deformadas e envelhecidas deve-
se aos precipitados, que aumentaram a taxa de endurecimento por deformacéao
em relagcao as amostras supersaturadas 1XS e 4XS. Isso por sua vez pode ser
atribuido ao efeito de ancoragem exercido pelas particulas de Al,Cu sobre as
discordéancias, o que retarda a migragao desses defeitos para os contornos de
grao diminuindo assim a recuperagdo dindmica. O maior expoente de
encruamento (n) dentre todas as amostras foi justamente observado na
amostra 1XS(100).

Para associar a microestrutura aos mecanismos de endurecimento por
deformacao € necessario determinar, mesmo que qualitativamente, a eficiéncia
de cada componente microestrutural no armazenamento de discordancias
dentro do grdo, o que significa entender e descrever o fendbmeno da
recuperacao dindmica. Para analisar separadamente os relevantes parametros
microestruturais, faz-se uso do trecho plastico das curvas tensao-deformacéao

do Grupo S, ver Figura 5.7.
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Figura 5.7. Parte plastica da curva tensdo-deformacdo da liga Al-4%Cu do
grupo S deformados por ECAP seguido de tratamento térmico a
100 e 170°C. Em vermelho destaca-se o valor do expoente de

encruamento n.

O primeiro parametro a considerar € o nivel de deformacao ECA, que
controla o tamanho de grdo e a natureza dos respectivos contornos. O papel
desse parametro pode ser analisado comparando dados das amostras 1XS e
4XS, nas curvas de K-M, Figura 4.7 e Tabela 4.2. Observa-se que aumentando
a deformacdo de um para quatro passes a taxa de recuperagao dindmica
(-dB/do) aumenta de 422 para 691, o que implica em correspondente
diminuicdo do endurecimento por deformacgdo. N&o foi possivel obter o
tamanho de grdo da amostra 1XS devido a pouca visibilidade dos contornos
(ou subcontornos). Entretanto, pode-se assumir que quanto maior o nivel de
deformacéo, menor é o tamanho de grdo ou maior a fragdo de contornos de
alto angulo [91, 92]. Um menor tamanho de gré&o significa uma distancia mais
curta para a aniquilagao de discordancias nos contornos [93] e comparando as

amostras 1XS e 4XS esta afirmacgao parece correta. Porém, quando a mesma
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analise é aplicada as amostras 1XH e 4XH observa-se o comportamento
oposto: quanto maior a deformagdo maior o endurecimento por deformacéo.
Uma possivel explicacdo seria a presenga de precipitados Al,Cu produzidos
pela fratura dos precipitados grosseiros durante a deformacdo. E razoavel
supor que essa fragmentacao seja mais eficiente apds quatro passes que apos
um passe, e deve ser lembrado que para essas duas condigdes as
deformagdes ECA equivalentes (en) das amostras sdo respectivamente iguais a
0,7 e 2,8.

Analisando as amostras apés o TTPD realizado em baixa temperatura,
100°C, observa-se que a taxa de recuperacao dinamica das amostras 1XS100
e 4XS100 é muito pequena: -d6/do = 109 no primeiro e -d6/do = 125 no quarto
passe. Isso pode ser entendido como recuperacao limitada pela dispersdo de
precipitados Al,Cu. Com excec¢ao da amostra 4XH170, as amostras 1XS100 e
4XS100 sdo as que apresentam os maiores valores de endurecimento por
deformagdo e consequentemente, de alongamento uniforme. Devido a
fragmentacdo dos precipitados e possivel reprecipitagcdo destes durante o
TTPD o comportamento da amostra 4XH170 é dificil de ser explicado, portanto

a discussao a seguir se concentra basicamente no Grupo S.

Em conclusédo, as particulas de Al,Cu reduzem a taxa de migracdo das
discordancias para os contornos de grao por exercer um efeito de ancoragem,
o que diminui a recuperacdo dinamica. E também possivel que aumentem a
densidade de discordancias ao seu redor atuando no mesmo sentido. Sendo
assim, pode-se concluir que a estratégia de prover uma fina dispersdo de

precipitados para reduzir a recuperagao dinamica teve sucesso.

A literatura contém evidéncias de que precipitados deformaveis sao
menos adequados para manter o endurecimento por deformagao, pois séo
menos eficientes no que toca a restricdo de mobilidade das discordancias
[31, 32]. Entretanto, é dificil determinar a transi¢cdo particula deformavel/néo-
deformavel; por exemplo, Cheng e outros afirmam que o tamanho critico de
particulas (d¢r) ocorre apos o pico de resisténcia, isso €, para a condi¢gao super-

envelhecida [28]. Por outro lado, Fazoli e outros encontraram
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experimentalmente d., = 3.7 nm [31], valor dentro do intervalo de 3 - 10 nm
calculado por Hornbogen para particulas de Al,Cu parcialmente coerentes /
incoerentes [94]. Os resultados desse estudo parecem apontar para a direcao
certa ja que os precipitados aqui observados sdo muito maiores que os valores

acima indicados, significando que sao do tipo ndo deformavel.

A Figura 5.8 resume os resultados obtidos do presente trabalho em

termos de endurecimento por deformacao.

-?_ : Solucio Precipitados néao
? Solida deformaveis
Endurecimento ﬂ‘ ﬂ
por deformacédo | o || o ” ) || 3
¢ V V V
Pequeno tamanho Deformacéo Contornos de
(- de grdo Plastica alto &ngulo
= Severa

Figura 5.8. Diagrama de vetores das caracteristicas microestruturais que

afetam o endurecimento por deformacao.

A Figura 5.9 apresenta um “mapa de propriedades” construido no espaco
Ao, e Ag; no qual as diferengas sao tomadas com referéncia a condicdo inicial,
0X. Do mapa observa-se que o Grupo S apresenta melhores propriedades de
resisténcia e ductilidade do que o Grupo, H, e que o melhor resultado foi obtido
pela combinagdo de deformacdo ECA com tratamento térmico de precipitacéo

em baixa temperatura.
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Figura 5.9 Mapa das propriedades de tragao da liga Al-4%Cu no espago Ao,-
Ag;, para diferentes condigdes de processamento. As diferencas
estdo relacionadas com a condicdo inicial, ndo deformada, ou
seja, as cotas zero da ordenada e da abcissa correspondem

respectivamente a o, e € da amostra 0X.

Por fim, deve ser comentado que o principio de atingir alta resisténcia e
ductilidade com a combinacdo de DPS e TTPD tem sido utilizado com bons
resultados por varios pesquisadores em diferentes ligas de Al. Por exemplo, na
liga AA2024 submetida a apenas um passe ECA e envelhecida separadamente
a 175°C e a 100°C, observou-se aumento simultaneo de resisténcia mecénica
e ductilidade quando a comparagéo € feita com a liga apenas deformada. O
alongamento aumentou de 10 pra 15% apds 20 h de envelhecimento [95].
Resultados similares foram obtidos para Al-10,8%Ag [70]; a amostra
processada por ECA seguida por TTPD a 100°C apresentou resisténcia
préxima a amostra deformada, porém, contrariamente a esta, apresentou alto
endurecimento por deformacdo e boa ductilidade. Esses resultados
demonstram, portanto, o potencial exibido pelas ligas de Al trataveis

termicamente para obter alta resisténcia e boa ductilidade.
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5.5 Mecanismos de Endurecimento

As propriedades de tracao de ligas com graos ultrafinos podem depender
dos quatro mecanismos de endurecimento, que podem atuar isolada ou

simultaneamente:

i. Efeito Hall-Petch; interacdo entre discordancias e contornos de

grao;
i.  Endurecimento por solucdo sélida;
iii.  Endurecimento por precipitacéo;

iv.  Endurecimento por deformacdo, que se origina da interacao entre

discordancias.

A seguir sera discutida a contribuicdo de cada um desses mecanismos na

resisténcia mecanica da liga Al-4%Cu e do Al comercial.

A contribuicdo do refino de grdo pode ser estimada comparando
resultados obtidos nas condi¢gdes 0X, 4XH e 4XS, que exibem tamanhos de
grao de 40 ym, 314 + 6 e 186 + 7 nm respectivamente. A Figura 5.10 mostra os
valores da tensao de escoamento da liga Al-4%Cu deformada por ECA para os

diferentes tamanhos de grao obtidos.
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Figura 5.10 Tensao de escoamento versus tamanho de grao da liga Al-4Cu
nas condigdes: 0X, 4XH e 4XS.

Sabe-se que a equacdo de Hall-Petch estabelece uma relagao inversa
entre a tensdo de escoamento e a raiz quadrada do tamanho de grao, equagao
2.6, e a validade dessa relagao para os resultados aqui obtidos é confirmada
pela linearidade do grafico da tensdo de escoamento versus d "2, ver Figura
5.11. Entretanto, os valores publicados da tensao de atrito, op, € da constante
ky da equacéo, para Al recozido, sdo respectivamente iguais a 15 MPa e 68
MPa / um"? [96], logo menores que os aqui obtidos: 28 MPa e 175 MPa / um'2.
Resultado similar foi obtido por Valiev e outros [97] em: Al comercialmente puro
e em ligas Al-Mg, ambos deformados por ECA. Foi mostrado que oo e ky sdo
maiores que os valores publicados e aumentam com a concentragao de Mg.
Esse desvio foi atribuido a alta densidade de discordancias produzida no

processamento por DPS, no entanto, nenhuma explicagédo conclusiva foi dada.

Para entender a variabilidade dos parametros da equagao de H-P, além
do fator densidade de discordancias no interior dos graos devem-se levar em
conta outros fatores microestruturais, como elementos em solugcéo solida e
particulas de segunda fase. A esse respeito, Hasegawa e outros [98]
estudaram a validade da referida equacao em Al, Al-Mg e Al-Zr; a Figura 5.12
apresenta um grafico de tensdo de escoamento versus d"? para essas ligas,

submetidas a DPS e a posterior tratamento térmico.
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Figura 5.11 Relagdo de Hall-Petch obtida na liga Al-4%Cu, deformada por
ECA segundo as condi¢des: 0X, 4XH e 4XS.
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Figura 5.12 Relagdo entre tensdo de escoamento tamanho de grao para Al,
ligas Al-Mg e Al-Zr [98].

Os resultados mostram que ky € maior que o apresentado na literatura e

varia com a concentragdo de Mg. O mesmo vale para o, nas ligas Al-Mg.
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Resumidamente, os significados de o, e Ky sdo os seguintes: (i) para uma
banda de escorregamento se propagar através de um contorno de gréo a
tensdo aplicada deve ser suficiente para ativar o escorregamento e a
propagacao de discordancias no grao vizinho. O termo o0, na equagédo 2.6
representa a resisténcia ao movimento de discordancia no interior do grao [15].
O termo ky indica a resisténcia exercida pelo contorno de grdo contra a
propagacao das bandas de escorregamento, o que depende da natureza do
contorno. Assim, com a diminui¢do do tamanho de grdo os contornos de grao
contribuem mais e mais para a resisténcia mecéanica, modificando os
mecanismos de deformacéo o que se reflete no valor de ky, porém essa relacéo
nao € muito clara [99]. Uma explicagao possivel € que os contornos fora do
equilibrio gerados por DPS teriam dificuldade em emitir discordancias, o que

aumenta o valor de ky [100].

No caso de materiais que contém atomos em solugdo sdlida a alta
concentragdo de atomos de soluto adsorvidos nos contornos de grdo pode
dificultar ainda mais a emissdo de discordancias, aumentando ky, portanto a

resisténcia mecanica da liga. [97]

Uma modificacdo da equacgao de H-P foi proposta por Chin [101] e outros,

acrescentando parametros que levam em conta classes de tamanho de gréo:
A
% _c 4c (_j (5.9)
G 1 2

onde G é o moédulo de cisalhamento, b o vetor de Burgers, e C4, C, e A variam

como mostrado na Tabela 5.2.

Esse modelo foi aplicado a metais e ligas CFC deformados por ECA, e a
Figura 5.13 apresenta um grafico de tensao de escoamento versus tamanho de
grao, relagao que utiliza a equagao 5.9. Da analise dos dados observa-se que o
expoente A obtido em materiais CFC puro e em solugdo solida com gréo

ultrafinos é aproximadamente -0,77, coerente com o mostrado na Tabela 5.2.
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Em resumo, os autores modificaram a expressdo de H-P, propondo para

metais com tamanho de gr&o ultrafino a expressao (5.9), onde A =-0,77.

Tabela 5.2 Variaveis da Equacgao de Hall-Petch modificada [101]

Intervalos de Tamanho de Grao

Variaveis

d > 1000 nm (graos grandes)

d =100 a 1000 nm (graos ultrafinos)

d =5 a 100 nm (graos muito finos)

d <5 nm (grdo nanométricos)

C1>0,C2>0eA=-0,5
C1>0,C2>0e-0,5>A>-1
C1>0,C2>0eA=-1
C2<0

0.016

0.012-

0.008

Tensdo de escoamento normalhizada

-

& @ = N

Al Mg =

Al-iMg

* dados expenmentais
— linha baseada na equagdo 5.9

Al - .i"--._.

0.004

T

600 1200 1800 2400 3000 3600 4200 4800

Tamanho de grdo normalizado, d/b

Figura 5.13 Tensdo de escoamento normalizada versus tamanho de gréo

normalizado de metais e ligas CFC deformadas por ECA [101].

A Figura 5.14 apresenta um grafico da tensdo de escoamento versus

-0,77
d s

para uma série de ligas de Al, juntamente com os resultados obtidos no

presente estudo. Observa-se boa concordancia com o modelo devido a

linearidade da curva; é importante atentar que o valor de ky de 88 MPa / pm”2 e

similar ao valor tedrico apresentado pelo Al recozido, 68 MPa / um'?, porém o,

€ bastante superior.
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Figura 5.14 Tens&o de escoamento versus d ™’

1050, 2014 e 6082 [68, 102, 103].

para as ligas de Al: Al-4%Cu,

As Figuras 5.11 e 5.14 mostram que, independentemente do modelo
utilizado, metais e ligas CFC com graos ultrafinos produzidos por DPS exibem
resisténcia mecanica consideravelmente superior a prevista pela equacao de
H-P, se as constantes desta forem as da literatura. Claramente, isso de deve
ao endurecimento adicional provocado pela subestrutura de deformagao. o que
foi mostrado por Valiev e outros [104] em um estudo com Cu puro deformado
por ECA. A Figura 5.15 apresenta curvas tensdo deformacédo em tracédo e
compressdo do Cu com graos ultrafinos produzido por ECA em comparagao

com as de Cu recozido.

Observa-se que o material deformado apresenta elevada resisténcia
mecénica e baixo endurecimento por deformacéo, Figura 5.15. A Figura 5.15-b
mostra a curva tensao deformagdo para a amostra recozida por trés minutos
apos deformacao, em Ty = 0,2, o que ndo acarreta praticamente nenhum
crescimento de grdo. Ha porém uma diferenca significativa no comportamento
em deformagdo: a curva tensdo — deformacdo se torna similar aquela
apresentada pelo Cu recozido. Esse resultado mostra que a alta resisténcia
mecanica dos materiais com graos ultrafinos ndo esta apenas associada ao

pequeno tamanho de grdo, mas também a alta densidade de defeitos nos



116

contornos de grao fora do equilibrio. Isso reforga indiretamente as observagdes

referentes ao aumento de ky, com a hiperdeformagéo.

" G [MPa] [ o [MPa)
- 500
1 deformado por ECA

deformado por ECA

400 400
300 [~ 00

i deformado por ECA
200 200 erecozidoa200 C

L por 3 min
100 |- recozido a 500 C por 1h 100

o . . 0 ;
0 5 10 15 20 0 10 20 30 40
€[%] E (%]
(a) (b)

Figura 5.15. Curvas tensao — deformagdo de Cu deformado por ECA em
temperatura ambiente e no estado recozido: (a) compressao; (b)
tracédo [104].

O efeito do segundo mecanismo de endurecimento aqui considerado,
atomos em solugdo solida, teoricamente deveria poder ser observado
comparando resultados obtidos deformando em idénticas condi¢bes amostras
de Al-4%Cu solubilizado e de Al AA1050.

A Figura 5.16 mostra valores da tensao de escoamento da liga Al-4%Cu
4XS e do Al AA1050 4X. A diferenca € muito acentuada, mas deve-se atentar
que os tamanhos de grdo de uma e outra amostra sdo diferentes, portanto a
contribuicdo dos atomos de Cu em solucédo néo pode ser separada por simples
subtracido de 124 MPa de 442 MPa.
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4K5 AL1050 4%

Figura 5.16 Tensdo de escoamento para a liga Al-4%Cu 4XS e do Al
comercial AA1050 4X.

Entretanto, endurecimento por solucéo sélida e por deformacédo néo séo
independentes, pois a distorcdo elastica da matriz ao redor dos atomos de
soluto interfere na resisténcia mecanica via dois mecanismos: (i) diretamente,
bloqueando as discordancias e impedindo o movimento destas através da
interacdo soluto — discordancia e, (ii) indiretamente, dificultando a aniquilagao
de discordancias durante a deformacdo, o que resulta em aumento na
densidade de discordancias. Como a densidade de discordancias em materiais
processados por DPS é relativamente alta, o efeito (ii) deve ser dominante. Isso
explica o fato de que a tensdo de escoamento da liga Al-4%Cu é muito maior
que a prevista apenas em base a concentracdo de soluto [101]. De fato, o
endurecimento maximo possivel por solugéo sdlida, isto €, pelo mecanismo (i)
€ bastante pequeno. A Figura 5.17 relaciona a tensdo de escoamento com a
concentracdo de soluto para monocristais do sistema AI-Cu [105]. Pode-se
observar que para uma concentracdo de 4% Cu (1.75 % at Cu) o
endurecimento maximo é de apenas = 27 MPa (2,7 kg/mm?), valor bastante
inferior a diferenga na tensdo de escoamento das amostra Al-4%Cu 4XS e
AA1050 4X. A concluséo € que o efeito dos atomos de Cu em solucédo se da

aumentando a subestrutura de deformagdo, e ndo consegue ser analisado
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independentemente a esta. Mesmo que o fosse, sua contribuicdo seria

bastante pequena.
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Figura 5.17 Tensao de escoamento versus concentracdo de soluto para o
sistema Al-Cu.[105]

O endurecimento da amostra AA1050 4X atribuivel a refino de grao pode
ser estimado pela equacao de Hall-Petch, com os parametros obtidos por
Hasegawa e outros [98], ver Figura 5.12. Da literatura, o tamanho de grao para
amostras de Al puro deformado por ECA quatro passes é de = 1 uym [102],

portanto:

o, =11+115x172 =126 MPa

Valor praticamente igual ao obtido experimentalmente (124 MPa, ver
Figura 5.16).
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Resta estimar a contribuigdo do endurecimento por precipitagdo na
resisténcia mecanica final, analisando as amostras do Grupo S submetidas a
TTPD. A Figura 5.18 compara a tensdo de escoamento da liga Al-4%Cu
deformada por quatro passes ECA, e em trés condi¢des: solugao soélida,
envelhecida a 100 °C e envelhecida a 170°C. Da Figura observa-se claramente
que o efeito da precipitacéo € superado pelo amolecimento causado pelo ciclo
térmico de envelhecimento, isto €, pela recuperacdo dinamica. Note-se que a

Figura 5.18 retoma a Figura 4.2.

Al-4%6Chk - Grupo S
00 T 442 201 328

P - - -
1 |
1 1

1

455 4x:5100 4x35170

Figura 5.18 Tensao de escoamento para Al-4%Cu e Al AA1050, deformadas por
ECA, solubilizadas, e solubilizadas e submetidas a envelhecimento

apo6s deformagéo.

Como mostrado na Figura 4.11, as amostras 4XS100 e 4XS170
apresentam precipitados ndo deformaveis finamente dispersos no interior dos
graos, portanto a contribuicdo dos precipitados no endurecimento pode ser

estimada pela equacao de Orowan simplificada [16]:
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onde G é o médulo de cisalhamento da matriz, b o vetor de Burgers, A 0

caminho livre médio, e r o tamanho das particulas.

Uma analise da participacao individual de cada um dos mecanismos de
endurecimento na resisténcia mecanica de ligas de Al trataveis termicamente e

submetidas a DPS pode ser esquematizada como segue:

o = Contornos internos + solucéo sélida + deformagao + precipitacéo

A Figura 5.19 apresenta a densidade de discordancias medida por
difracdo de raios-X versus numero de passes ECA das amostras submetidas a
TTPD. O método de Williamson-Hall mede a largura do pico a meia altura do
mesmo, e a densidade de discordancias que dai resulta provém das

discordancias moveis e daquelas associadas a subgraos.
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Figura 5.19 Grafico da densidade de discordancias de amostras de liga
Al-4%Cu e de Al comercial AA1050, deformadas por ECA
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Da Figura 5.19, observa-se que nas amostras Al-4%Cu submetidas a
TTPD a densidade de discordancia aumenta com o numero de passes e que
esta é ligeiramente maior para as amostras tratadas a 100°C do que a 170°C,
mas € importante comentar que a densidade de discordancias € semelhante
em todas as condi¢cdes. Como esperado a liga AA1050 apresenta densidade de

discordancias consideravelmente inferior a liga Al-4%Cu.

O aumento na tensdao de escoamento resultante da interacdo entre
discordancias pode ser calculado da densidade total desses defeitos através da

equacéao de Taylor, dada por:
(0, )re.s5.0 =aMGb \p (5.11)

onde, a € uma constante (a = 0,2) [106], M é o fator de Taylor (M = 3 para
materiais sem formacao de textura), G € o mdodulo de cisalhamento, b o vetor
de Burgers (G = 26 GPa e b = 0.286 nm para o aluminio) e p a densidade de
discordancias. A Tabela 5.3 apresenta a contribuicdo dos varios mecanismos
de endurecimento nas amostras Al-4%Cu do Grupo S deformadas por quatro
passes ECA e submetidas a TTPD a 100 e 170°C e AA1050 deformada 4X.

Tabela 5.3 Contribuigdo dos varios mecanismos de endurecimento na tensao
de escoamento da liga Al-4%Cu deformada por ECA 4 passes e
submetida a TTPD.

Contornos Solugdo Deformagdo  Precipitagédo

Amostra  Internos (H-P)  Sdlida (Taylor) (Orowan) O, (0y)e AO,
MPa MPa MPa MPa MPa  MPa  MPa
XS 173 27 NM - - -

4XS (100) 157 - 219 84 460 291 169
4XS (170) 159 - 202 106 467 328 139

AA1050

83 - 15 - 98 123 25
4X

NM — ndo medido

K, =68 MPa/um'? e oo = 15
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Observa-se que o valor calculado é maior que o experimental e que a
contribuigdo da deformacéo (Taylor) é alta. Como comentado, a densidade de
discordancias medida pelo método de Williamson-Hall provém das
discordancias moveis e daquelas associadas a subgrdos. Nos materiais
deformados por DPS grande parte das discordancias esta neste segundo grupo
e nao participa do endurecimento via Taylor, portanto a grande diferenga entre
os valores experimentais e calculados pode ser subtraida desse mecanismo.

Logo, a real contribuicdo da deformacgao é:

Deformacgao
Amostra (Taylor)
MPa
4XS (100) 50
4XS (170) 63

Assim, pode se concluir que o refinamento dos graos constitui o principal
mecanismo de endurecimento para a liga Al-4%Cu deformada por ECA. A
contribuigdo dos mecanismos de precipitacado e refino de grao na resisténcia

mecanica é de =1/3 e 2/3 respectivamente.
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6 CONCLUSOES

1.

Homogeneidade de deformacio

Medidas de dureza mostram que a deformacdo ECA ¢é homogénea,

especialmente nas amostras Grupo S.

. Diferengcas na homogeneidade de deformagao s&o explicadas com base no

conceito do “corner gap”.

Estabilidade térmica

A microestrutura deformada € pouco estavel. Os mecanismos de

recuperacgéo iniciam entre 100 e 200°C e a recristalizagdo a partir de 250°C

Deformacdo ECA e precipitacdo

. Medidas de dureza mostram que a deformacédo ECA acelera sobremaneira a

precipitacao.

. Calculo tedrico aproximado mostra que a deformag&o implica em um

coeficiente de difus&o aparente do soluto cerca de trés ordens de grandeza

maior que o coeficiente de difusdo calculado a partir de dados da literatura

Observagbes metalograficas e medidas de fragdo volumétrica de
precipitados mostram que a deformacdo ECA causa fratura de precipitados

no Grupo de amostras H.
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4. A fracao volumétrica tedrica dos precipitados € sempre maior do que a

experimentalmente determinada, especialmente para as amostras do grupo
S tratadas a 100°C

Deformacdo ECA e propriedades de tracdo

1. A resisténcia mecanica da liga Al-Cu e do Al comercialmente puro aumenta
com o numero de passes ECA. O melhor desempenho para a liga € um
aumento de oy igual a 625%, e para o Al de 121%, valores alcangados apos

quatro passes em matriz com ® = 120°.

2. O aumento de resisténcia mecanica € acompanhado de diminuicdo de

ductilidade e de endurecimento por deformacao.

3. Os tratamentos térmicos pods-deformagdo da liga causam recuperagao
estatica da microestrutura e endurecimento por precipitacdo. O primeiro

fendbmeno predomina.

4. A melhor combinacdo de propriedades foi obtida pela amostra deformada
por quatro passes e envelhecida a 100°C. O incremento de o, foi de 377%
(230 MPa) e o alongamento total alcangcou 12 %. O expoente de
encruamento € o segundo melhor dentre todas as amostras, o que se reflete

no alongamento uniforme igual a 7%.

Endurecimento por deformacio — influéncia dos precipitados

1. A presenca de precipitados Al,Cu aumenta a taxa de endurecimento por
deformacdo via diminuicdo da recuperacdo dinamica. Isto é claramente

mostrado pela inclinagado das curvas de Kocks-Mecking
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2. A densidade de discordancias (p) medida pelo método de Williamson-Hall é
coerente com material altamente deformado.

Mecanismos de endurecimento

1. A validade da equacado da Hall-Petch é confirmada pela linearidade do
respectivo grafico. Como esperado, 0, € ky s&o significativamente maiores
do que os publicados para Al recozido.

2. Em materiais processados por DPS o refinamento dos grdos constitui o

principal mecanismo de endurecimento.
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7 SUGESTAO PARA TRABALHOS FUTUROS

1.

Determinar quantitativamente a densidade de discordancias e sua
distribuicdo nas amostras Al-4%Cu e AA1050 por MET

Estudar a evolugdo da natureza dos contornos de grao utilizando a
técnica de EBSD (Electron Back Scatter Diffraction).

Estudar mais cuidadosamente a fragmentagcdo de precipitados.
Deformar amostras apods tratamento térmico de precipitagcdo e

observar o tamanho e disposicéo dos precipitados por MET.
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