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E S T U D O D E M E C A N I S M O S D E P R O P A G A Ç Ã O D E 

D I S C O R D Â N C I A S E M I N T E R M E T Á L I C O S O R D E N A D O S 

NÍ3AI P E L O M É T O D O D E A T R I T O I N T E R N O 

Aroldo José Mourisco 

Resumo 

As propriedades mecânicas dos compostos intermetálicos com estrutura ordenada L I 2 têm sido 

alvo de extensivos estudos experimentais e modelos teóricos nos últimos 30 anos, e 

especialmente o NÍ3AI e seus sirmlares estruturais. O foco desta atenção tem sido o aumento 

anômalo do limite de escoamento com a temperatura, que é observado sobre uma significativa 

fabca de temperatura, sob taxas de deformação constante. O presente trabalho tem por objetivo 

prover de novas informações sobre os mecanismos de controle de discordâncias durante 

deformações plásticas em intermetálicos ordenados L I 2 por meio de medidas de 

espectroscopia mecânica. Os materiais aqui estudados foram amostras monocristaUnas e 

policristalinas, com composições nominais NÍ75Al24Tai e amostras monocristaUnas de uma liga 

binária NÍ3AI. As medidas de espectroscopia mecânica foram feitas usando-se dois tipos de 

pêndulos de torção (livre e forçado) em amostras dos materiais, com diferentes orientações 

cristalográficas, nos estados "não-deformado" e pré-deformado plasticamente à temperatura de 

3 0 0 K e a 1300K. 

As pesquisas aqui realizadas revelaram a ocorrência de dois fenômenos principais: 

a-) um aumento exponencial do fiindo de atrito interno a altas temperaturas (acima de 1OOOK), 

que depende da quantidade de pré-deformação plástica introduzida, ou seja, da densidade de 

discordâncias. 

b-) um pico de atrito interno, bem definido, a uma temperatura de aproximadamente 950K 

para uma freqüência de excitação de IHz. Este pico de relaxação tem uma energia de ativação 

de aproximadamente 3eV e uma intensidade que é fortemente dependente da orientação da 

amostra e da densidade de discordâncias. Neste caso, a intensidade deste pico diminui 

conforme se aumenta o grau de pré-deformação. 

Ambos fenômenos estão estreitamente ligados ao modo de dissociação complexo das 

superdiscordâncias e à t roca do mecanismo de deslizamento de discordâncias que ocorre no 

pico de anomalia do limite elástico (aproximadamente 900K) em relação com a mudança do 

sistema de escorregamento ativo. 



STUDY OF MECHANISMS OF PROPAGATION OF DISLOCATIONS 

IN ORDERED INTERMETALLICS NiaAl 

BY INTERNAL FRICTION METHOD 

Aroldo José Mourisco 

Abstract 

The mechanical properties of intermetallic compounds with the L I 2 ordered structure have 

been the subject of extensive experimental studies and theoretical modelings for the past two 

decades, especially for NisAl and its dérivâtes. The focus of this attention has been on the 

anomalous increase in the flow stress with temperature that is observed over a significant 

temperature range under constant strain rate deformation conditions. The present work is 

aimed at providing new information about the rate controlling dislocation mechanisms for 

plastic flow in L I 2 intermetallic compounds by performing mechanical spectroscopy 

measurements. The material used in this study is a single crystalline NisAl alloy of nominal 

composition Ni75Al24Tai. Mechanical loss measurements were performed, using torsion 

pendulums, in samples having different crystallographic orientations, on samples in the states 

as-cast and pre-deformed plastically at 300K and at 1300K. 

This investigation revealed the occurrence of two main phenomena: 

a-) an enhancement of the exponential internal friction background at high temperatures 

(above lOOOK), which depends on the amount of pre-deformation, that is, on dislocation 

density. 

b-) a well-defined internal friction peak at a temperature of about 950K for an excitation 

frequency of IHz. This relaxation peak has an activation energy of about 3eV and a height 

that is strongly dependent on sample orientation and dislocation density. In the latter case, the 

peak height is observed to decrease as pre-deformation increases. 

Both phenomena are due to point defects, related to the complex dissociation mode of 

superdislocations and to the change in dislocation mechanisms occurring at the peak 

temperature in flow stress (about 900K) in relationship with a change in active slip systems. 
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Capítulo I 

INTRODUÇÃO I 
O COMPOSTO iNTERMETÁLico ORDENADO NÍ3AI 

Estrutura Cristalográfica e Grau de Ordem 

Partindo de um enfoque cristalográfico, a fase NÍ3AI apresenta estrutura cristalográfica 

do tipo L12 de acordo com a notação do Strukturbericht, que consiste de quatro sub-retículos 

cúbicos simples interpenetrados. U m desses sub-retículos é ocupado por á tomos de Al e os 

três restantes por á tomos de Ni. A estrutura L I 2 conserva a simetria cúbica (grupo espacial 

cP4). Esta estrutura, para o NÍ3AI, apresenta á tomos de Al nos vértices e á tomos de Ni no 

centro das faces de sua célula unitária, como mostrado na Fig. I.l [(Sun, 1995) e (Dimiduk, 

1989)]. Alguns autores descrevem equivocadamente este tipo de estrutura como sendo uma 

estrutura derivada do retículo CFC. O retículo elementar do NÍ3AI possui o parâmetro de rede 

a igual a 0,356nm e pode ser ligeiramente modificado pela presença de átomos substitucionais. 

Este composto ainda apresenta um fator de estrutura que pode ser descrito pela equação (1.1) 

para reflexões de planos de índices hkl (Friedel, 1974). 

Fhkl = fAI + fNi [exp i(h+k) + exp i(k+l) + exp i(l+h)] (1.1) 

onde f^i e são os fatores de difusão do aluminio e do níquel, respectivamente. 

As intensidades das reflexões (Ihki) diferem entre planos de índice (hkl) contendo 

algarismos pares e algarismos ímpares e podem ser descritas, respectivamente, pelas equações 

(1.2) e (1.3) ababío [(Neveau, 1991)e (Kirsch, 1977)]: 

I h k l = | F h k l | 2 = |fAI + 3 fNi |2 (12) 

Ihkl = |Fhkl|2 = IfAl - fNi |2 (13) 



0.36nm 

Figura 1.1.- A célula unitaria de estrutura L12 do liga NÍ3Al. 

Dessa forma, os pontos de reflexão denominados pontos proibidos para uma liga 

desordenada de estrutura C F C aparecerão como pontos menos intensos em ligas ordenadas do 

tipo L I 2 . De acordo com o diagrama binário Ni-Al, a liga NÍ3AI existe numa estreita 

composição que vai de 23 a 27,5 em porcentagem atômica de Al à temperatura ambiente 

(Nash, 1991). Tal liga exibe um parámetro de o rdem de longo alcance maior que 0,93, 

mantendo-se aproximadamente constante numa fabca de temperatura entre 25 a 1000°C (Cahn, 

1987: 2737). O parámetro de ordem de longo alcance é definido como a probabilidade de uma 

dada posição reticular ser ocupada por uma dada espécie atômica. Esta probabilidade pode 

variar de 1/n (n é igual ao número de espécies atômicas), que corresponde a uma estrutura 

desordenada, até 01 , que corresponde a uma estrutura completamente ordenada. A presença 

de defeitos estruturais tende a diminuir esse grau de ordem. Dependendo da liga, a fase 

ordenada pode ser encontrada apenas a b a k a s temperaturas e o grau de ordem muda à medida 

que a temperatura aumenta. Este fenômeno é denominado transformação ordem-desordem. 

Dois tipos básicos de transformação ordem-desordem são descritos pela literatura: um 

primeiro tipo onde este grau de ordem diminui continuamente e de maneira significativa até a 

temperatura atingir o valor crítico, onde a estrutura se t oma completamente desordenada; e um 

segundo tipo que varia lentamente até uma temperatura crítica, a partir da qual o grau de 

ordem diminui de maneira abrupta. Alguns autores (Friedel, 1974) têm chamado a atenção 

para o fato de que algumas ligas ordenadas e consideradas estáveis, mesmo a temperaturas 

muito próximas de seus pontos de ílisão, podem apresentar de fato uma cinética de 

transformação ordem-desordem muito lenta, o que dá uma falsa impressão que tais ligas não 

solrem mudanças de ordem até seus respectivos pontos de fusão. Cahn et al. (Cahn, 1987: 

2753), estudando o diagrama metaestável Ni-Al, afirmam, através de cálculos termodinâmicos, 



que a temperatura de transformação ordem-desordem para a liga NÍ3AI estequiométrica seria 

1538°C, ou seja, superior à temperatura de fiisão (1395°C). Desta forma, a temperatura crítica 

para essa liga é aceita como sendo sua temperatura de flisão. 

I.2.- Discordâncias em Estruturas L h 

Os vetores de translação do reticulado tendo as menores magnitudes são considerados, 

em geral, os primeiros possíveis vetores de Burgers de discordâncias perfeitas, uma vez que 

eles fornecem os menores valores de energia pelo critério de primeira ordem de Frank (Friedel, 

1974). Para uma estrutura tipo LI2, as direções tipo <001> da célula primitiva são as melhores 

candidatas. No entanto, à temperatura ambiente e a temperaturas intermediárias, discordâncias 

perfeitas na estrutura L I 2 são geralmente observadas como sendo do tipo <110>. 

Discordâncias perfeitas em uma estrutura tipo C F C são, na liga NÍ3AI, superparciais que 

compõem uma superdiscordância e apresentam vetor de Burgers b= a/2<l 10>. 

As possíveis reações de dissociação dessas superdiscordâncias foram revistas por Pope 

e Ezz (Pope, 1984) e são apresentadas na Fig. L2. Observações via Microscopia Eletrônica de 

Transmissão (MET) com uso das técnicas de "weak-beam", M E T de Alta Resolução e 

Simulação de Imagens por computador (Baluc, 1990) confirmaram a predominância dos 

primeiros três esquemas de dissociação de discordâncias mostrados na Fig. 1.2. 

E m temperaturas intermediárias, nas ligas ordenadas NÍ3AI, a dissociação de uma 

superdiscordância com vetor de Burgers b= a/2<l 10> ocorre geralmente pela formação de um 

Contorno de Anti-Fase (APB) nos planos cúbico ou octaédrico. U m APB é u m defeito planar 

do tipo químico que é produzido em ligas ordenadas pelo escorregamento de discordâncias 

imperfeitas. Numa estrutura do tipo LI2 , o movimento de uma superparcial destrói a ordem da 

estrutura L I 2 levando à criação de um APB. A ordem é restabelecida pelo movimento no 

mesmo plano de uma segunda superparcial. 

O principal sistema de escorregamento a babeas temperaturas e temperaturas 

intermediárias é o <110>{111} e, acima do chamado pico de anomalia de limite elástico 

(termo a ser discutido a seguir), o sistema de escorregamento passa a ser do tipo 

<110>{001}[(Dimiduk, 1989) e (Ezz, 1982)]. 
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Figura I.2.- Deserüios esquemáticos das possíveis formas de dissociação nas estruturas 

tipo L I2 . ' 

L3.- O Contorno de Antifase (APB) 

O contorno de antifase (APB) pode ser classificado em dois tipos: a-) aquele formado 

por cisalhamento puro, sem mudança de estequiometna no contorno, que é chamado 

conservativo e envolve dissociação de discordâncias por escorregamento; b-) aquele formado 

por combinação de um cisalhamento puro e remoção (ou inserção) de uma camada de material, 

e assim, apresentando uma composição no contorno diferente do restante do material, e então, 

chamado de não-conservativo. 

Em ligas ordenadas há duas maneiras distintas, através dos quais uma APB pode ser 

formada: transformação ordem-desordem e dissociação de discordâncias. Para o NÍ3AI, o 

processo mais importante é o mecanismo de discordâncias, onde uma APB aparece na forma 

de uma "fita estreita" ligando duas discordâncias parciais. Desta forma, os A P B ' s constituem 

manteve-se as siglas em inglês por serem mais conhecidas e/ou utilizadas na literatura. 



barreiras efetivas à propagação de discordâncias, tendo um papel importante nas propriedades 

mecânicas destas ligas. 

Nos métodos de cálculo desenvolvidos na década de 60 (Flinn, 1960), supos-se que a 

energia de APB era associada principalmente à interação entre á tomos vizinhos mais próximos, 

dentro da APB. Este método predizia que em estruturas LI2 , a energia de APB deve ser 

altamente anisotrópica com um máximo num plano do tipo {111} e mínima em {001}. 

Medidas mais recentes de APB ' s , feitas por meio de observações via MET, têm mostrado que 

em ligas LI2, a anisotropia da energia de APB é de fato muito pequena. Os diversos 

resultados, obtidos por diversos métodos de medida de APB, são mostrados na Tabela 1.1. 

Tabela L I . - Energias de APB para NÍ3AI de diferentes composições químicas e usando-se 

diferentes métodos. 

Composição (at%) Yin (mJm'^) Yooi (mJm'^) Método 
NÍ3AI 139-255 - 0 - Te 

23,5 Al -0 - 149 ± 12 HREM 

22,9 A l 169 ± 19 104 ± 8 WB 

24,2 Al 163 ± 2 1 122± 11 WB 

25,9 Al 190 ± 2 6 170 ± 2 1 WB 

24,7 Al , 1,0 Ta 165 155 WB 

22,7 Al , 0,26 Hf 150 ± 2 0 120 ± 20 WB 

NÍ3AI 142 83 EAM ( n ) " 

NÍ3AI 96 28 EAM (n) 

NÍ3AI 220 140 F-LAPW(n) 

Te- temperatura de transição ordem-Zdesordem 
METAVB- IVIicrosc. Eletrônica de Transmissão com uso da técnica de Feixe-Fraco (Weak Beam) 
EAM- Embedded Atom Method (simulação) 
F-LAPW- Full Potential Linearized Argumented Plane Wave 

REF: [(Sun, 1995), (Baluc, 1990)] 

A energia de APB tem sido apontada como sendo relacionada com a estabilidade da 

estrutura ordenada versus a estrutura desordenada, sendo refletida pelo relacionamento entre a 

energia de APB e a temperatura crítica de transição ordem-desordem. Tem sido aceito que 

quanto maior a temperatura de transição, maior será a energia de APB (Cahn, 1987: 2737). 

O APB. mesmo para estruturas relaxadas, é termodinamicamente instável, porque 

envolve um aumento da energia interna, mas com entropia extra muito pequena para 

compensar. Configurações termodinamicamente equilibradas envolveriam um aumento do grau 

de aleatoriedade próximo ao contomo, que pode aparecer tanto na redução da ordem local, 

como na segregação de impurezas ou excesso de á tomos para o contomo. Segregação de 



lacunas para A P B ' s tem também sido mostrado contribuir para o aumento da entropia 

conservadora, e assim, para imia diminuição da energia interna. Observações via M E T de 

APB ' s acoplando discordâncias superparciais, t em mostrado um aumento da largura desse 

contorno com o aumento da temperatura de recozimento, sugerindo uma diminuição da 

energia de APB com esse aumento de temperatura. Para composições não-estequiométricas, a 

diminuição do grau de ordem é mais pronunciada, com maior segregação da maioria dos 

átomos para o A P B . Pesquisas (Wu, 1990) relativas a segregação de elementos de liga para 

um plano do tipo {111} do APB, em compostos com estrutura L I 2 do tipo A 3 B , mostram que 

há um empobrecimento de átomos do tipo A e enriquecimento de á tomos do tipo B em planos 

do tipo {111}, se os elementos ternários (ex.: Ta) ocuparem preferenciahnente as posições B. 

A largura de uma APB é definida como a distância dentro de uma APB, na qual o grau 

de ordem toma-se essencialmente o mesmo que no resto do material. Por exemplo, a largura 

de uma APB, a 9 7 % da temperatura crítica de transição, é de aproximadamente 10 distâncias 

interplanares. 

I.4.- Propriedades Mecânicas Gerais 

As propriedades mecânicas dos compostos intermetálicos com estmtura tipo L I 2 têm 

sido alvo de extensivos estudos experimentais e modelos teóricos nas duas décadas passadas 

[(Thomton, 1970), (Takeuchi, 1973) e (Kear, 1969)], especialmente, o NÍ3AI e seus derivados, 

devido à anomalia de limite elástico. Tais estudos têm como alvo o aumento anômalo do limite 

elástico com o aumento de temperatura, que é observado em um significativo intervalo de 

temperatura sob taxas de deformação constante como mostrado na Fig. 1.3. Este aumento de 

limite elástico é denominado anômalo em contraste com a diminuição do limite elástico com o 

aumento de temperatura que se pode observar para muitos metais puros e ligas. 

Pode-se observar ainda na Fig. 1.3 que o pico de limite elástico diminui em magnitude 

com a diminuição das amplitudes de deformação desaparecendo praticamente quando a tensão 

é medida a babeos mVeis de deformação, ou seja, níveis iguais ou menores do que I Q ' \ 

Outros estudos constataram que a posição desse pico de anomalia de limite elástico 

depende não somente da temperatura e taxas de deformações, mas também da composição 



química, tanto no que se refere ao desvio da composição estequiométrica, quanto à introdução 

de elementos de liga. 
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Figura 1.3.- Comportamento anômalo do limite elástico da liga NÍ3AI para diferentes 

deformações [Thomton, 1970]. 

Verificou-se ainda que, muitos compostos intermetálicos ordenados do tipo A3B, como 

a liga NÍ3AI, não obedecem a Lei de Schmid (Fig. 1.4(a)) e, desta forma, a Tensão de 

Cisalhamento Critica Resolvida (CRSS= Criticai Resolved Shear Stress) para essas ligas, ao 

contrário do comportamento normal dos monocristais, depende da orientação cristalográfica 

da amostra ensaiada [(Paidar, 1984) e (Heredia, 1991)]. 

Também observou-se que esse pico de anomalia de limite elástico entre testes de tração 

e compressão não se apresentava na mesma posição como mostrado na Fig. 1.4(b). 
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Liga NÍ3AI binaria; (a)- CRSS para o sistema (001)[-110], determinada 

experimentabnente, em ensaio de tração, segundo seis diferentes orientações 

cristalográficas, em fimção da temperatura; (b)- Assimetria de posição do pico 

de anomalia de limite elástico detectada entre ensaios de tração e compressão 

para o sistema (111)[101] do mesmo material, para eixos [001] e [-1 10 55]. 

(Heredia, 1991:2027) 

L4.- Anomalia de Limite Elástico - Modelos Teóricos 

Westbrook (Westbrook, 1957) tem sido apontado como sendo o primeiro a detectar, 

em 1957. a presença dessa anomalia nessas ligas através de medidas de dureza a quente. 

Inúmeros modelos foram e têm sido feitos visando explicar a anomalia de limite 

elástico das ligas NÍ3AI . Tais modelos têm sido denominados segundo seus mecanismos mais 

ftindamentais. sendo os mais conhecidos: 



- Modelo de Interação de Discordâncias 

- Modelo "Locking-Unlocking'" 

- Modelo de "Pinning Point" 

- Modelo de "Superkink" 

Não se tem por objetivo aqui descrever de maneira pormenorizada todos os 

mecanismos acima citados. Sendo assim, serão descritos apenas três modelos: um primeiro, 

que associa o pico de anomalia de limite elástico a uma mudança de sistema de 

escorregamento, um segundo, que, pela primeira vez, trata esse comportamento anômalo de 

estruturas tipo L I 2 em termos de processo termicamente ativado e, um terceiro, mais 

abrangente e recente, desenvolvido por Pope, Paidar e Vitek (Paidar, 1984), que se baseia no 

segundo modelo citado. Ressalta-se que, mesmo se tratando de um modelo mais abrangente, 

esse último não consegue explicar todas os detalhes do comportamento dessas ligas. 

Observou-se que (Thomton, 1970) o limite elástico, em fimção da temperatura 

(Fig. 1.3), era essencialmente atérmico quando medido em regime de microdeformações 

(8=10"^) e que em amostras deformadas a temperaturas superiores a 400°C, o escorregamento 

era cúbico. Baseados em observações via M E T , concluiu-se que o escorregamento cúbico 

govemava o limite de escoamento a altas temperaturas e que a anomalia de limite elástico 

poderia ser vista como uma transição contínua de estágio de ''easy-glide" à temperatura 

ambiente para um escoamento com alto endurecimento por encruamento a maiores 

temperaturas e, sendo assim, o mecanismo de endurecimento por encmamento deveria ser 

devido á formação de uma configuração de superdiscordâncias denominada cadeado de Kear-

Wilsdorf [(Keax, 1969), (Horton, 1991), (Pope, 1984)]. 

Takeuchi et al. (Takeuchi, 1973 e 1979) estudando monocristais de NisGa (estrutura 

ordenada LI2) distinguiram três regiões nas curvas tensão-deformação como mostrado na Fig. 

1.5. Na região 1. a tensão foi relacionada a um efeito de endurecimento por solução sólida 

devido a impurezas e/ou composição não estequiométrica; na região l í , a tensão foi 

relacionada com o efeito de endurecimento por solução sólida e uma dependência anormal da 

temperatura; e a região III seria relativa a um novo sistema de escorregamento, onde o plano 

de escorregamento seria do tipo (001). 
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Figura I .5 . - Representação esquemática das três regiões características de dependência do 

limite de escoamento (T) com a temperatura (T), para ligas ordenadas NiaGa 

(Takeuchi, 1973 e 1979). 

O modelo de Paidar, Pope e Vitek (Paidar, 1984) (modelo-PPV), proposto em 1984, 

abrange ligas de estrutura L I 2 de uma maneira geral. Resumidamente (Fig. 1.6 (a)), esse 

modelo baseia-se principalmente no modelo de "pinning-point" ao longo de discordâncias em 

hélice desenvolvido por Takeuchi e Kuramoto (Takeuchi, 1973 e 1979). Em tal modelo, as 

principais etapas se dividem na constrição de núcleos de discordâncias superparciais no plano 

(111), escorregamento com desvio num plano tipo (010), extensão de duplo "ArmÂr" num plano 

tipo (010) e redissociação dos núcleos das superparciais em planos tipo ( H l ) . 

Talvez o mais importante conceito introduzido por esse modelo é o de escorregamento 

com desvio de pequenas dimensões em comparação com a largura da APB num plano (111). 

Levando-se em conta que este modelo, mostrado esquematicamente na Fig. I.6(b), é baseado 

num processo termicamente ativado, a força motriz e a barreira, necessárias para transformar 

localmente um núcleo de uma superdiscordância de móvel para uma configuração séssil. A 

barreira de ativação é proporcional à energia da Falha de Empilhamento Complexa (CSF), uma 

vez que, o aumento de energia por unidade linear, bem como a energia de interação entre 

parciais de Schocley constritas, é função da distância de separação entre estas parciais 

[(Komer, 1987), (George, 1996), (Baluc, 1991)]. 
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Figura I.6.- (a) o modelo PPV mostrando a seqüência de constrição de uma CSF |A|, 

seguido de escorregamento desviado num plano tipo (010) (bi até uma largura 

e comprimento críticos do duplo "kink" num plano cúbico de escorregamento 

desviado |C| e, finalmente, a redissociação em superparciais num plano 

octaédrico idi ; (b) a barreira de ativação como sendo proporcional à energia 

da CSF (Dimiduk, 1989). 

De uma maneira resumida, pode-se traçar um paralelo entre as regiões de uma curva 

tensão versus deformação e observações via M E T das estruturas de discordâncias observadas 

em amostras ditas "pos-morten", em oposição a observações ditas "in-situ". 

Regime I ( 7 7 K < T < 2 5 0 K ) 

A tensão crítica resolvida é aproximadamente constante, ou decresce levemente, com a 

temperatura neste intervalo. A taxa de endurecimento cresce lentamente quando a temperatura 
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aumenta (3MPa/K) e esta taxa permanece inferior a SOOMPa. Os traços de escorregamento 

correspondem ao sistema octaédrico primário. A sub-estrutura é composta de uma rede 

heterogénea de discordancias que correspondem a este sistema. Esta é composta, 

principalmente, de discordâncias em cunha ou mistas, dissociadas sobre uma plano (111). As 

poucas discordâncias em hélice presentes apresentam-se dissociadas sobre um plano do tipo 

(010). Além disso, a presença de tubos de APB sobre um plano do tipo (111), testemunha os 

desvios freqüentes entre estes planos, conduzindo a aniquilação de discordâncias em hélice. 

Transição I-II 

A tensão crítica cresce quando a temperatura aumenta, ao mesmo tempo que a taxa de 

endurecimento passa por um máximo de SOOOMPa a 470K. Quando a temperatura aumenta, o 

volume de ativação aparente decresce de 1450b^ (290K) até 500b ' a 470K, sendo que neste 

intervalo aparece uma descontinuidade. A subestrutura de discordâncias é homogénea e 

constituida de segmentos retilíneos de caráter hélice, dissociados em cadeados de Kear-

Wilsdorf, correspondentes ao sistema de escorregamento octaédrico primário. 

Regime II (470K < T < 750K) 

Tendo em vista a temperatura crescente, a taxa de endurecimento cai a partir da 

temperatura de aproximadamente 470K. Esta se estabiliza em tomo de 4000MPa a partir de 

550K. A tensão crítica continua a crescer com a temperatura e fica insensível à velocidade de 

deformação. O volume de ativação decresce de novo de 2550b ' a 33b ' a 773K, de maneira 

monotônica quando a temperatura aumenta. Este comportamento revela, por analogia com os 

materiais que apresentam mecanismos de ativação térmica clássica, uma mudança do 

mecanismo de escorregamento. Os traços de escorregamento correspondem ainda ao sistema 

de escorregamento octaédrico primário. Próximo ao fim do regime II observa-se também a 

atuação do sistema de escorregamento cúbico de desvio. 

Transição II-III (750K < T < 850K) 

Ocorre uma transição a temperatura em t o m o de 770K onde linhas de escorregamento 

correspondentes ao sistema cúbico de desvio toma-se mais relevante. A tensão crítica 

apresenta uma sensibilidade normal à velocidade de deformação. 
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Regime III ( T > 850K) 

Este estágio traduz-se por um decréscimo da tensão crítica, uma vez que a temperatura 

aumenta, até u m piso de aproximadamente 220 MPa, quando esta tensão se estabiliza, antes de 

cair bruscamente, a aproximadamente 1170K. Esta curva, neste estágio, apresenta ainda uma 

sensibilidade normal à velocidade de deformação. Os traços de escorregamento correspondem 

a u m sistema de escorregamento cúbico primário e os volimies de ativação medidos são 

pequenos (~100b') . As subestrutura de discordâncias é composta de segmentos retilíneos em 

cunha, situados sobre um plano (001) e dissociados sobre {111} e religados por superkinks 

dissociados sobre (001). N o fim do regime III, acima de 1070K, o comportamento é análogo 

ao regime precedente, exceto que a taxa de endurecimento volta a aumentar com o aumento de 

temperatura. Acima de 1070K, a tensão crítica decresce novamente com o aumento de 

temperatura. (Baluc, 1990) 

REGIME ZONE REGIME ZONE REGIME 

l + l l 1 1 l U I I I 1 11 

1 1 1 1 
^ Ter (MPa) 

2 5 0 

2 0 0 H 

150 

100 -

50 

O 

Y = 7x10-^s-

T (K) 
—1 1 . , 1 r - — ' 1 ' 1 ' 1 ' 1 

O 2 0 0 4O0 6 0 0 800 1000 i 2 0 0 l'i'íO 

Figura I.7.- Tensão crítica média obtida a 0 ,2% de deformação plástica em fimção da 

temperatura de deformação T, c o m indicação dos regimes de temperatura 

relativos aos mecanismos de movimentação de discordâncias envolvidos. 

(Baluc, 1990 e 1991) 

I .5.- Efeito da Composição Ouímica nas Propriedades do Ni^Al 

Em ligas à base de m'quel, a maior fase ou matriz, é a fase austenítica (CFC) que 

geralmente contém altas porcentagens de Co, Cr, M o ou W e soíre endurecimento por solução 
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sólida de elementos como Ti, Hf, Zr, V e Ta. A fase intermetálica, conhecida como y', está 

geralmente presente na forma A 3 B , onde A é tipicamente Ni, Co ou Fe e 5 é Al, Ti ou 

Nb. [(Heredia, 1991:2017 e 2027)] 

N a teoria clássica de endurecimento por solução sólida de metais desordenados, a 

interação elástica de uma discordância com á tomos de soluto é proporcional ao vetor de 

Burger ao quadrado (b^ ). 

E m reticulados ordenados, também chamados supereticulados, a energia de interação 

entre discordância e soluto deve ser redefinida. Os vetores de Burger dos reticulados 

ordenados são, normalmente, maiores em módulo do que em reticulados desordenados, e 

devem possuir maior energia de interação elástica com átomos de soluto. N o que se refere à 

substituição de elementos nos sitios de Ni e Al, tem-se que Al promove um maior aumento do 

endurecimento. 

Thomton et al., pesquisando adições de Ti, N b e Cr ao NÍ3AI, mostraram que o Ti 

aumenta o limite de escoamento a altas temperaturas, acentua o comportamento anômalo, pela 

mudança na taxa de aumento do limite de escoamento com a temperatura, e desloca o pico de 

anomalia para temperaturas mais elevadas em comparação ao NÍ3AI. A adição de N b promove 

um deslocamento uniforme do limite de resistência em relação á temperatura, aumentando sua 

intensidade [(Koraer, 1988), Bali, 1993)]. O Cr causa um aumento no pico de temperatura 

anômala com pouco ou nenhum aumento de resistência. 

Estudos dos efeitos do desvio da composição estequiométrica (Lopez, 1970) e das 

adições de Ti ao NÍ3AI evidenciaram que, a b a k o do pico de temperatura anômala, o 

endurecimento é maior em ligas ricas em alumínio, a seguir, em ligas ricas em Ni e, finalmente, 

em ligas com composição próxima à estequiométrica. Este fato se deve ao excesso de lacimas 

de Ni no NÍ3AI rico em Al que não influi no efeito do mecanismo de endurecimento por 

lacunas. Eles mostraram que a substituição de Al em sítios de Ni foi suficiente para promover 

o aumento de resistência. Para temperaturas maiores que o pico de temperatura anômala, a liga 

estequiométrica mostrou-se ser a mais resistente. 

Outra importante contribuição do trabalho de Lopez et al. foi estabelecer a influência 

do endurecimento pelo contomo de grão como fonte do aumento de resistência nas 

composições ricas em Al. Medidas de microdureza atravessando os con tomos de grãos foram 

realizadas, mas nenhuma evidência de endurecimento foi encontrada. 

N o que se refere às adições de Ti, eles notaram que este elemento era um grande 
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endurecedor por solução sólida, diminuía a temperatura do pico de anomalia e promovia a 

atuação do sistema de escorregamento cúbico a menores temperaturas. 

Raw^lings et al. estudaram (Raw^lings, 1975) os efeitos no limite de escoamento de 

elementos de liga que substituem o Al e/ou o Ni do NÍ3AI policristalino e concluíram que 

elementos que substituem o Al promovem um aumento significativo de resistência, enquanto 

que elementos que substituem o Ni, freqüentemente resultam em amolecimento. 

N o estudo de adições de Cu, Ti e Ta em composições binárias de NÍ3AI, com 

porcentagem atômica de Al variando de 23 a 27, verificou-se (Komer, 1988 e 1989)) um 

aimiento do endurecimento. U m a importante conclusão foi que o Al foi o endurecedor mais 

potente que o Ta, que, geralmente, é considerado um dos mais potentes elementos 

endurecedores, produzindo efeitos similares ao Hf, o mais potente átomo substitucional 

endurecedor. 

Estudando-se (Pope, 1996) os efeitos de desvios da composição estequiométrica de 

policristais NÍ3AI e NisGa, encontraram que a energia de ativação para o limite de escoamento 

anômalo e m NÍ3AI diminui c o m o aumento do teor de alumínio até atingir a composição 

estequiométrica, onde existe uma descontinuidade, quando, a partir daí, a taxa de diminuição 

da energia de ativação é acelerada. 
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CAPITULO II 

INTRODUÇÃO II 
Espectroscopia Mecânica 

II. 1.- Elasticidade 

Visando melhor situar o comportamento anelástico de um corpo, julgou-se conveniente 

relembrar alguns conceitos de elasticidade, como por exemplo, sólido elástico ideal. 

O comportamento elástico de um sólido obedece basicamente a três condições: 

(Nowick e Berry, 1972:1) 

1. Existência de um único valor de equilíbrio entre tensão aplicada e deformação sofrida. 
2. Equilíbrio tensão deformação é alcançado instantaneamente. 
3. Comportamento linear entre tensão e deformação. 

Os corpos obedecendo a estas três condições são chamados corpos Hookeanos e a 

relação entre tensão e deformação pode ser descrita pela Equação II. 1 abaixo, onde S é um 

coeficiente de proporcionalidade chamado módulo de ''compliance'' e seu inverso (C = l/S), é 

denominado módulo de elasticidade ou de rigidez, e assim a Equação II. 1 transforma-se na 

Equação II .2. 

E = S . a ( I I . l ) 

G=C.Z (II.2) 

As constantes C Q S acima são tensores, representados matematicamente por matrizes, 

nas quais onde seus coeficientes (cy) e (s¡j) mudam de acordo com a orientação do eixo de 

coordenadas, quando tensões e deformações são mudadas em relação ao eixo de simetria 

cristalina. As constantes elásticas isotérmicas são definidas (Callen, 1960) pela Equação II .3, 

onde Tj é uma representação simplificada* da parte simétrica de um tensor de tensão a uma 

temperatura constante T, e 8 é o tensor deformação, onde {s} denota a constância de todo Sk, 

I 

*Tij ^ T , , ^ T | , T 2 2 ^ T 2 , 1 3 3 ^ X 3 , T23-yT4,T,3->T5,T,2^T6 
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diferente de E, para um sistema onde o número de moles é constante. 

Cy = (ÔTi/a£j)T,{,) (II.3) 

Quando os eixos de coordenadas para tensão e deformação são escolhidos como um 

conjimto de eixos fixos, mutuamente perpendiculares, para cada sistema cristalino, as 

constantes independentes para cada classe cristalina são chamadas constantes características do 

material e são geralmente encontradas tabeladas em publicações sobre cristalografia. Desta 

forma, daqui em diante neste trabalho, as letras maiúsculas C,¡ e S,¡ serão usadas para denotar 

essa constantes características. 

Lembrando dos diferentes estados de tensão e deformação, toma-se conveniente o uso 

da notação matricial. Aplicando-se a notação de tensor e fazendo-se as transformações 

apropriadas, pode-se afirmar que em um corpo sólido, mesmo para os casos mais gerais ou 

anisotrópicos, existem 36 (6x6) componentes na matriz C y . A medida que as simetrias de 

cristalinidade são introduzidas, o número de componentes é reduzido. Devido a isso, para o 

sistema cúbico, tem-se três constantes elásticas independentes e a relação tensão-deformação é 

mostrada na matriz ababco. [(Nowick e Berry, 1972:130) e (Meyers, 1985:1) 

c „ C,2 C,2 0 0 0 

Cl2 c „ C,2 0 0 0 S22 

* C,2 C,2 c „ 0 0 0 = E33 

<̂ 23 0 0 0 C44 0 0 Y23 

0 0 0 0 C44 0 731 

a,2 0 0 0 0 0 C44 Y12 

an = C l lEi 1 + Ci2£22 + C12S33 

<722 = C12C11 + C11S22 + Ci2£33 

<733 = Ci2£l l + Cl2£22 + C11833 

a23 = C44 Y23 

a 31 = C44 Y31 

CT12 = C44yi2 

.(11.4) 

i = j , aij - tensões de tração/compressão 

i ^ j , Oij = Tij -tensão de cisalhamento 

Yij = 2eíj , onde yij é chamado de "engineering strain" 

e Eij de "true strain" 

-;OMiSSAC KAC.;GN/^í, í; Í^EHGi¿ ^ ¡ u C l . F ^ C L ^ . 



18 

Os materiais isotrópicos são definidos como materiais apresentando propriedades 

mecânicas independentes da direção cristalográfica. A Tab . II. 1 apresenta diversos parâmetros 

usados para descrever as propriedades elásticas de materiais cúbicos isotrópicos, como esses 

parâmetros são relacionados com constantes elásticas e "compliances", e como são feitas as 

relações entre Cy e S¡j em um cristal cúbico. Por meio destas constantes elásticas é também 

possível definir um coeficiente chamado coefíciente de anisotropia {A), que indica o quão 

longe de um comportamento isotrópico está o cristal. 

O fator de energia K, mostrado na Tab. I I . l , fornece a verdadeira razão entre tensão de 

cisalhamento e deformação em cisalhamento, quando duas discordâncias interagem em um 

meio elástico anisotrópico [(Shetty, 1981) e (Hirth e Loth, 1968:417)]. Este fator de energia A" 

pode ser decomposto em duas componentes, Ke e Ks, que são, respectivamente, os fatores de 

energia de discordâncias em cunha e em hélice, e são função dos coeficientes elásticos Cí j do 

cristal definidos como: 

K , = [ ( C „ - C , 2 ) ) C44J1/2 .(II.5) 

,1/2 
Ke = ( C „ + Cn) { [C44 ( C „ - Cn)\ I [ C „ ( C „ + C , 2+2C44) j } ' 

Tabela II . l - Algumas das mais usuais relações para cristais isotrópicos cúbicos. 

Módulo de Young (E) 

E = 1/Sii 

Coefíciente de Anisotropia ÍA) 

A = 2 C 4 4 / ( C l l -C12) 

A = l completamente isotrópico 

Rjsidez 
ou 

Módulo Cisalhamento (G) 

G = 1/2 [(Cii - C i 2 ) ] = C44 

Coefíciente de Energia * 
Ks = (Ke + Ks) -2(Ke-Ks) cos2p 

P é 0 ángulo entre uma 
discordância e seu vetor de 

Burger 

Coefíciente de Poisson (v) 

v = C i 2 / ( C i i + c i 2 ) 

Relação entre E, G e v 
E = 2 * G ( l + v ) 

Três relações entre C e 5 

( I ) C i i + 2 C i 2 = (S i i + 2 8 1 2 ) - ' 

(II) C i i - C i 2 = ( S i i - S i 2 ) - ' 

(III) C44 = S44-' 

ou 

C l i = ( S i i + S i 2 ) / ( S i i - S i 2 ) (S11 + 

2Sl2) 

C 2 2 = - S i 2 / ( S i i - S i 2 ) ( S i i + 2 S i 2 ) 

€44 = 844-' 

* - é uma grandeza definida p/cristais anisotróyicos 

Fontes: [(Nowick e Berry, 1972:1) e (Dieter. 1988:30)] 

As constantes elásticas Cy para o intermetálico ordenado NijAl têm sido medidas por 

diferentes autores usando técnica de medida por pulsos ultra-sônicos em monocristais. Alguns 
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destes resultados são mostrados na Tab. IL2. Es ta tabela mostra que o NÍ3AI é u m material 

altamente anisotrópico. As diferenças entre os coeficientes elásticos, mostradas na Tab. IL2, 

são relativas a diferentes composições químicas dos espécimes e metodologias adotadas por 

cada autor. Apesar de u m grande número de materiais poder ser tratado como isotrópicos 

(principalmente os policristalinos), o fato é que a grande maioria dos cristais cúbicos são 

anisotrópicos [(Wallow, 1987), (Pottebohn, 1983)]. 

Uma vez controlada a deformação em Ugas ordenadas NÍ3AI no domínio da anomalia 

de limite de escoamento, principaknente por escorregamento de discordâncias em hélice, o 

valor de Ks t em sido aceito como sendo o verdadeiro, ou melhor, o mais significativo módulo 

de cisalhamento do material, ao invés do tradicional G mostrado na Tab. II. 1. 

Tabela 11.2.- Valores das constantes elásticas (Cy,) fator de anisotropia (A) e módulo de 

Temperatura (K) C „ (GPa) C12 (GPa) C44 (GPa) A K, (GPa) 

90 (Wallow, 1987) 226,4 148,0 128,4 3,28 100,3 

192 (Wallow, 1987) 223,6 147,1 127,0 3,32 98,6 

253 (Wallow, 1987) 221,8 146,5 124,8 3,31 96,9 

363 (Wallow, 1987) 218,0 145,3 121,9 3,35 94,1 

283 (Dickson, 1969) 169,5 89,0 121,5 3,02 98,9 

275 (Ono, 1969) 198,6 126,7 118,4 3,29 92,3 

293 (Nembach, 1985) 223,4 148,2 125,2 3,33 97,0 

Define-se (Nowick e Berry, 1972:130) o módulo de Young ( E ) e o módulo de 

cisalhamento (G) como sendo dependentes da orientação cristalográfica. Para uma direção 

arbitrária, ambos os módulos são dependentes dos cossenos dos ángulos entre os três ebcos 

cristalinos e a direção de deformação. Para retículos cúbicos, as seguintes expressões são 

definidas para estes módulos: 

E - ' = S „ - 4 ( S „ -8 ,2-1/2.844) r (11.6) 

G-' = S44 + 4 ( 8 „ -8 ,2 -I /2.S44) r (11.7) 

r = (Y.Y2)' + (Y2Y3)' + ( Y 3 Y . ) ' (11-8) 

onde Ji, y2, Y3 são os cosenos diretores entre as direções de deformação e os três eixos 

cristalinos. 
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n.2 . -Ane las t i c idade 

Em contraste com o descrito previamente sobre condições de elasticidade, a 

anelasticidade introduz uma dependência do TEMPO dentro do doirdnio de comportamento 

elástico dos materiais. Desta forma, para um corpo anelástico, o equilíbrio tensão-deformação 

é alcançado apenas após o decorrer de um CERTO TEMPO, denominado tempo de relaxação (lo). 

Este fenômeno é ilustrado na Fig. I I . l , onde observa-se que para uma tensão aplicada (ao) há 

uma deformação correspondente ( 8 ) composta de uma fração elástica e outra anelástica. 

T E N S Ã O 

£ 

D E F O R M A Ç Ã O 

X Q - T E M P O DE R E L A X A Ç Ã O 

^ im ' D E F O R M A Ç Ã O A N E L Á S T I C A 

£ - D E F O R M A Ç Ã O E L Á S T I C A 

Figura II. 1.- Resposta anelástica de um corpo sujeito a tensões fracas (Benoit, 1982). 

N a Fig. II . l é apresentado esquematicamente o comportamento de um material, que 

flui quando sujeito a tensões. Esse processo é acompanliado de uma dissipação de energia 

devido a alguns mecanismos de perda interna. Materiais com esse comportamento são 

caracterizados por terem uma resposta viscoelástica, ou seja, estes materiais exibem tanto 

propriedades elásticas como viscoelásticas. Nesse ponto, é importante ressaltar o fato de que o 
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comportamento viscoelástico linear apresenta um comportamento especial denominado de 

anelástico. Apesar de ambos serem processos lineares e não instantâneos, o principal fato que 

difere a viscoelasticidade linear da anelasticidade é a recuperação não completa do 

viscoelástico após a retirada da carga do material. 

A técnica de Espectroscopia Mecânica, também conhecida como Atrito Interno, é um 

procedimento experimental para medida do comportamento anelástico dos sólidos. Modelos 

baseados em aproximações reológicas têm sido elaborados visando-se explicar 

comportamentos anelásticos e viscoelásticos. 

O modelo de Maxwell usa uma combinação em série de uma mola (seguindo a lei de 

Hook) e um amortecedor {e.g. u m container preenchido com um líquido viscoso, no qual um 

pistão pode mover-se obedecendo o comportamento de um Uquido Newtoniano) tendo uma 

extremidade fixa e outra sujeita a uma tensão. Este modelo pode explicar satisfatoriamente a 

resposta em fluencia e a relaxação de tensão de um material. O modelo de Voigt, composto de 

uma mola e um amortecedor acoplado em paralelo e também apresentando uma extremidade 

fixa e uma tensão aplicada à outra extremidade, é um modelo que não pode, por si só, exibir 

nem regime estável de fluencia, nem relaxação de tensão, uma vez que esse modelo não 

permite deformações instantâneas; no entanto, este modelo tem sido usado como uma parte 

constituinte de modelos mais complexos. O modelo de Três-Elementos ( também chamado de 

Modelo Linear Padrão ou Sólido Anelástico Padrão) é o modelo mais amplo que descreve a 

anelasticidade de sólidos, onde são acoplados o modelo previamente descrito (modelo de 

Voigt), em série com uma mola, como mostrado no esquema da Fig. II.2 [(Nowick e Berry, 

1972:43), (Benoit, 1982), (Entwistle, 1962)]. Quando uma tensão é aplicada a este sistema, a 

primeira mola pode deformar-se imediatamente, e assim, ilustrar o comportamento elástico 

desse modelo; por outro lado, a segunda parte do sistema (mola + amortecedor) não se 

deformará imediatamente, mas sim irá deformar-se com o tempo, até atingir um valor limite. 
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dclormaçõcs ^ 
anelasticas 

del"ormaçfx;s 
elásticas 

Sl i + ÔS 
(Ec ) 

dcíormação 

elástica 

T - compliance de tempo 
1-) - viscosidade 

^ - deformação elástica 
e anelástica 

Figura 11.2.- Modelo do sólido anelástico padrão [(Nowick e Berry, 1972:47) e (Benoit, 

1982)]. 

Visando-se determinar os parâmetros de relaxação de um dado material, vários tipos de 

experimentos (apresentados no próximo item deste capítulo) associam tensão, deformação e 

tempo. Uma categoria de experimentos são as chamadas medidas dinâmicas. Neste tipo de 

experimento (e.g. pêndulo de torção) uma tensão (a(co,t)), cíclica e periódica, é imposta à 

amostra (Equação II.9). Partindo-se da linearidade da relação tensão-deformação a 

deformação total (E ( (D , t ) ) pode ser decomposta em uma parte elástica (Sc) e, em uma parte 

anelástica (San(co)), que é também periódica com a mesma freqüência (Equação II. 10), tendo 

uma defasagem ((j)) da deformação em relação a tensão aplicada, também chamada de ângulo 

de perda e relacionada á deformação segundo a Equação 11.11, onde Oo é a ampbtude da 

tensão inicial, (co) é a freqüência do ciclo de tensão e 8 « é a amplitude de deformação. 

a = Go e'™' (II.9) 

8 = 8c + 8an(a),t) (11.10) 

8 = 8„e'<'"'-*> ( I I . I I ) 

O coeficiente "compliance", defmido em ( I I . l ) , pode ser escrito em fiinção da 

freqüência (oo) como uma conseqüência da relação 11.10 e I I . I I e é apresentado como um 

ntímero coinplexo S* chamado de compliance dinâmica absoluta [(Nowick e Berry, 1972:54) 

e ( Entwistle, 1962)]. 
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S (©) = S,(ío) - i Szím) .(11.12) 

onde Si é denominado compliance de estocagem, que é associada com a energia armazenada 

na amostra devido à deformação sofrida no ciclo e S2, compliance de perda, que é definida 

como energia dissipada no mesmo ciclo. Desta forma, conforme ilustrado na Fig. 11.3 , o 

ângulo de perda mecânica (<|>) é comumente denominado atrito interno, sendo definido pela 

Equação (11.13) e representado usualmente pelo símbolo Q ' . 

Q-' = tg<t> = S 2 / S , .(11.13) 

1 + CO 2X 2 

1_= Ctí . d S i 

T 

t g a = 

0 

t 

8 2 = C O T â S i 

Figura 11.3.- Diagrama de vetores representando a defasagem entre tensão e deformação. 
(Nowick e Berry, 1972:47) 

Numa análise atenta de cada um dos três componentes do modelo do sólido anelástico 

padrão (mola-1 + mola-2 + amortecedor), é conveniente afirmar que a velocidade de 

movimento do amortecedor é proporcional à força aplicada (Equação 11.14) e o trabalho 

efetuado nesse processo é totalmente dissipado como calor, onde (t]) é a viscosidade do 

amortecedor, (Ta) é uma constante de tempo para uma dada tensão (cr) constante, aplicada 

neste tempo e (E ) a velocidade de deformação. 

= > E.™,« = ÔS . a / T„ (11.14) 

TI = T„ / ÔS 



24 

Observando-se a Fig. II.2, pode-se deduzir que a deformação total é a soma da 

deformação da mola-1 com a deformação da mola-2 do modelo de Voigt (Equação 11.15), e 

esta segunda mola apresenta a mesma deformação que o amortecedor (Equação 11.16). A 

deformação da mola-1, como já mencionado, apresenta um comportamento elástico, 

permitindo uma representação matemática como mostrado na Equação 11.16. 

C = 8e + Emola2 (11.15) 

Samort- — 6mola2 (11.16) 

Smolal = Se = CJ Su (11.17) 

A deformação (emoia2) da mola-2 pode ser dada pela expressão 11.18; da expressão 

11.13, pode-se obter a expressão da taxa de deformação do amortecedor como: 

- ÔS . an,ola2 (11.18) 

Levando-se em consideração o equilíbrio de tensões do modelo, pode-se chegar à 

Equação 11.19, assumindo-se que a tensão apücada (cr) é igual à soma das tensões agindo na 

mola-2 e no amortecedor. 

a = a e = Sc/Su = Cyn,ola2 + CTamort = £mola2 / ÔS + 8 amort Io I SS (11.19) 

Combinando-se as equações 11.14 e 11.17, pode-se obter a Equação diferencial escrita 

em 11.20. Multiplicando-se a Equação 11.20 por (!„) e utilizando-se o conceito de 11.19, resulta 

a Equação 11.21, chamada de Equação do sólido linear ideal. 

8 ' = Si, a ' + 8 ' a „ , o r , (IL20) 

8 + s ' T < , = a S R - T a S u a (11.21) 

Pelo fato da tensão aplicada ser cíclica, pode-se obter a expressão (11.22), a qual pode 

ser dividida nos termos 11.23 e 11.24. 

:;oivíissÂO NACÍCN/-L CÍ: ENL-RGI/Í r j u c L E A H / s p 
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E = [ ( S r + 1 (otSc) / (1+ i a)T)](j = (S,(CD) - i Szíío)) a (11.22) 

S,(a)) = S ü + l ( S R - S u ) / ( l + i « V ) ] (11.23) 

82(00) = ( S r - Su) [cot / ( 1 + i Q)V)1 (11.24) 

O valor Si vai de Su, a altas freqüências (cot » > 1 ) para S r , a baixas freqüências 

( c o T « < l ) , e a grandeza 82 tem pequenas intensidade, tanto a altas como a babeas freqüências, 

e passa por \im máximo quando coT= 1. 

A amplitude de relaxação {A) é um número adimensional definido em (11.25) 

Zl = 8 e , / 8 a „ = ( 8 R - S i , ) / S i , = Ô S / S u (11.25) 

4 

onde Su e S r são os coeficientes de compliance relaxados e não-relaxados, respectivamente. 

Assumindo-se que (dS «< Su), a expressão de atrito interno pode ser também escrita 

pela expressão genérica de relaxação (11.26), caracterizada por um tempo de relaxação T e uma 

amplitude de relaxação A . Desta forma, a variação do módulo dinâmico elástico pode ser 

expressa por (11.27). 

Q-' = tg ((|)) = 82 / S, = T A (01(1 + c o V ) (11.26) 

AE / E = (Si((í)) - 81 , ) / Si, = Zl [1 / (1 + co^T^)] (11.27) 

Analisando-se as equações (11.26) e (11.27) pode-se plotar essas duas curvas, como 

mostrado na Fig. I I .4 . Verifica-se que 8i(co) é uma fiinção variando entre Su e S r , enquanto 

8 2 ( 0 ) sempre apresenta um pico quando COT = 1. No entanto, Q ' apresenta um pico quando 

COT = ( S r / Su)"^ e numa situação extrema onde S r é nulo, apenas um aumento monotônico é 

í . observado (Nowick e Berry, 1972:55). 
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Figura II .4.- Os valores calculados dos coeficientes de compliance Si e S2 em fiinção de 

log((üx„) (Nowick e Berry, 1972:53). 

II.3.-Técnicas de Medida de Anelasticidade 

Os métodos usuais de medida de anelasticidade são baseados, de uma maneira 

genérica, em se aplicar uma tensão alternante a uma amostra e medir-se a deformação do 

material. Estes métodos podem ser divididos em Métodos Quasi-Estáticos e Métodos 

Dinâmicos (Nowick e Berry, 1972:4). Estas técnicas são muito sensíveis à mobilidade de 

defeitos estruturais, tais como, defeitos puntiformes, discordâncias, contornos de grãos, etc. 

E m experimentos quasi-estáticos a tensão ou deformação é mantida constante por 

vários segundos ou minutos. Alguns dos mais conhecidos exemplos deste método são Fluência 

e Relaxação de Tensão. 

N o método dinâmico, o comportamento anelástico é observado em tempos muito 

menores. Dentre esses métodos, um experimento clássico consiste em se aplicar uma tensão, 

periódica, e medir-se a defasagem de tempo em que a deformação correspondente aparece. 

Alguns exemplos desse método são o sistema ressonante dinâmico de grande inércia externa, 

tais como pêndulos de torção livre (fabca de íreqüência 0,1 a lOHz) e pêndulos de torção 

tbrçado; estes últimos apresentam menores inércias quando comparados a pêndulos de torção 

livre (freqüência entre 10 e 500 Hz). Como pêndulos de torção são usados no presente 
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trabalho, maiores detalhes serão dados em relação a estes. 

De fato, pêndulos de torção permitem medidas de perda mecânica em ftmção de 

módulo de cisalhamento. íreqüência. temperatura ou amplitude de tensão /ou deformação. 

De uma maneira menos rigorosa do ponto de vista de tratamento matemático, o atrito 

interno (Q ' ' ) , muitas vezes também denominado de AMORIECIMENTO de um material, pode ser 

definido pela Equação 11.28. onde Wd¡ss., é a energia por unidade de volume que é DISSIPADA 

(devido ao movimento de defeitos internos) durante um ciclo de vibração e Wd 
.max, ^ ^ máxima. 

energia elástica ARMAZENADA por unidade de volume no mesmo ciclo. 

1 AW, diss. 

In 
.(11.28) 

e/.mcLX. 

I I .3 .1 . - Pêndu lo de T o r ç ã o Livre 

O método de decaimento livre consiste em, mantendo-se fixa a base da amostra, 

aplicação de deformações cíclicas por torção no topo da mesma até que se alcance uma dada 

amplitude e então, a partir dessa amplitude medir o üvre decaimento dessa amplitude de 

oscilação (Fig. II.5). O valor da perda mecânica é calculado por meio da expressão 11.29, onde 

Ai e Au+„ são as amplitudes de oscüação nos momentos / e (it+n), respectivamente (Benoit, 

1982). 

0 " = 
1 

-In 
N/R 

A. 
.(11.29) 

tempo 

Figura 11.5.- Desenho esquemático mostrando o decréscimo livre de amplitude durante um 
ciclo de medida de atrito interno. 
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Visando entender o movimento de um pêndulo de torção livre, pode-se analisar a 

rotação de um corpo rígido genérico. Supõe-se inicialmente um corpo rígido e que este corpo 

esteja rotacionando ao redor de uma linha definida como eixo. Tomando-se um ponto em 

algum local do objeto, a única grandeza necessária para se descrever a posição deste ponto é 

um ângulo. Desta forma, a rotação ( « ) , movimento que sofre um pêndulo de torção, consiste 

de um estudo da variação do ângulo com o tempo {(a= dO/ df). O movimento de u m pêndulo 

obedece a uma Equação diferencial do tipo (11.30), onde / é o momento de inércia do pêndulo. 

^ + f ~ + C0 = O (11.30) 
dt^ dt 

N u m pêndulo de torção livre, a freqüência de oscilação depende principahnente da 

inércia do sistema e da força de restauração produzida pela amostra, e, em geral, os 

parâmetros que controlam esta freqüência não podem ser modificados em uma larga escala. 

Assumindo-se que o amortecimento é fraco (o que é o caso dos metais), pode-se escrever a 

freqüência v (Equação 11.31) como função de (C) que, por sua vez, é a constante de rigidez 

em torção do material que, para amostras paralelepipédicas de secção retangular, é definida 

pela Equação 11.32, onde p é uma constante relativa á razão (b/c), sendo (b) a largura e (c) a 

espessura de uma barra de secção retangular, (L) o comprimento da barra (amostra) e (G) o 

módulo de cisalhamento do material que constitui a amostra. 

v = l / 2 i t ( C / 1 ) 1 / 2 (n.31) 

C = p . b . c 3 G / L (11.32) 

Maiores detalhes sobre tensões e deformações envolvidas em uma barra sujeita a 

deformações sob torção podem ser encontrados no Apêndice B desta tese. 

II.3.2.- Pêndulo de Torção Forçado 

Outro tipo de pêndulo de torção é o denominado forçado, aqui denominado 

simplesmente como pêndulo de torção, onde os valores de atrito interno podem ser obtidos 
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pela medida da defasagem entre a tensão aplicada e a deformação sofrida pela amostra, como 

mostrado esquematicamente na Fig. 11.6. No caso de metais, onde o valor (Q"') é pequeno, é 

geralmente difícil de se medir diretamente esta defasagem entre tensão e deformação. 

Figura II.6.-

tempo 

0 « Q 

tempo 

Relação entre tensão aplicada (cr) e a deformação ( 8 ) em um pêndulo de 

torção forçado. 

11 .4 . -Parâmetros de At ivação M e n s u r á v e i s p o r Espect roscopia Mecân ica 

11.4.1.- Eniatpia de Ativação 

Dentre os parâmetros mais importantes a serem medidos através da técnica de 

espectroscopia mecânica destaca-se a energia de ativação, ou melhor defmindo, entalpia de 

ativação do fenômeno que resultou no pico de atrito interno.[(Schoek, 1964) e (Niblett, 1960)] 

Processos termicamente ativados (Schoek, 1964 e 1965) em sólidos cristalinos, tais 

como, relaxações de defeitos pontuais, discordâncias e contornos de grãos, dentre outros, 

podem ser defmidos como processos onde a energia para ultrapassar uma determinada barreira 

energética, é dada na forma de excitação íénnica. Assume-se que um defeito microestrutural 

vibra com uma freqüência Vo nas vizinlianças de um local de mínima energia e deve ultrapassar 

uma barreira (AHact) para atingir a configuração de menor energia. Se o fenômeno ativado 

termicamente obedece uma lei do tipo Arrhenius, o fenômeno apresenta um aumento 

exponencial (Equação 11.33) de freqüência com o aumento de temperatura [(Nowick e Berry, 

1972:58) e (Benoit, 1979)], que pode ser expressa pela Equação (11.33), onde (v) é a 

freqüência de vibração do defeito microestrutural, (Vo ) a freqüência de relaxação limite, ou 
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simplesmente freqüência de relaxação, k* a constante de Boltzman e ( J ) a temperatura em 

Kelvin. 

V = V „ exp(-AH.et / kT) (11.33) 

A relação entre freqüência, atrito interno e temperatura pode ser explicada como se 

segue. A baixas temperaturas, o tempo de relaxação (ro= 7/Vo) para o estabelecimento de uma 

posição de equilíbrio de defeitos é muito longo quando comparado com o período de vibração. 

A distribuição da posição dos defeitos, mantém-se, portanto, essencialmente inalterada durante 

a vibração e, assim, a deformação anelástica sofrida está essencialmente em fase com a tensão, 

logo, o atrito interno é extremamente baixo. A temperaturas "elevadas", o tempo de relaxação 

é muito curto comparado com o período da tensão cíclica e, consequentemente, a deformação 

está novamente em fase com a tensão e, assim, o atrito interno é novamente fraco. Apenas 

quando o tempo de relaxação é próximo ao período de vibração, a distribuição da posição dos 

defeitos não é, nem constante, nem equivalente à distribuição de equilíbrio, a deformação fica 

em retardo em relação à tensão aplicada e assim o atrito interno é elevado. 

Para um pico de Debye, que seria u m pico de atrito interno de um sólido anelástico 

ideal, a condição {ln((oTo)=0) resulta em um pico de atrito interno para uma determinada 

freqüência. Medindo-se a mudança de posição deste pico de atrito úiterno em fiinção da 

temperatura, para diferentes freqüências, pode-se obter uma reta quando plota-se uma curva 

de pontos de {In(co)) versus (l/Tp), sendo que o coeficiente angular desta reta é 

numericamente igual a {AHact/k), e a intersecção dessa reta com o ebco-y fornece o valor de 

(To). Este é um dos métodos mais comuns de obtenção da entalpia de ativação. 

Deve-se lembrar que a grandeza acima descrita, em seu modo de obtenção, é a entalpia 

de ativação (AHact) e não a energia livre de ativação de Gibbs (Eact), como alguns autores 

costumam confundir. Em linhas gerais, ambas são funções de estado, mas a entalpia é uma 

fiinção de estado relativa a uma troca de calor a temperatura constante e a energia livre de 

Gibbs é uma ílinção de estado que leva em consideração a entropia do sistema, como mostrado 

em 11.34. 

AE = A H - T AS (11.34) 

• k = 1,38 X l o " erg/K = 8,64 x lO'' eV/K 
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A influencia da energia livre de Gibbs, entalpia e entropia ( A S ) , entre si pode ser 

exemplificada pelo processo de movimentação de discordância. Quando a energia livre de 

Gibbs varia em função da temperatura, para uma tensão constante, a entropia varia como 

previsto pela Equação 11.35, e o significado desta variação depende de alguns fatores. As 

principais fontes possíveis de variação da entropia são: 

A S = - ( A E / A T ) (11.35) 

a-) De acordo com Basinski (Basinski, 1958), as constantes elásticas variam com o aumento da 

temperatura, porque as vibrações atômicas variam, levando a uma variação do módulo de 

cisalhamento do material. Este fato tem sido considerado uma das mais importantes fontes de 

variação de entropia. 

b-) A formação de defeitos pontuais tem também um efeito na variação da entropia, da ordem 

de k (constante de Boltzman) e que tem sido considerado como desprezível. 

C - ) A mudança do retículo em fiinção da temperatura contribui para a variação da entropia, 

mas tem sido avahada em imia ordem de grandeza menor do que o efeito descrito no item a-). 

Visando resolver este problema, propôs-se (Schoek, 1965), para o caso de movimento 

de discordâncias, uma expressão (11.36) para a energia livre de Gibbs {AE) em fimção de um 

conjunto de parâmetros, onde ( f ) é a temperatura, {G) é o módulo de cisalhamento, (cr) é a 

tensão aplicada e (Kct) é o volume de ativação (a ser definido no próximo subitem), lembrando 

que todos são parâmetros mensuráveis (Cagnon, 1979). 

A E = [AHac, + ( T ( A G / A T ) ( A G / A T ) (cy/G)Vac,] / [ 1 - (T /G) (AG/AT)1 (11.36) 

II.4.2.- Volume de Ativação 

O volume de ativação (Vact) de um processo termicamente ativado pode ser definido 

como o tamanho de um¿ região cristaUna que se encontra envolvida nesse processo, ou em 

outras palavras, é o número de átomos envolvidos uma vez que um obstáculo apresenta uma 

barreira energética que deve ser superada pelo sistema para que o mesmo alcance uma 
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configuração mais estável. 

Matematicamente, o volimie de ativação pode ser expresso pela Equação (11.37). 

Vac,= -(5AE / ô a ) T (11.37) 

O volume de ativação é, geralmente, expresso em termos de 6^, onde b é o valor de 

módulo do vetor de Burger (b). No presente estudo, (b) é definido como o vetor de Burger de 

uma discordância superparcial (b = ±a/2<l 10>) e (a) o parâmetro de rede do retículo. 

Como as tensões externas (CT) e internas (ai) estão geralmente envolvidas em 

micromecanismos de deformação, a barreira energética ( A H ) é diminuída pela quantidade de 

trabalho efetuado peia tensão efetiva local (Oeff) e, a energia livre de ativação (AEjct), para 

ultrapassar esta barreira (Schoek, 1964) é dada pelas equações apresentadas em (11.38) 

AEact = A H - Oeff . Vact 

^ (11.38) 

A determinação de ( A H ) e (Vact) permite a identificação dos micromecanismos 

relativos ao processo estudado.[(Benoit , 1985), (Spatig, 1995)] 

Diferentes métodos t êm sido usados visando determinar o volume de ativação. U m dos 

métodos é o da tensão (tração ou compressão) convencionais sob deformação ou tensão 

constantes (fluência neste último caso), ambos efetuados a temperatura constante. 

U m outro método proposto baseia-se na determinação da energia de ativação por meio 

de ensaios de atrito interno. A elaboração desse modelo (Benoit, 1985) baseia-se em picos de 

AI relativos a discordâncias. Verificou-se que, todos os picos de relaxação relativos a 

movimentação de discordâncias, dependem da tensão apücada durante as medidas de atrito 

interno. Tal fato significa que a mobilidade de discordâncias depende da temperatura e da 

tensão aplicada. Supondo a hipótese de um potencial periódico e tensões consideráveis (cyVact 

~ A H ) , o valor de CT¡ é msignificante comparado ao da tensão apücada a ( a ¡ « < a ) , e assim, a 

mobilidade das discordâncias pode ser expressa por 11.39, onde (m) é a mobilidade das 

discordâncias. 

m= (mja) exp ( ( - (AH - aV^e.)) / kT) (11.39) 
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Desta maneira, através de medidas de atrito interno, usando-se diferentes níveis de 

amplitude de excitação (ou seja, diferentes níveis de tensões) para obtenção de cada espectro, 

e conhecendo-se a entalpia de ativação do processo, pode-se determinar o (Vact) desse 

processo através da expressão (11.39). As principais críticas a este método residem no fato que 

o mesmo não é preciso devido às tensões não serem homogêneas. Neste mesmo método, 

quando o (Vact) é muito elevado, o fenômeno de relaxação anelástica desaparece e o atrito 

interno se t oma independente da temperatura. 

Afirma-se (Khonik, 1996) que, no caso de relaxação de defeitos pontuais, a amplitude 

de excitação (ou de deformação, como usam alguns pesquisadores) não tem efeito na 

temperatura do pico, porque tal relaxação é caracterizada por um pequeno volume de ativação. 

Os mesmos autores obtiveram uma expressão para se calcular o volume de ativação usando-se 

diferentes amplitudes de excitação. No entanto, tal expressão mostra-se comprometida, uma 

vez que novamente houve um engano de interpretação entre energia livre de Gibbs e a entalpia 

de ativação descrita por Schoek. 

IL4.3.- Largura do Pico de Atrito Interno 

As equações descritas em 11.22 e 11.23 são geralmente chamadas de equações de 

Debye. Qualquer função da íreqüência que varia em fiinção de ([(ox / (1+( ídt )^ ) ] ) é 

denominada de pico de Debye. É relativamente simples mostrar que, quando tal função é 

traçada em função de logfcaz), a curva é simétrica em t o m o de {log((OT)='0) e a largura do 

pico, medida à metade da máxima intensidade, é dada por 11.40. 

Iog,o(co , /co2)= 1,144 (11.40) 

Quando se tem valores de atrito intemo medidos em duas freqüências, íOi e CO2, é mais 

conveniente o uso da relação 11.41 ao invés de 11.40. 

In(co2 / 0 ) , ) = (AG /k) ((Tp,)"' - (Tpz) ' ) (11.41) 

Valores equivalentes nas curvas, que por sua vez foram medidos a diferentes 
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freqüências, devem então corresponder ao mesmo valor de (cot), o que significa que não 

apenas a temperatura (Tp) de pico de atrito intemo, mas cada ponto da curva deve ser 

transladado da mesma maneira. 

Este resultado afirma que curvas de atrito intemo versus (T"'), para duas freqüências, 

diferem uma da outra apenas po r uma translação horizontal ôT"' ao longo do eixo das 

temperaturas ( l / T ) , que é igual a [(k / AHact) In({02 / a>i)] . Deve-se lembrar que, uma vez que, 

a amplitude de relaxação A é, em geral, imia fimção da temperatura, dois picos de Debye, a 

diferentes freqüências, devem ser primeiramente normalizados (Fig. II.7) antes de se medir a 

translação que ocorre ao longo do ebco de temperatura ( l /T ) . 

A partir das equações 11.40 e 11.41, pode-se obter a expressão da largura do pico ( a ) 

dada por 11.42. 

ITpi' - T p î ' l = a 1,144 (2,303 k / AHact) = a 2,635 k / AHact .(11.42) 

A largura do pico é, então, vista como sendo inversamente proporcional à entalpia de 

ativação e, assim, a largura pode ser usada para se medir (AHact) e, assim, fomecer informações 

sobre se o pico é realmente um pico de Debye ( a =1), i.e., se o material em questão se 

comporta como um sólido anelástico padrão, ou o quão longe está deste. 

Este parâmetro pode fomecer indicação sobre quão distante ou próximo está o 

comportamento anelástico do material estudado em comparação ao sólido anelástico padrão, e 

assim fomecer indicação sobre a possibilidade do material em estudo, ser tratado 

matematicamente como um sólido anelástico padrão. 

TEMPERATURA 

Figura II .7.- Espectros de atrito intemo normalizados, mostrando a posição da leitura da 

intensidade para o cálculo do parâmetro de alargamento do pico. 
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II.5.- Alguns Defeitos Microestruturais Detectados por Atrito Interno 

São apresentados abaixo os espectros mais conhecidos de alguns dos também mais 

comuns e típicos defeitos de materiais metálicos, tais como defeitos pontuais (átomos 

substitucionais, intersticiais ou lacunas), discordâncias, contornos de grãos. Devido a suas 

singularidades comuns, esses espectros de atrito intemo serão aqui denominados assinaturas. 

11.5. L- Assinatura da Relaxação de Defeitos Pontuais 

Os mais relevantes defeitos pontuais relativos a mecanismos de relaxação são lacunas, 

átomos intersticiais e substitucionais. 

A inserção de um defeito puntual em um cristal produz distorções elásticas locais, que 

interagem com outros defeitos pontuais já existentes, quando uma tensão é apücada ao cristal. 

Estas interações podem ser consideradas análogas à interação de um dipolo elétrico com um 

campo elétrico aplicado, mas para os defeitos pontuais este fenômeno é chamado dipolo 

elástico e é caracterizado por um tensor de segunda ordem definido em 11.43. 

(p) 
=Ô8i j / aCp (11.43) 

(p) 
onde (Xij ) é o componente de deformação (também tensor de segunda ordem) por unidade de 

fração molar (Cp) de defeitos, tendo todos a mesma orientação p. 

Por exemplo, no caso de tensão uniaxial, a relaxação do módulo de compüance pode 

ser descrito pela Equação 11.44, onde (S) é o módulo de compUance, (Co) é a concentração 

total de soluto, (vo) é o volume atômico, (n,) é o número de tensores independentes (A,), e 

(p) 
(A- ) é a componente do tensor (A.) que corresponde à deformação (c) . 

(p) , (p) 2 
ô S = C „ v „ / n , k T f S p ( A „ ) ' - l / n , ( S p À ) ] (11.44) 
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II.5.1.A.~ Assinatura da Relaxação Devido a Átomos Intersticiais ou Pico de Snoek 

A teoria proposta por Snoek em 1941 [(Snoek, 1941) e (Nowick, 1972:225)] supõe 

que átomos de soluto intersticiais (e.g. hidrogênio, oxigênio, carbono e/ou nitrogênio), em 

estado diluído, em um metal de retículo cúbico de corpo centrado (CCC) consti tuem dipolos 

elásticos de simetria tetragonal e, podem assim resultar em relaxações anelasticas através do 

processo de ordenação induzida por tensão. Estudos de amostras monocristalinas confirmaram 

a dependência linear desse pico com a concentração de solutos predita na teoria, e que cada 

á tomo de soluto intersticial cria um dipolo elástico e tem sido mostrado que, para testes de 

tensões uniaxiais, a maior relaxação foi detectada segundo uma direção <001> e é muito 

pequena para uma direção do tipo <111>. Por outro lado, em ensaios de vibração sob torção, 

o sentido desta anisotropia anelástica é inverso àquele do ensaio uniaxial e assim, o maior valor 

de relaxação foi achado como sendo segundo uma direção do tipo <111> (Yoshinari, 1996). 

Como exemplo desses metais, tem-se Fe, Ta, Nb, Cr e V. Valores típicos de energias 

de ativação e tempos de relaxação são da ordem de 0,8-1,7 eV e 1,5-7,0x10' ' ' segundos, 

respectivamente. A Fig. 11.8 mostra em (a), um exemplo das posições que á tomos intersticiais 

podem ter num retículo CCC e, em (b), exemplos de espectros contendo picos de Snoek. 

(a) 

Pico 
Remanescente 

/ 

300 350 400 4 50 500 550 600 650 

TEMPESATUKAC^) 

(b) 

Figura II.8.- Pico de Snoek mostrando; (a) o modelo de relaxação com as possíveis posições 

dos á tomos intersticiais num retículo CCC, (b) picos de atrito intemo relativos a 

á tomos de oxigênio e nitrogênio em liga de niobio. 
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11.5,1.B.- Assinatura da Relaxação Devido a Átomos Substitucionais ou 

Pico de Zener [(Zener, 1947), (Entwistle, 1962)] 

E m soluções sólidas substitucionais, os á tomos de soluto, na maioria dos casos, têm 

tamanhos diferentes daqueles dos solventes, e portanto, dão origem a distorções do retículo. 

Para uma solução sólida numa rede CFC, um único á tomo de soluto produziria distorção em 

seus 12 vizinhos mais próximos e portanto, não mostraria nenhuma tendência energética para 

migrar sob tensão, mas, um par de átomos, daria origem a distorções anisotrópicas, que, de 

acordo com Zener, deveriam ser mais intensas ao longo do e k o formado pelo par de átomos 

de soluto (Fig. II.9), aqui mencionados como par de solutos. Neste caso, pelo fato do sistema 

apresentar simetria cúbica, as distorções produzidas por cada um dos átomos de soluto 

separadamente, terão também simetria cúbica e quando dois á tomos de soluto estão adjacentes 

entre si, a distorção do retículo pelo par não terá simetria cúbica. Se os átomos de soluto 

forem maiores do que os átomos de solvente, o retículo será mais distendido ao longo do eixo 

do par do que em outra direção. No entanto, a tensão média através do cristal é zero e o e k o 

do par será randomicamente distribuído sobre as várias direções cristalográficas. Quando, no 

entanto, uma tensão é aplicada ao cristal, a distribuição de equihiDrio de eixos de pares não é 

mais randômica. 

Desta forma, se os átomos de soluto são maiores que os átomos de solvente e uma 

tensão de tração for apücada, o par de solutos tende a se orientar preferenciaknente na direção 

de e k o s permissíveis que formam o menor ângulo com o e k o de tensão. 

O então chamado pico de Zener tem as seguintes características: 

a-) pode ser detectado em soluções sóüdas monofásicas homogêneas em condições de 

equUilírio; 

b-) sua intensidade aumenta aproximadamente proporcional ao quadrado da concentração C, 

tomada a b a k a s concentrações; a altas concentrações toma-se mais evidente que a variação 

segue uma lei do tipo C^(l-C); 

C-) a mudança da posição do pico em relação à temperatura com uma mudança de freqüência 

implica num tempo de relaxação que segue uma lei do tipo mostrado pela Equação 11.33, onde 

To é de aproximadamente 10"''' segundos e é consistente, em magnitude, com um processo de 

migração atômica sobre uma distância interatômica; 

d-) a entalpia parece corresponder a energia de ativação para movimentos lentos de duas 
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espécies atômicas. 

De acordo com a teoria de Zener, esperava-se que a intensidade deste tipo de pico 

caísse a zero para composições e temperaturas onde a ordem a longa distância é 

completamente desenvolvida e nenhuma relaxação seria induzida em cristais cúbicos quando 

tensões hidrostáticas fossem exercidas no cristal. Uma das principais críticas à teoria de Zener 

é que ela não pode predizer a dependência da intensidade do pico com a orientação. 

A relaxação sob um sistema de tensão arbitrário pode, portanto, ser representada, em 

termos de relaxação, por dois módulos de cisalhamento que são C44 e ( C u - C n ) / 2 . A 

amplitude de relaxação ( A ) destes dois módulos serão denotadas por S e õ , respectivamente. 

temperatura ( ° C ) 

(b) 

Figura II .9.- Aspectos gerais de um pico de Zener; (a) Representação esquemática da 

distorção responsável por este pico, mostrando o deslocamento anelástico do 

dipolo formado por átomos de soluto; (b) pico de atrito intemo em uma liga 

Ag-Zn para várias concentrações de (% at.) de Zn [(Nowick e Berry, 

1972:250) e (Zener, 1 9 4 7 e 1955)]. 

11.5.2,- Assinatura da Relaxação Devido a Discordâncias ou 

Pico de Bordoni 

Em 1949, Bordoni observou um intenso pico de atrito intemo, a baixas temperaturas, 

em metais cúbicos de face centrada, deformados a Irio. A dependência da intensidade do pico 

com o estado de deíbrmação do metal que apresenta o pico de Bordoni, sugere que a energia 
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de ativação deve ser associada ao movimento de pequenos segmentos de discordância, como 

mostrado esquematicamente na Fig. II. 10(a). As principais características deste pico são: 

a-) geralmente, não aparece em amostras completamente recozidas; 

b-) sua intensidade aumenta rapidamente com o aumento da quantidade de trabalho a frio; 

C-) sua intensidade e temperatura na qual aparece são, geralmente, independente, da ampbtude 

de vibração durante a medida; 

d-) a presença de impurezas reduz a sua intensidade. 

Em outros estudos de relaxação relativos a discordâncias em metais, constatou-se que, 

o pico de Bordoni é superposto a um ílindo de atrito intemo, que aumenta com uma elevação 

da amplitude de medida, mas quando este ñmdo é subtraído, pode-se observar que este pico é 

independente da amplitude de medida. Observou-se também que a intensidade deste pico é 

relativamente independente da freqüência de vibração, apenas mudando normalmente de 

posição em relação à temperatura quando a freqüência de oscilação muda. 

Tem sido afirmado (Friedel, 1964) que, em metais ligeiramente impuros ou levemente 

deformados a í n o , o atrito intemo medido a ampUtudes crescentes é, inicialmente constante, 

mas aumenta de intensidade consideravelmente para amplitudes acima de 10'*. Es te fenômeno 

pode ser explicado como sendo relativo a desancoramento de segmentos de discordância, até 

então ancorados por impurezas. 

A X \ 

temperatura (K) 

Figura 11.10.-

(a) (b) 

Aspectos de um pico de Bordoni; (a) desenho esquemático do 

desancoramento de discordâncias; (b) espectro de um pico de Bordoni em 

liga de ferro [(Nowick e Berry, 1972) e (Bordoni, 1960)] 
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IL 5.3.- Comparação de espectros de AI relativos a discordâncias e a defeitos pontuais 

U m a dúvida muito comum que surge quando se analisa um pico de atrito intemo em 

um material metálico é se se trata de um pico relativo a defeito puntual ou discordância. 

A fim de se comparar melhor estes defeitos comumente detectados pela espectroscopia 

mecânica, mostra-se, de maneira resumida na Tab. I I .3 , as características mais importantes dos 

picos de atrito intemo devidos a defeitos pontuais e dos picos de atrito intemo relativos a 

discordâncias. 

Tabela II .3 . - Comparação dos parâmetros de picos de atrito intemo relativos a defeitos 

pontuais e os relativos a discordâncias [(Benoit, 1982), (Gremaud,1987) e 

Picos relativos a defeitos pontuais Picos relativos a discordâncias 

A 

Proporcional à concentração de dipolos elásticos, 
e.g.: Pico de Snoek proporcional à concentração de 
dipolos 

Pico de Zener proporcional ao quadrado da 
concentração de dipolos elásticos 

Proporcional à densidade e comprimento das 

discordâncias (Q P) 

T „ « 10"'*- 10""seg. T o « 10"'- 10-" seg. 

T 

AHact = energia de migração do defeito pontual Hact = energia que caracteriza o obstáculo 
enfrentado pela discordância 

(coef. de alargamento do pico) a w 1 (coef de alargamento do pico) a >1 

a s / S « 2 Q-'max 5S / S ^ 2 Q-'max 

IL6.- Fundo de Atrito Interno a Altas Temperaturas 

É comimiente observado que o ílindo de atrito intemo a ahas temperaturas pode ser 

aproximado por uma expressão do tipo 11.45, onde (A) é uma constante de aproximação e AH 

a entalpia de ativação do fenômeno físico envolvido neste fundo. 

Q ' = A exp(-AH / kT) .11.45 

Estudos em alumínio de alta pureza mostraram que este fundo estaria relacionado a um 

mecanismo que poderia envolver relaxação de tensões de cisalhamento através de bandas de 

escorregamento ''viscosas'', de maneira similar à relaxação de contomos de grãos. A energia 

de ativação medida neste caso foi próxima à da auto-difiisão do alumínio, no entanto, tal 

correspondência não tem sido sempre verificada. 

Afirma-se (Schoeck, 1964) que, para uma grande variedade de materiais, ocorre um 



41 

rápido aumento do atrito intemo a altas temperaturas, que é dependente da amplitude de 

excitação. Isto sugeriria que este fimdo, poderia ser devido a algum tipo de relaxação de 

discordâncias ativadas termicamente, pois a magnitude deste efeito era muito grande para ser 

explicada por algum mecanismo razoável envolvendo relaxação de defeitos pontuais. 

Considerando-se a equação do movimento de uma discordância interagindo com um 

defeito puntual e supondo-se que A H varia muito pouco neste mecanismo, demonstra-se que o 

fiando de atrito intemo a altas temperaturas pode ser descrito por uma Equação como 

mostrado em 11.46, onde n é uma constante de proporcionalidade sobre imia fabca limitada de 

temperaturas, definida por A H = n AHgpp, onde AHapp é a energia de ativação aparente que se 

obtém quando espectros de tempos de relaxação são plotados em fiinção da temperatura. 

Observa-se que os valores de energias aparentes são inferiores aos obtidos quando se mede a 

energia de ativação numa curva do tipo Arrhenius de log(Q' ' ) versus ( l / T ) para várias 

freqüências. 

Q ' = cte/ [© exp(AH.pp / kT)l" 11.46 

Estudos feitos em metais C F C , levaram em conta que discordâncias podem 

anelasticamente se mover entre dois pontos de ancoragem e, assim, o movimento destas, 

poderia ser controlado por difiisão de lacunas. Desta maneira, assumiu-se que o fimdo de atrito 

intemo a ahas temperaturas poderia estar relacionado à escalagem ("c/;/w6") de discordâncias 

totalmente móveis e poderia ser descrito pela Equação 11.47, onde A é um fator relacionado à 

microestmtura do material, e portanto, dependente da temperatura [(Povolo, 1994) e 

(Woigard, 1974 e 1976)] e freqüência e A H estaria muito próximo da energia de auto-difiisão 

de á tomos através do núcleo ("core") de uma discordância. 

= A exp(AH / kT) / [cokT] 11.47 

Em resumo, como opmião de consenso entre diversos pesquisadores, o chamado ftindo 

de atrito intemo a altas temperaturas pode ser resultado de vários mecanismos, no entanto, 

todos eles relacionados ao comportamento de discordâncias nessas temperaturas. 
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CAPITULO III 

PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL 

Neste capítulo, apresenta-se, inicialmente, uma descrição da microestrutura de duas 

ligas intermetálicas ordenadas com composições químicas diferentes e do modo de preparação 

destes dois tipos de espécimes, no que tange a orientações cristalográficas. E m seguida, 

apresentam-se os dois tipos de pêndulos de torção utilizados, bem como uma descrição de 

como são efetuadas as medidas de atrito intemo em cada pêndulo e as variáveis do 

procedimento de medida, tais como amplitudes de excitação e nível de pré-deformação plástica 

das amostras. 

III . l . - Materiais 

Os materiais utilizados no presente estudo são ligas NÍ3AI monocristalinas de es tmtura 

ordenada L I 2 c o m duas composições nominais: uma primeira de composição Ni^^^AI^^.^Ta, 

(aqui denominada NisAITa) e, uma segunda, binaria, não-estequiométrica, de composição 

Ni^ggAIjj^ (aqui denominada NisAI-b). Ambos espécimes foram fomecidos pelo P ro f D. P. 

Pope da Universidade da PensUvânia (EUA). 

Esses materiais, na forma de barras paralelepipedais, tiveram crescimento ao longo da 

direção <001>, fato que foi comprovado com o uso da técnica de difração Laue e ambos 

revelaram macroestruturas dendríticas após preparação metalográfica. A barra de NÍ3AlTa 

tinha dimensões de aproximadamente 150mm de comprimento por 50x15mm" de secção 

transversal, enquanto a barra NiiAI-b tinha comprimento de 150mm e secção transversal de 

50x7mm'. 
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III.LL- Observações via Microscopia Óptica (MO) e Microscopía Eletrônica de Varredura 

(MEV). 

Duas amostras de cada barra foram cortadas por eletroerosão, embutidas em baquelite 

e polidas mecanicamente até a qualidade de espelho, usando-se para este acabamento final uma 

suspensão de síhca com granulometria de 0,25)am. Visando revelar a estrutura de sohdificação, 

amostras dos materiais foram atacadas quimicamente. As amostras de NisAlTa foram atacadas 

por uma solução aquosa contendo 30ml de HNO3, 20ml de HCl concentrado, 20ml de H2O, 

30ml de etanol e l ,5g de CuCla durante 5min. à temperatura ambiente. As amostras de NisAl-b 

foram atacadas nas mesmas condições descritas acima e a microestrutura de solidificação foi 

revelada somente após 4h de imersão. As observações via M E V foram feitas utUizando-se um 

microscópio da marca JEOL J S M 6300F, provido de E D S . 

III. 1.2.- Observações via Microscopia Eletrônica de Transmissão (MET) 

Observações via M E T foram feitas nos dois t ipos de espécimes e em cada orientação 

escolhida. Amostras em forma de disco de 3mm de diâmetro e 0,5 mm de espessura foram 

cortadas por eletroerosão e afinadas manualmente com o uso de lixas de SiC, até uma 

espessura de aproximadamente 0,2mm. E m seguida, estes discos foram polidos 

eleíroliticamente com o uso de um equipamento de afinamento por duplo jato (Tenupol®), 

usando-se uma solução de 10%vol. HCIO4 (ácido perclórico) em metanol a -10°C e 20V. 

Utilizou-se para esta etapa dois tipos de microscópios de transmissão: o Hitachi, 

modelo H700H, e o JEOL modelo JM200C, ambos operando a 200KV e com porta-amostras 

de dupla incUnação (double tilt). As imagens de superdiscordâncias foram tomadas em modo 

"campo claro". 

A densidade de discordâncias foi medida pelo método de H a m e Sharpe (Ham, 1961). 

Este método representa o número de linhas de discordâncias que cruza uma área. Tal 

contagem deve ser corrigida por um fator, visando incluir na contagem as discordâncias 

invisíveis àquelas condições. Este método não é preciso para densidades de discordâncias 

maiores que 3x10^ l inhas/cm\ 
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IIL2.- Métodos 

IIL2.1.- Tamanhos e Orientações das Amostras 

As amostras para ensaios de espectroscopia mecânica (EM) foram cortadas em 

formatos de plaquetas, c o m secção retangular, em duas dimensões diferentes e ao longo de 

orientações pré-definidas. Usou-se eletroerosão a fim de minimizar os danos superficiais 

causados pelos processos de usinagem convencionais. Antes de se proceder aos ensaios de 

espectroscopia mecânica propriamente ditos, cada amostra foi polida mecanicamente com lixas 

convencionais de SiC, partindo-se da granulometria 44fxm até pastas diamantadas de 3^m a 

fim de se remover a camada afetada pelo corte via eletroerosão, que se estimou ser da ordem 

de 45}xm de espessura. 

Estas amostras, na forma de plaquetas paralelepipedais, foram cortadas nas dimensões 

de 40mm de comprimento com secção transversal de 2,5xO,5mm^ e 30mm de comprimento 

com secção transversal de 4,0x1 ,Omm". 

N o que se refere a orientações cristalográficas destas plaquetas, foram cortadas as 

seguintes amostras : 

Espécime NijAlTa 

Três orientações foram cortadas segundo os eixos longitudinais das amostras e são: 

- eixo ao longo de <001> com faces laterais do tipo <110>. 

- eixo ao longo de <110> com faces laterais do tipo <110> e <100>. 

- eixo ao longo de <111> c o m faces laterais do tipo <110> e <112>. 

Espécime NitAl-b 

Nesse caso, foram cortadas amostras em um único tipo de orientação devido às 

dimensões da barra de partida, inferiores às do material-1, que inviabilizavam o corte de 

amostras em outras orientações e que tivessem dimensões mensuráveis nos equipamentos de 

medidas de EM. 

- eixo ao longo de <110> com faces laterais do tipo <110> e <100>. 

Diferentes orientações cristalográficas foram utilizadas visando-se estudar a influência 

dos dois sistemas de escorregamento conhecidos sobre os espectros de AL conforme desenho 



4 5 

da Fig. III. 1 exemplificando o posicionamento de alguns planos importantes do ponto de vista 

de movimentação de discordâncias. 

Orientação- 7 

A{001} 

s . o . 

{110} 

{110} 

s . c - sistema cúbico 

Orientacão-2 

i {110} 

Us 

S . C . 

s . o . 

/ { n o } 

^ {1 {100} {110} 

s.o. - sistema octaédrico 

Figura III. 1.- Representação esquemática das diferentes orientações das amostras 
exemplificando a posição dos dois planos que compõem os dois sistemas de 
escorregamento (relativos aos respectivos domínios de temperaturas) em 
relação as orientações das amostras. 

III.2.2.- Fator de Schmid em Torção 

Com o objetivo de saber a Tensão de Cisalhamento Crítica Resolvida^ (CRSS), os 

fatores de Schmid em torção foram determinados para cada uma das três orientações 

escolliidas e estão apresentados da Tab. I I I . l . Observa-se que os valores tabelados são válidos 

apenas para os níveis de torção apücados durante os ensaios de atrito mterno. A maneira como 

os valores da tabela foram calculados é mostrada no apêndice A. 

Criticai Resolved Shear Stress- CRSS 
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Tabela I I L l . - O fator de Schmid em torção para as três orientações. 

±a | b ] , (plano) | fOOll | fUOl | f l l l l 

Sistema de Escorregamento Octaédrico ->(L 

101 (111) 0,00/0,13 -0,50/-0,50 -1,00/-1,00 

101 (111) 0,00/0,13 -0,50/-0,50 -1,00/-1,00 

110 (111) 0,58/0.58 0,82/0,82 -1,00/-1 ,00 

110 (111) 0,58/0.58 0,82/0,82 -1,00/-1,00 

o u (111) 0,00/-0,13 -0,50/-0,51 -1,00/-1,00 

011 (111) 0,00/-0,13 -0,50/-0,51 -1,00/-1,00 

Sistema de Escorregamento Cúbico -> (001) 

110 (001) -1,00/-1,00 1,00/1,00 0,57/0,57 

llOj (001) -1,00/-1,00 1,00/1,00 0,57/0,57 

110] (001) -1,00/-1,00 -1,00/-1,00 0,30/0,30 

110 (001) -1,00/-1,00 -1,00/-1,00 0,30/0,30 

b => vetor de Burger de uma superdiscordância, è=a/2<l 10> e a=3,56xlO"'°m 

ni.2.3.- Equipamentos de Medida de Espectroscopia Mecânica 

O principal equipamento usado nas presentes experiências são pêndulos de torção que 

trabalham segundo duas condições de oscilação, oscilações livres e oscilações forçadas, 

decorrendo daí os nomes de Pêndulo Livre e Pêndulo Forçado. 

N o Pêndulo Livre, as medidas de perda mecânica são baseadas no decaimento livre das 

oscilações e no Pêndulo Forçado tais medidas são baseadas na defasagem entre a tensão 

aplicada e a deformação sofrida pela amostra. 

A vantagem do primeiro é a maior sensibilidade, contudo há limitação da fabca de 

freqüências a ser utilizada. N o pêndulo forçado a sensibilidade é menor havendo, no entanto, 

possibilidade de variação de freqüência de excitação entre 10'"* a lOHz, permitindo cálculos 

mais precisos dos valores das energias de ativação dos picos. 

E m ambos os pêndulos, todos os dados de entrada e saída, bem como o controle de 

temperatura, amplitude de excitação e atrito intemo (aquisição de dados e tratamento destes), 

são controlados por computador. Os parâmetros de entrada são as dimensões da amostra, faixa 

de temperatura do ensaio, taxas de temperatura durante o aquecimento e resfriamento e 

amplitude de excitação. Os parâmetros de saída são o atrito intemo e a freqüência de oscilação 

para cada temperatura. 
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Para ambos os pêndulos, as medidas são efetuadas sob vácuo de 10"' torr e as 

principais características técnicas de cada um dos pêndulos são descritas na Tab. III.2. 

A diferença fundamental entre o flincionamento do pêndulo livre e do forçado é que, 

no caso do forçado, os torques pré-calculados são efetuados de modo a se obter em cada 

torque a amplitude de deformação desejada e, por meio do mesmo laser e sobre a mesma 

fotocélula, determinar a defasagem entre a tensão aplicada e a deformação sofrida. 

Comparando-se os dois pêndulos usados nesta pesquisa, do ponto de vista tecnológico, 

deve-se levar em conta que o pêndulo livre é mais sensível e preciso do que o pêndulo forçado 

devido ao fato que, na prática, é mais fácil medir u m sinal de um decréscimo de amplitude que 

uma defasagem muito pequena entre a tensão aplicada e a deformação sofrida. Por outro lado, 

o pêndulo livre tem sua freqüência de trabalho limitada pela freqüência natural de vibração (no 

presente caso, limitada a uma década de Hertz) . Já o pêndulo forçado, apesar da sua menor 

sensibiUdade, pode ter sua freqüência de trabalho variada em 6 décadas de Hertz. 

Tabela III.2.- Principais características técnicas dos pêndulos de torção utilizados. 

CARACTERÍSTICA PÊNDULO LIVRE PÊNDULO FORÇADO 

fabca de freqüência de 0,5 Hz a 5 Hz * de lO-'Hz a 65KHz. 

hmite de detecção da defasagem -0- A 0 = 10"' rad 

fabca de temperatura 300 a 1300K 3 0 0 K a 1300K 

taxas de aquecimento/ resfriamento 1,2 ou 3 K/min. 1, 2 ou 3 K/min. 

ampütude de deformação em torção 1x10"' a 1x10"^ 1x10"' a 1x10"^ 
* esta freqüência é extremamente dependente da espessura da amostra, do seu módulo de cisalhamento e do 

momento de inércia do próprio pêndulo. 

III.2.3.1.- Pêndulo Livre 

Uma vista geral do pêndulo hvre é mostrado na Fig. III.2. A principal diferença visual 

entre este e um pêndulo forçado deve-se á ausência das massas inerciais sobre a balança neste 

último. 

O princípio de funcionamento do pêndulo livre consiste, resumidamente, em se impor 

pequenos e sucessivos torques em fase, por meio de bobinas eletromagnéticas, á amostra que 

se situa internamente ao pêndulo na região do fomo (Fig. 111.2-detalhe), obtendo-se cada 

ponto do espectro de atrito intemo. A amplitude da deformação por torção é detectada por 

meio do deslocamento do febce laser sobre uma fotocélula depois da reflexão deste fèbce sobre 
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um espelho, que por sua vez encontra-se colado ao eixo de fixação da amostra. Este sinal de 

deslocamento é continuamente transmitido para o computador, que converte esse 

deslocamento em deformação em torção por meio da expressão III. 1. Uma vez alcançada a 

amplitude desejada, cessam-se os torques sucessivos e o sistema (balança inercial + amostra) é 

deixado oscilando livremente. O decréscimo de amplitude, bem como o tempo são medidos 

novamente através do deslocamento do febce laser sobre a fotocélula e o número de pontos 

medidos por período é assim transmitido ao computador que calcula o atrito intemo e a 

freqüência de oscilação do pêndulo. 

Como já descrito no Capítulo-II e detalhado no Apêndice-B, a ampütude de 

deformação (s) de uma barra de secção retangular, quando submetida a esforços de torção, é 

dada pela equação I I I . l , onde = a = 0,141 para as dimensões da secção transversal das 

amostras ensaiadas no presente estudo, (e) é a espessura da amostra, (/) é o comprimento da 

amostra e ( ^ é o ângulo de torção. A expressão mencionada é váüda somente para barras de 

formato retangular ou quadrado. 

E = p e e / a / ( I I I . l ) 

O pêndulo üvre fornece como parâmetros de saída espectros do atrito intemo em 

fimção da temperatura e da freqüência de oscüação em fiinção da temperatura, sendo que esse 

úhimo parâmetro pode ser convertido em módulo de cisalhamento (G) segundo a equação 

III.2, onde [f(T)] é a freqüência de oscüação em fiinção da temperatura (T), G (T) é o 

respectivo módulo de cisalhamento a temperatura T, (/) é o momento de inércia, {b, e, í) são, 

respectivamente, largura, espessura e comprimento da amostra e P é uma constante de 

proporcionaüdade que varia segundo as dimensões da secção transversal da amostra. 

O valor do momento de inércia (/) do pêndulo livre medido, quando üvre de qualquer 

peso suplementar, foi aproximadamente 2xlO"*Kg.m^, e, aproximadamente, IxlO'^Kg.m^ para 

um aumento adicional de 500g de massa ao sistema. 

G (T) = (271)' I (P b e ' / 1 [f(T)l' (III.2) 

O fiincionamento do pêndulo üvre para as medidas aqui obtidas é descrito a seguir: 

Primeiramente, fixam-se as extremidades da amostra a ser medida em duas pinças de aço inox; 
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em seguida, uma extremidade do conjunto (pinça+amostra+pinça) é fixada rigidamente a uma 

barra circular feita de Inconel®. Introduz-se, então, este novo conjunto de barra+pinças dentro 

de tmi fomo elétrico de resistência tubular, de forma que a amostra se encontre no centro do 

fomo. A seguir, coloca-se o conjunto barra+pinças+fomo dentro da câmara do pêndulo e fixa-

-se a balança à parte superior da barra que havia sido fixada dentro do fomo. A balança é a 

parte do sistema de medida que suporta, além dos pesos inerciais variáveis, dois imãs 

permanentes (detalhe B da Fig. III.2) que são responsáveis pela excitação mecânica da 

amostra. E m seguida, posiciona-se as duas bobinas elétricas ao redor dos dois braços contendo 

os imãs permanentes. Finalmente, fecha-se e sela-se a câmara e se üga o sistema de vácuo, bem 

como o restante do sistema de detecção acoplado ao computador. O ensaio inicia-se quando o 

m'vel desejado de vácuo é alcançado e o sistema de vácuo permanece ligado durante todo o 

período de medida. U m desenho menos técnico e mais esquemático é mostrado na Fig. III .3, 

onde tem-se uma melhor visuaüzação do pêndulo e seus elementos, e de como a amostra sofre 

deformação. 

Visando melhorar a quaüdade das medidas, úitroduziu-se uma rotina computacional, 

baseada na anáüse de Fourier do decaimento üvre da ampütude [(Yoshida, 1981), (Baur, 

1983)] e, dessa forma, o decaimento üvre das amplitudes pode ser descrito por uma fimção do 

tipo mostrado pela equação I I I .3 : 

m = m +f2(t) +f3(t) (III.3) 

onde t é tempo, fi(t) representa o termo principal da oscüação amortecida e que, de fato, 

guarda o valor do atrito intemo, fi(í) é o fator que considera a contribuição de eventuais 

oscilações parasitas e fi(t) é o fator que considera a contribuição de fracos mídos de medida. 

Desta forma, a oscüação amortecida da amostra pode ser apresentada na notação complexa 

mostrada nas expressões III.4 e III .5, onde o)» é a freqüência angular da oscüação üvre, ©i a 

freqüência angular complexa, A a amplitude complexa. A* o conjugado complexo da 

amplitude, e t2 é o período de oscilação da amplitude. Assim, o atrito intemo é calculado, na 

prática, pela expressão III.6. 

f , ( t ) = 1/2 [(A e x p (jco.t) + A* e x p (-jco, t)] (III.4) 

0)1 = Mo + j / t | = 271 / t2 + j (1 / t i) (III.5) 

Q"' = 2 / CO, t, = t2 / (711,) (III.6) 
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Fazendo-se uso de uma transformada de Fourier discreta sobre f(t) num período de 

tempo ta, pode-se obter a expressão III.7, onde o termo B + C s são aproximações lineares de 

movimentos parasitas. A equação III.7 é válida apenas quando ( 2 " » > N » > 1 ) , onde 2 " c é 

o número total de pontos lidos no período ts do período de decrescimento livre. N e o número 

de pontos lidos por período de oscilação. Usando-se quatro valores sucessivos de F(Si) e 

assumindo-se que s = (coots) / 27i, os valores de 5 e C podem ser desprezados, e assim t\ é 

obtido permitindo o cálculo de Q"V No pêndulo livre em questão, o valor 2 " foi estabelecido 

como sendo 1024 e N pode variar entre 16 e 64 em função da íreqüência de oscilação. 

F(s) = A/2 {(1 - exp(jco,t3))2"} / |- j({D,t3 - 27is)l + B + C.s (III.7) 

Figura III.2.- Vista geral do pêndulo de torção livre mostrando a câmara de vácuo do 

pêndulo, erguida (seta A), e algumas partes internas expostas (seta B) 
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1 - Amostra 
2- Prendedores da amostra 
3- Forno (resistência) 
4- Prendedor inferior preso 

dentro do forno 
5- Terniopar 
6- Câmara de aço (parte inferior) 
7- Barra de transmissão em liga 

TZM ™ 

8- Balança inercial 
9- Três fios de aço do 

suporte da balança 
Contrapeso 

11- Pesos inerciais cambiáveis 
12- Bobinas de Excitação 
13-Braços em S da balança 

contendo os imãs permanentes 
14- Canhão laser 
15- Espelhos-guias do feixe laser 
16- Fotocélulas para se detectar a 

amplitude de deformação 
em torção 

17- Servo-molor destinado a 
corrigir a descentragem do feixe 

18- Câmara de vácuo em aço 
19- Bases anti-vibratórias 

- Posição da fotocélula para 
se detectar altas amplitudes 
de excitação. 

*- o contrapeso lem o objetivo de eliminação de tensões uniaxiais 
TZM™ -liga de titânio para uso em alias temperaturas 

Figura III .3. - Desenlio esquemático do pêndulo de torção livre ressaltando seus principais componentes. 



52 

(c) (e) (d) 

Figura III.4.- Fotografia de algumas partes do pêndulo livre mostrando; (a-) balança 

inercial mostrando os braços em S com os imãs permanentes (seta A) e um 

espelho de deflexão do laser (seta B), (b-) balança com pesos inerciais (seta B) 
e bobinas posicionadas (seta A), (pinças para fixação da amostra (seta A), (c-) 

pinças para fixação da amostra, (d-) fixação da haste da amostra contendo o 

forno elétrico (seta), (e-) fomo. 
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IIL2.3.2.- Pêndulo Forçado 

U m pêndulo de torção a vibrações forçadas, denominado simplesmente como pêndulo 

forçado, foi empregado visando determinar, por meio de medidas de atrito intemo, alguns 

parâmetros de ativação, tais eomo, entalpia de ativação e tempo de relaxação. As principais 

características deste pêndulo são mostradas de maneira comparativa na Tabela I I I . l , e seu 

princípio de fimcionamento básico consta do capítulo II. 

Neste pêndulo, Fig. III .5, as medidas de atrito intemo podem ser efetuadas em função 

da temperatura, tais como as medidas feitas com uso do pêndulo livre, ou isotérmicamente, em 

função da freqüência de oscüação imposta. 

As amostras usadas neste tipo de pêndulo (Lakki, 1994) são mais espessas do que 

àquelas usadas no pêndulo üvre (ex. l,Omm no presente caso), visando aumentar a freqüência 

natural de oscüação do pêndulo (~ 60 Hz) e assún, minimizar efeitos de interferência, como 

principalmente a ressonância entre a freqüência imposta e a freqüência natural. 

Como j á descrito para o pêndulo üvre e váüdo para este pêndulo, todos os dados de 

entrada e saída são controlados por um computador . N o pêndulo forçado, quando a medida de 

atrito intemo é feita em ílinção da temperatura, os parâmetros de entrada são as dimensões da 

amostra, fabca de temperatura e taxas de aquecimento e resfriamento. Estes parâmetros são os 

mesmos quando se deseja fazer medidas isotérmicas em função da freqüência, diferenciando 

apenas em se adicionar ao programa de medida a faixa de freqüência a ser medida, o número 

de pontos a se obter e a temperatura das medidas isotérmicas. As principais diferenças 

tecnológicas entre este pêndulo e o pêndulo üvre são: (a-) a balança utilizada no pêndulo 

forçado deve ter menor massa com o objetivo de se diminuir a freqüência de vibração natural 

do sistema; (b-) a interface eletrônica entre o computador e a detecção da fotocélula, está 

acoplada a um amplificador, não é mais analógica e sbn um instmmento gerador anaüsador de 

sinais harmônicos (Schulumberger® modelo SOLATRON 1250), que é responsável pela 

geração do impulso e detecção da resposta; (c-) a utilização de dois feixes laser e duas 

fotocélulas, sendo que, a grosso modo, um conjunto laser-fotocélula mede a tensão aplicada 

pelo gerador de harmônicos e o outro conjunto mede a deformação sofrida e detectada pelo 

mesmo gerador (Fig. III.6). 

Pode-se, mesmo intuitivamente, verificar que a precisão das medidas de atrito intemo 

feitas nesse pêndulo dependem da acuidade com que o gerador/anaüsador pode detectar a 
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diferença de fase entre a tensão aplicada e a deformação sotrida. A amplitude de excitação, a 

faixa de freqüências a ser varrida durante a medida isotérmica de atrito interno, bem como a 

taxa com que varia cssa freqüência e/ou o número de pontos a ser medido por cada década de 

Íreqüência deve ser manualmente introduzido no gerador/analisador, antes de se iniciar o 

programa de medida no computador. A laixa dc íreqüência. a taxa e o número de pontos por 

década determinam a confiabilidade dos valores das medidas de atrito interno, bem como o 

tempo no qual a medida vai ser efetuada. Por exemplo, para medidas na faixa de lOHz a 10"' 

Hz, uma medida isotérmica demora em torno de 7 horas; no entanto, tal medida pode iicar 

comprometida (ex. microfluência) em medidas a altas temperaturas, nas mesmas condições de 

número de pontos anterior, mas mudando-sc a faixa dc freqüência para lOHz a lO'^Hz. 

resultando num tempo de medida da ordem de 4.5 dias. 

Figura 111.5.- Pêndulo de torção forçado; (a-) vista geral do equipamento, (b-) foto da parte 

central do pêndulo mostrando o fomo (seta A) e a amostra de referência (seta 

B). 



55 

16. 
17. 
18. 
19. 
20. 
21. 

Amostra 
Material Referência 
Bobinas Indutoras 
ímã Permanente 

Tcrmopar 
Fomo à Resistencia 
.4nteparo 
Circulação de .Água 
Fio de Suspensão 
Braço da Balança 
Contra Peso 
LASER 
Espelho 
Fotocélula 
Centralizador Motorizado 
da Fotocélula 

Detector de Sinal 
Cámara de Vácuo 
Bomba Mecânica de Vácuo 
Bomba Difusora 
Válvulas Eletropneumáticas 
Sensores de Vácuo 

Figura 111.6- Desenho esquemático do pêndulo de torção forçado ressahando seus 

principais componentes. 
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IIL2.4.- Procedimento de Medidas para cada Pêndulo 

-Pêndulo L iv re 

Tanto para as amostras de NisAlTa, quanto para as amostras NisAl-b, as medidas de 

atrito intemo foram feitas para todas as orientações escolhidas. 

As amostras de NisAlTa com orientações segundo as direções <001> e <111> foram 

medidas nos estados como-recebidas, bem como após deformação plástica em torção, sendo 

essas aqui denominadas simplesmente como amostras pré-deformadas. As deformações 

plásticas foram feitas dentro dos pêndulos de torção, tanto a temperatura ambiente (~300K) 

como a altas temperaturas (1300K) em três m'veis de deformação, que são 2 , 5 % , 10% e 20%. 

Para cada nível de deformação e, em cada temperatura de deformação, foi usada uma amostra 

nova, ou seja, no estado como-recebida. As amostras foram deformadas manualmente por 

meio de múltiplas pequenas torções de 22,5 graus. A magnitude da deformação plástica foi 

estimada por meio da equação I IL1 . Para cada amostra, em cada mvel de deformação, duas 

amplitudes de excitação foram usadas: 5x10"*, considerada a mais elevada amplitude aplicável 

sem que seja introduzida qualquer deformação plástica durante as medidas de atrito intemo; e 

1x1 o ' que pode ser considerada uma medida Umite, a b a k o da qual a dispersão das medidas 

compromete o resuhado para a detecção do atrito intemo. Para algumas amostras, foram 

feitas também amphtudes de excitação intermediárias (1x10"^ e 5x10"^) com o objetivo de se 

verificar a variação dos espectros de atrito intemo em fijnção da ampütude de excitação. 

As medidas de atrito intemo de cada amostra, para cada nível de excitação, 

compreendem no mínimo um ciclo de tratamento composto de três estágios, como descrito a 

seguü-: aquecünento da amostra de 300K a 1300K, a uma taxa de 2K/min., recozünento por 

30min. a 1300K e resfriamento de 1300K a 300K a mesma taxa de resfriamento. As medidas 

de atrito intemo foram efetuadas durante o aquecimento, patamar e resfriamento sem 

intermpção. 

O mesmo procedimento já descrito para as orientações <111> e <001> da amostra 

NÍ3AlTa, foi também adotado nos ensaios das amostras de NisAlTa e NisAl-b, ambas com 

orientação <110> e apresentando como úrüca diferença, o fato de as medidas serem feitas em 

amostras, tanto no estado como-recebidas, como pré-deformadas 2 , 5 % e 10%. No caso destas 

amostras, nenhuma medida foi feita em amostras pré-deformadas 2 0 % . 
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- Pêndulo Forçado 

As medidas de atrito intemo usando-se pêndulo forçado foram feitas em amostras 

NisAlTa orientações <111> e <110>, bem como em amostras binarias NisAl-b com orientação 

<110>, estando todas no estado como-recebidas. As medidas isotérmicas de atrito intemo 

foram feitas a temperaturas de 850, 900, 950, 1000 e 1050K. As medidas isotérmicas de atrito 

intemo foram feitas em função da freqüência de vibração para uma fabca de lOHz a 10"^ Hz. O 

número de pontos por década usado aqui foi de 20 e amplitude de excitação de 1x10"^. 

Em resumo, quatro possibilidades serão seguidas durante as medidas de atrito intemo a 

fim de se estudar a anomalia de limite elástico sobre um espectro contínuo de atrito intemo. 

Ensaios de espectroscopia mecânica de amostras com microestratura bmta de fusão 

(aqui denominadas não-deformadas) sob amplitudes de deformações pequenas (c =1x10' ' ) . 

Ensaios de espectroscopia mecânica de amostras com microestmtura bmta de fiisão 

sob amplitudes de deformações elevadas ( s =5x10"^). 

Ensaios de espectroscopia mecânica, utilizando-se os dois mveis de amplitudes de 

excitação descritos acima, de amostras pré-deformadas plasticamente sob torção, à 

temperatura ambiente, nas magnitudes 2 ,5%, 10% e 2 0 % sendo que cada m'vel de 

deformação é aplicado a amostras distintas. 

Ensaios de espectroscopia mecânica, utilizando-se os dois níveis de amplitudes de 

excitação descritos acima, de amostras pré-deformadas plasticamente sob torção, à 

temperatura de 1300K, nas magnitudes 2 ,5%, 10% e 2 0 % sendo que cada m'vel de 

deformação é aplicado a amostras distintas. 
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CAPITULO IV 

RESULTADOS 

IV. 1.- Características dos Materiais 

Ambos espécimes, NisAlTa e NÍ3A], foram observados via Microscopia Óptica (MO) e 

Microscopia Eletrônica de Varredura com os objetivos de analisar a microestrutura de 

solidificação e detectar a presença de outras fases. Microestruturas dendríticas podem ser 

observadas na Fig. IV . l . l - ( a ,b ) em ambos os espécimes e, mesmo depois de sucessivos ciclos 

de aquecimento a 1300K por 30 min., não foram detectadas mudanças microestruturais. Por 

não terem sido observadas quaisquer segregações entre braços de dendrita, julgou-se não ser 

necessária a apresentação das fotos feitas via M E V , pelo fato das mesmas serem idênticas 

àquelas obtidas por MO. 

Observando as microestruturas de solidificação de ambos os espécimes monocristalinos 

de NisAlTa (Fig. IV. 1.1-a) e NijAl (Fig. I V . l . l - b ) , observa-se espaçamentos interdendríticos 

diferentes para cada amostra. As amostras de NisAITa apresentaram dois tipos de espaçamento 

entre dendritas: 0,42±0,08mm e 0,09±0,03mm, respectivamente. Já as amostras de NÍ3AI, 

apresentaram espaçamentos interdendríticos de 0,70 ± 0 ,25mm e 0,23 ± 0,08mm, 

respectivamente. 

Análises por difração de raios-X, pelo método de Laue, em superfícies polidas de 

NisAlTa e NÍ3AI, revelaram desorientações ao longo das superfícies das amostras de 5° e 2° 

graus, respectivamente. Visando explicar estas pequenas desorientações de braços de dendritas 

em uma mesma amostra, foram preparadas várias lâminas finas para observações via MET. Os 

resultados são mostrados nas pranchas ilustradas na Fig. IV. 1.2 e na Fig. IV. 1.3. Utilizando-se 

o método de Ham e Sharpe [Ham e Sharpe, 1961] para medidas de densidades de 

discordâncias, obteve-se os valores de I x l O ' e 5x10^ linhas/cm^ para NÍ3AlTa e NÍ3AI, 

respectivamente. Os valores de densidades de discordâncias foram corrigidos por um fator. 
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dependente do vetor de difração g usado, para que essas densidades levassem em conta as 

discordâncias invisíveis, e assim, serem mais representativas. Apesar do método usado não ser 

muito preciso, o mesmo é suficiente para um estudo comparativo entre os dois espécimes. 

Nos dois tipos de espécimens, íbram ainda observados, por A / E T " (Fig. lV.I .4-(a . b). 

arranjos de superdiscordâncias. mais freqüentes em Ni.;AlTa que cm amostras dc Ni.,Al. 

N Í 3 A I T a 

<1 iO> 

<0C)1> 

< 1 1 0 > 

Ni^^Al - b ina ry 

< i l l> 

<541> 

< 123> 

Figura IV. 1.1.- Microscopia Óptica dos espécimes como-recebidos: (a) Ni^AlTa. (b) Ni-.Al. 



60 

[202] 

Figura IV. 1.2.- M E T dos espécimes NiaAlTa, como-recebidos, mostrando a distribuição de 
superdiscordâncias, próximo ao eixo de zona [001], com a direção [110] 
normal à lâmina fina. 
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m 

Figura IV. 1.3.- M E T dos espécimes binarios NÍ3AI, como-recebidos, mostrando a 

distribuição de superdiscordâncias, próximo ao eixo de zona [001], com a 

direção [110] normal à lâmina. 
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. 1 . 9 | J , N I 

[220] 

B 

Figura IV.] .4.- M E T dos espécimens como-recebidos, mostrando arranjo de discordâncias, 
(a) NisAlTa, (b) N Í 3 A I . 
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IV .2 . - Espec t roscop ia Mecân ica em F u n ç ã o da T e m p e r a t u r a 

O principal espectro estudado no presente trabalho é o da medida de atrito interno em 

função da temperatura. 

Na Fig. IV.2 .1 , tem-se um exemplo de um espectro de atrito intemo, mostrando seus 

principais aspectos, para uma amostra como-recebida, cortada segundo eixo <111>, com 

amplitude de excitação de 5x10' ' , durante um ciclo de aquecimento® e resfriamento. Esses 

principais aspectos são resumidos ababco: 

a-) um pico de atrito intemo a aproximadamente 960K que , nesse trabalho, será denominado 

de pico-AI 

b-) um ílindo de atrito interno abaixo do pko-AI, referido daqui em diante como RTIFB. 

C - ) um fimdo de atrito intemo acima do pico-AI, referido daqui em diante como HTIFB. 

d-) um decréscimo da freqüência, e por conseqüência do módulo de cisalhamento conforme a 

temperatura aumenta. 

e-) uma histerese de atrito intemo entre os ciclos de aquecimento e resfriamento. 

15 

Fundo de Atrito Interno a 
Temperaturas Intermediárias - (RTIFB) 

10 -

5 -

O 

400 600 800 1000 1200 

Figura IV.2 .1 . - U m típico espectro de atrito intemo para a direção <111> da amostra 

NiaAlTa mostrando as principais características observadas para todos os 

tipos de amostras; amplitude de excitação de 5x10''' e taxa de 2K/min. 

Por motivo de clareza, todos os espectros apresentados doravante exibirão somente a cruva de aquecimento 
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IV.2 .1 . - A m o s t r a s do Espéc ime N b A l T a 

IV. 2.1.1.- Efeito da Freqüência de Oscilação 

-Amos t ra s com or i en tação <111> 

O efeito da freqüência nos espectros de atrito interno para amostras (como-recebidas) 

com esta orientação é mostrado na Fig. IV.2.2. Aplicando-se a mesma amplitude de excitação, 

pode-se verificar que o RTIFB é aproximadamente 5 % mais elevado à freqüência de 0,3Hz do 

que para freqüências dez vezes maiores. 

A pequena mudança de posição do pico em relação à temperatura, resultante da 

mudança da freqüência de oscilação não é muito grande, e é resultado direto da relação entre 

temperatura do pico-AT e freqüência de excitação. Tal fenômeno não é exclusivo desse tipo de 

amostra pois também foi detectado em outras orientações, tanto do NiaAlTa, quanto do NÍ3AI. 

Por outro lado, a intensidade do p\co-AI é menor para menores freqüências de 

oscilação. O fundo HTIFB pode ser considerado similar para ambas as medidas se os 

espectros forem superpostos de modo que ambos os picos estejam na mesma posição em 

relação a temperatura. 

Portanto, dois fatos interessantes podem ser observados nesta curva: (a) uma 

diminuição da amplitude do pico com a diminuição da freqüência; (b) o fundo HTIFB apenas 

se desloca em posição, sem diminuir de intensidade. Como foi observado o mesmo 

comportamento para outras orientações do NisAlTa e do NÍ3AI, não julgou-se necessária a 

apresentação repetitiva dos resultados. 
15 

400 600 800 1000 1200 

Figura IV.2.2.- Efeito da freqüência de oscilação durante as medidas de atrito intemo para 

amostras de NisAlTa com orientação de eixo <111> não-deformadas; 

amplitude de excitação de 5x10"'' e taxa de 2K/min. 
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IV.2.1.2.- Efeito da P ré -Defo rmação 

- Amos t r a s monocr i s ta l inas com or i en tação <111> 

As medidas de atrito interno dos espécimes com orientação <111> são apresentadas 

nas figuras IV.2.3 (a,b), mostrando os efeitos das pré-deformações plásticas sob torção, à 

temperatura ambiente, e os resultados a 1300K, respectivamente. A Fig.IV.2.3(a) apresenta o 

comportamento de amostras pré-defonnadas à temperatura ambiente, após o primeiro ciclo de 

aquecimento / resfriamento. 

1 5 

1 0 

O 

Q"' x [10 -̂ 1 

<111> 

DEFORMADA PLASTICAMENTO A 
TEMPERATURA AMBIENTE Í300K) 

O as_received o 

X 2.5% 9 

4 0 0 6 0 0 8 0 0 1 0 0 0 1 2 0 0 

Figura IV.2.3.-(a) Espectros de AI para amostras NisAlTa com orientação de eixo <111>, 

no estado como-recebido, deformadas plasticamente a 2 ,5%; 10 e 2 0 % a 

300K, 2K/min. e amplitude de excitação 5x10"^. 
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Figura IV.2.3.-(b) Espectros de AI para amostras NisAlTa com orientação de ebco <111>, 

no estado como-recebido, deformados plasticamente a 2 ,5%; 10 e 2 0 % : 

deformadas plasticamente a 1300K, (2Kymin., 5x10""). 

Os fundos RTIFB, tanto para amostras deformadas a 300K como para amostras 

deformadas a 1300K, podem ser considerados linhas retas, ou constantes, numa fabca que vai 

da temperatura ambiente até a temperatura de aproximadamente 850K, quando há o im'cio do 

pico-Al. Urna anáUse minuciosa do espectro da Fig.IV.2.3(a) revela que o fundo RTIFB 

apresenta uma menor intensidade para amostras não-deformadas, do que para amostras pré-

deformadas à temperatura ambiente. Aumentando-se a intensidade da pré-deformação, 

verifica-se um aumento do fundo RTIFB, que não é proporcional ao valor da pré-deformação 

aplicada. 

Para ambas as temperaturas de pré-deformação, e mesmo para amostras não-

deformadas, os picos de atrito intemo têm seus máximos a temperaturas de aproximadamente 

940K. As amostras não-deformadas apresentam Q"' aproximadamente igual a 8,5x10'''. 

Após uma deformação plástica de 2 ,5%, a altura do p ico-A/ apresenta uma Ugeira 

queda de intensidade (Q"' = 7,5x10"'') á temperatura ambiente, quando comparada às amostras 

não-deformadas. Aumentando-se o grau de deformação para 10%, este pico é ainda menor 
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para amostras não-deformadas (Q"' = 8,0x10"^), mas ligeiramente mais intenso que em 

amostras com 2 , 5 % de deformação. O pico-Al de menor intensidade ( Q ' = 5,0x10"^) foi 

detectado em amostras pré-deformadas plásticamente (20%) . 

Contrariamente às pré-deformações à temperatura ambiente, as amostras pré-

deformadas a 1300K (Fig.IV.2.3 (b)) apresentam menor intensidade do fundo RTIFB que as 

amostras deformadas a 2 ,5%. Aumentando-se o grau de pré-deformação plástica, o fimdo 

RTIFB aumenta e a intensidade do pico-Al diminui. As amostras pré-deformadas 

plásticamente a 10% apresentam um aumento do fundo RTIFB de 0,8x10'^ para 1,3x10 ^ e a 

intensidade do pico-Al diminui de 9,3x10"^ para 5,5x10"\ que é a menor intensidade dentre as 

amostras com orientação <111> pré-deformadas a 1300K. As amostras pré-deformadas a 2 0 % 

apresentam uma diminuição do fundo RTIFB em relação às amostras pré-deformadas a 10%, 

mas a intensidade do pico-Al aumenta para 6 ,8x10 ' \ Desta forma, esta série de medidas de AI, 

efetuadas em amostras pré-deformadas a 1300K apresentam uma clara conexão entre as 

intensidades de deformação. 

O deslocamento da posição do pico-Al em relação à temperatura, observado na 

Fig.IV.2.3-(a,b), é devido á diferença de freqüências de oscilação praticadas durante as 

medidas, como já apresentado na Fig.IV.2.1. 

O fundo HTIFB apresenta um aimiento exponencial da intensidade em função da 

temperatura para amostras não-deformadas. Nas amostras deformadas à temperatura ambiente, 

o fundo HTIFB mantém a forma exponencial, mas apresenta valores mais elevados em 

amostras com deformação de 2 ,5%. Aumentando-se a deformação para 10%, os valores de 

intensidade diminuem, mas ainda permanecem acima do valor encontrado para amostras não-

deformadas. Apenas as amostras com pré-deformação de 20%, à temperatura ambiente, 

apresentaram menor mvel do fundo HTIFB do que nas amostras não-deformadas. 

Como mostrado na Fig.IV.2.3(b), as amostras deformadas a 1300K apresentam um 

fimdo HTIFB também com formato exponencial, mas a mais elevadas intensidades mostram-

se presentes para amostras com 10% de deformação, seguidas, em ordem decrescente pelas 

amostras com deformações plásticas de 2,5 %, 2 0 % e amostras não-deformadas. A 1200K, as 

curvas das amostras com 20 % de deformação e das amostras não-deformadas interceptam-se 

e, acima desta temperatura, o fundo HTIFB toma-se maior para as amostras não-deformadas 

do que para as pré-deformadas 2 0 % plásticamente. 

Em resumo, analisando-se o comportamento dos fundos HTIFB, RTIFB e pico-AI das 
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amostras pré-deformadas plasticamente, por torção, tanto à temperatura ambiente, como para 

as pré-deformadas a altas temperaturas, pode-se supor que estes três fenômenos estão 

relacionados com superdiscordâncias e/ou deformações plásticas. 

-Amostras monocristalinas com orientação <001> 

As Figs. IV.2.4-(a, b) apresentam os espectros de atrito intemo para as amostras com 

ebco na direção <001>, tanto pré-deformadas a 300K, quanto pré-deformadas a 1300K. 

Pode-se observar na Fig. IV.2.4(a) que as amostras não-deformadas apresentam um 

fundo RTIFB de menor intensidade do que as amostras pré-deformadas. Medindo-se o atrito 

intemo em amostras pré-deformadas á temperatura ambiente, verifica-se que o ílindo RTIFB 

apresenta um aumento de intensidade, indo de 0,4x10"^ até 0,8x10"\ Um aumento (de 

aproximadamente 0,4x10'^ a 1,0x10'^) na intensidade do fundo RTIFB foi detectado para 

medidas feitas em amostras com pré-deformação de 10%. Este aumento de intensidade é maior 

do que aquele das amostras com pré-deformação de 2 ,5%, até a temperatura de ensaio de 

aproximadamente 750K quando a intensidade do espectro de atrito intemo desta segunda 

amostra toma-se maior do que o atrito intemo da primeira amostra, ou em outras palavras, 

quando a intensidade do atrito intemo da amostra pré-deformada 10% a 300K toma-se menor 

do que a intensidade da amostra com pré-deformação de 2 , 5 % a 300K, sendo que esta 

mversão é mantida mesmo a altas temperaturas. Aumentando-se a pré-deformação de 10% 

para 2 0 % a 300K, o flindo RTIFB também aumenta de 0,4x10^ para aproximadamente 

1,3x10^ e novamente a mesma inversão do fiindo RTIFB, detectada para amostras com pré-

deformação de 2 , 5 % e 10%, é verificada para estas amostras, mas neste caso esta inversão é 

mantida até aproximadamente lOOOK, ou em outras palavras, até alguns graus após o pico-A/. 

Nota-se ainda na Fig.IV.2.4(a), que o pico-zl / mantém-se na mesma posição em 

relação a temperatura, para todos os m'veis de deformação, mas a intensidade deste pico 

aumenta seguindo o seguinte mvel de deformação da amostras: não-deformadas, com pré-

deformação de 10%, 2 , 5 % e 2 0 % . O fundo HTIFB apresenta um aumento de intensidade a 

medida que a amostra é submetida a crescentes deformações plásticas e o único espectro que 

não apresenta o mesmo comportamento é o das amostras com pré-deformação de 2 ,5%, cuja 

intensidade está entre a intensidade das amostras com pré-deformação de 10% e 20%. 
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N a Fig.IV.2.4(b), são apresentados os espectros de atrito intemo das amostras pré-

deformadas a 1300K. Observa-se que estas amostras apresentam um aumento do fundo 

RTIFB com aumentos crescentes dos graus de pré-deformação de 2 , 5 % e 10%. N o entanto, 

este mesmo comportamento não é o mesmo para amostras com deformações de 20%, onde o 

fiindo RTIFB apresenta intensidades entre as amostras com deformações de 2 , 5 % e 10%. O 

pico-A/' mantém a posição em relação à temperatura, como descrito para as amostras pré-

deformadas à temperatura ambiente, e suas intensidades après entam o mesmo comportamento 

como descrito para o fundo RTIFB. O flindo HTIFB é menor para as amostras não-

deformadas do que para essas orientações pré-deformadas 2 , 5 % a 1300K. Por outro lado, o 

fundo HTIFB para esta orientação com pré-deformações de 10% e 2 0 % a 1300K, apresenta 

intensidades que são maiores do que aquelas das amostras não-deformadas, mas menores do 

que os valores das amostras^pré-deformadas a 1300K, ou em outras palavras, os valores do 

fundo HTIFB para as amostras com pré-deformações de 10% e 2 0 % são intermediários entre 

os valores das amostras não-deformadas e das com pré-deformações de 2 ,5%. 
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Figura IV.2.4.-(a) Espectros de atrito intemo para amostras NiaAlTa com orientação de 

eixo <001>, nos estados não-deformadas, com deformações plásticas de 

2 ,5%; 10 e 20%: deformadas plasticamente a 300K; amplitude de 

excitação de 5x10"" e taxa de 2K/min. 
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Figura IV.2.4.-(b) Espectros de atrito interno para amostras NisAlTa com orientação de 

eixo <001>, nos estados não-deformadas, com deformações plásticas de 

2 ,5%; 10 e 2 0 % deformadas plasticamente a 1300K; amplitude de 

excitação de 5x10"'' e taxa de 2Kymin. 

-Amostras monocristalinas com orientação <110> 

As medidas de atrito interno foram feitas em amostras com eixos na direção <110> 

sendo que as amostras encontravam-se nos estados como-recebido, com deformações plásticas 

de 2 ,5% e 10%, tanto à temperatura de 300K como a 1300K. Não efetuaram-se medidas em 

amostras com deformação de 2 0 % para esta direção cristalográfica. Os espectros de atrito 

intemo são mostrados, para ambas as temperaturas, nas Figs. IV.2.5 -(a, b). Os espectros em 

(a) apresentam os resultados das medidas de atrito intemo feitas em amostras deformadas a 

300K. Verifica-se que os fiandos RTIFB para as amostras não-deformadas e com deformações 

plásticas de 2 , 5 % apresentam as mesmas intensidades (por volta de 0,5x10"^) e, apenas para 

amostras com 10% de deformação, o ílindo RTIFB apresenta maior intensidade (por volta de 

1,0x10'^). Por outro lado, o pico-Al apresenta maior intensidade para amostras não-

deformadas e esta intensidade diminue Ligeiramente para m'veis crescentes de deformação 

plástica. O fiando HTIFB apresenta quase a mesma intensidade para amostras não-deformadas 

e com 10% de deformação, no entanto, para amostras com 2 , 5 % de deformação, este fiíndo é 

ligeiramente maior. N o espectro da Fig.IV.2.5(b), apresentam-se as medidas para as amostras 

deformadas a 1300K, onde pode-se observar que o fiíndo RTIFB aumenta a medida que a 

deformação plástica aumenta. Na mesma figura, pode-se verificar que o pico-Al mantém sua 
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posição em relação a temperatura, mas sua intensidade aumenta para amostras, com 2 , 5 % de 

deformação e diminui para amostras com 10% de deformação. Uma observação mais 

cuidadosa do fundo HTIFB sugere que a intensidade do pico-AI não seja realmente maior 

para as amostras com deformação plástica de 2 , 5 % , mas é afetada pelo fundo HTIFB, que é 

elevado para estas amostras, quando comparado a amostras não-deformadas e amostras com 

deformação plástica de 10%. Nesta figura, pode-se ainda observar que a amostra com 10% de 

deformação apresenta um menor fundo HTIFB em relação a amostras não-deformadas. 

Os diferentes aspectos observados nos espectros de atrito intemo, para diferentes 

temperaturas de deformação plástica e para os diferentes m'veis de deformação, sugerem que 

discordâncias afetem tanto o pico-AI como os flindos HTIFB e RTIFB. Segundo as diferentes 

orientações utilizadas para as amostras, os diferentes sistemas de escorregamento que podem 

ser ativados em cada uma delas, desempenham um papel importante nos espectros de atrito 

intemo. 

1 5 

1 0 

O 

:q-' X [10-^] 

<110> 
DEFORMADA PLASTICAMENTE À 
TEMPERATURA AMBIENTE (300K) 

% não-deform. 

O 2.5% 

X 10% 

T ( K ) 

4 0 0 6 0 0 8 0 0 1 0 0 0 1 2 0 0 

Figura IV.2.5.-

(a) 

Espectros de atrito intemo das amostras NisAITa, com ebío segundo 

<110>, nos estados não-deformado. deformados plasticamente, sob 

torção, a 300K, a 2 , 5 % e 10%; amplitude de excitação de 5x10"* e taxa de 

2K/min. 
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Figura IV.2.5 . 

(b) 

Espectros de atrito intemo das amostras NisAlTa, com eixo segundo 

<1I0> , nos estados: não-deformado, e deformados plasticamente, sob 

torção, a 1300K, a 2 , 5 % e a 10% ; amplitude de excitação de 5x10"" e 

taxa de 2K/min. 

IV.2.1.3.- Efeito da Amplitude de Excitação 

Uma vez que o aumento anômalo do limite de escoamento foi detectado como sendo 

uma fimção da amplitude de deformação plástica (descrição no cap.I), procedeu-se a medidas 

de atrito intemo em diferentes amplitudes de excitação visando verificar a presença de algum 

efeito correlato. Para tanto, plotaram-se espectros de atrito intemo para cada um dos três tipos 

de orientação dos espécimes NisAlTa. Duas diferentes amplitudes de excitação (1x10"' e 
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5x10"" ) foram aplicadas em amostras nos estados não-deformadas, com pré-deformação de 

10% a 300K e pré-deformação de 10% a 1300K. 

- Amostras monocristalinas com orientação <111> 

O efeito da amplitude de excitação nos espectros de atrito intemo é mostrado nas Figs. 

lV.2.6-(a,b,c) para cada um dos três estados de deformação mencionados, respectivamente. 

Para as amostras nao-deformadas, os espectros de atrito intemo são mostrados na 

curva da Fig.IV.2.6(a). O fimdo RTIFB mostra-se mais elevado para as amostras excitadas a 

maiores amplitudes, sendo aproximadamente três vezes mais elevado quando passa de imia 

amplitude de excitação de 1x10"' para 5x10"^. O pico de atrito interno não se desloca, em 

relação à temperatura, quando se muda a amplitude de excitação, mas sua amplitude aimienta 

da mesma forma que o fundo RTIFB muda. A intensidade do atrito intemo é maior quando a 

amplitude de excitação é maior, obedecendo uma relação direta até uma temperatura de 

aproximadamente 1 lOOK, onde este fenômeno se inverte e o fimdo HTIFB é mantido elevado 

para pequenas amplitudes de excitação até uma temperatura de aproximadamente 1250K, onde 

a mtensidade do atrito intemo se inverte novamente e o comportamento esperado é 

restabelecido, ou seja, quanto mais alta a amplitude de excitação maior a intensidade do atrito 

mtemo. 

O espectro de atrito intemo para amostras pré-deformadas a 300K é mostrado na 

Fig.IV.2.6(b).Pode-se observar que a intensidade do atrito intemo em função da amplitude de 

excitação obedece à mesma "regra" que para as amostras não-deformadas, no que se refere ao 

espectro antes do pico-zl/, diferindo apenas pelo fato de que a diferença entre as intensidades 

de atrito intemo se mantém. Pode-se observar que, neste caso, a intensidade do p i c o - ^ não 

muda significativamente quando uma amplitude de excitação maior é aplicada. O fiindo 

HTIFB não apresenta inversões de intensidade, como observado nas amostras não-

deformadas, e suas intensidades são tão maiores quanto maiores forem as amplitudes de 

excitação aplicadas. 

Para amostras pré-deformadas a 1300K, o fundo RTIFB revelou uma pequena 

diminuição (Q"' vai de 2x10"" a 1,5x10"") quando comparado aos espectros de amostras não-

deformadas e amostras deformadas a 300K. O pico-AÍ apresenta um aumento de amplitude 

(Q"' varia de 8x10"^ a 11,5x10"^) quando comparado a amostras não-deformadas e deformadas 



74 

a 300K, mas a posição do pico em temperatura é a mesma quando comparado a espectros das 

Figs. IV.2.6(a) e (b). Este fenômeno mostrou-se presente em ambas as amplitudes de 

excitação. 

O ílindo HTIFB para aiuostra deformadas a 1300K apresenta maiores intensidades 

quanto maiores forem as amplitudes de excitação; e suas intensidades são de novo maiores 

quando comparadas as amostras não-deformadas e amostras pré-deformadas a 300K. 

E m resumo, quando as amostras são deformadas plasticamente, ou em outras palavras, 

quando discordâncias são introduzidas nas amostras, à temperatura ambiente ou a altas 

temperaturas, fica evidente sua influência nos espectros de atrito interno e são mais destacadas 

quando maiores amplitudes de excitação são aplicadas durante as medidas de atrito interno. 
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Figura IV.2.6.- Espectros de AI para amostras NisAlTa <111>, usando-se duas amplitudes 

(a,b) de excitação (1x10"' e 5x10""): (a) não-deformada, (b) com 10% de 

deformação a 300K; 
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Figura IV.2.6.- Espectros de AI para amostras NiaAJTa < ! ] ] > , usando-se duas amplitudes 

(c) de excitação (1x10"' e 5x10""): com 10% de deformação a 1300K (2K/min.) 

-Amostras monocristalinas com orientação <001> 

As Figs. IV.2.7 -(a,b,c) apresentam os espectros de atrito intemo para amostras com 

ebco de orientação <001>, usando-se duas amplitudes de excitação. Os espectros da Fig. 

IV.2.7-(a) apresentam medidas de amostra no estado não-deformado. Nesta figura, pode-se 

observar que aumentando-se a amplitude de excitação, o fimdo RTIFB aumenta de 0,1x10"^ 

para 0,5x10"^ (o pequeno sobressalto detectado até à temperatura de 600K será discutido em 

pormenores nas próximas seções). Ainda pode-se observar que a amplitude do pico de atrito 

intemo aumenta com o aumento da amplitude de excitação, mas a posição do pico-y4/ não 

muda em relação à temperatura. O fiindo HTIFB para estas amostras sofre um aumento de 

intensidade para as maiores amplitudes de excitação. 

N a Fig. IV.2.7-(b), mostra-se os espectros de atrito intemo para amostras com 

orientação <001>, pré-deformadas a 300K. Pode-se observar que o fimdo RTIFB aumenta 

aproximadamente de 0,4x10"^ para 1,0x10"'' e apresenta maiores intensidades quando 

comparado a amostras não-deformadas como mostrado na Fig.IV.2.7-(a). O pico-AÍ não-

muda sua posição em temperatura, mas sua intensidade aumenta da mesma quantidade que o 

fimdo RTIFB, em outras palavras, a intensidade do pico aparentemente não sofre um aumento 
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quando a amplitude de excitação é aimientada e o aparente aumento se deve ao aumento do 

fimdo RTIFB. O fimdo HTIFB não muda significativamente em comparação às amostras não 

deformadas e sua intensidade aumenta com o aumento da amplitude de excitação. 

O espectro de atrito intemo das amostras com pré-deformação de 10% a 1300K é 

apresentado na Fig.IV.2.7-(c) onde observa-se mais uma vez u m aumento do fiando RTIFB de 

aproximadamente 0,7x10"^ para 1,4x10'^ quando a amplitude de excitação é aiomentada. 

Novamente, pode-se observar que o p ico-A/ não muda sua posição em temperatura e seu 

aparente aumento de intensidade deve-se ao aumento do fimdo, sendo que esse aimiento é 

mais relativo ao fimdo RTIFB que ao HTIFB. O fiando HTIFB t em intensidades mais 

elevadas para maiores amplitudes de excitação. 
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Figura IV.2.7.- Espectros de atrito intemo para amostra NisAlTa <001>, usando-se duas 

(a,b) amplitudes de excitação (1x10'^ e SxlO"*): (a) não-deformada, (b) com 10% 

de deformação a 300K, (2K/min.); 



77 

10 
- Q - ' x [ 1 0 ••'] 

DEFORMADA PLASTICAMENTE 
A ALTA TEMPERATURA * I300K) 

6 -

4 -

2 -

(C) 

400 600 800 1000 1200 

Figura IV.2.7.-

(c) 

Espectros de atrito intemo para amostra NÍ3AlTa <001>, usando-se duas 

amplitudes de excitação (1x10"^ e 5x10"") com 10% de deformação a 

1300K (2K/niin.) 

-Amostras monocristalinas com orientação <110> 

As curvas apresentadas nas Figs. IV.2.8-(a, b, c) mostram espectros de atrito intemo de 

amostras com orientação <110> em fimção da temperatura nos estados não-deformados e com 

10% de deformação a 300K e 10% a 1300K. Comparando-se os três conjuntos de curvas que 

compõem a Fig.IV.2.8 (a,b,c), verifica-se que quanto maior a amplitude de excitação, maior é 

a intensidade do atrito intemo. Esta afimiação pode ser tomada como válida para as amostras 

nos três estados de deformação plástica. É importante notar também que a intensidade do 

pico-Al é mais elevada para as amostras não-deformadas do que para as amostras deformadas, 

que, por sua vez. apresentam as mesmas intensidades de picos para as duas amplitudes de 

deformação. 
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Figura IV.2.8.-
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Espectros de atrito intemo para amostras NÍ3AlTa <110>, usando-se duas 

amplitudes de excitação (1x10"^ e 5x10"*): (a) não-deformada, (b) com 

10% de deformação a 300K; (c) com 10% de deíbrmação a 1300K 

(2K/min.) 
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IV.2.2.- Espectros de Atrito Interno Segundo Diferentes Orientações e Espécimes 

Visando comparar os espectros de atrito intemo de diferentes orientações de espécimes 

de NijAlTa e de espécimes de NÍ3AI, a Fig.IV.2.9 foi obtida usando-se os resultados de 

amostras como-recebidas, considerando uma amplitude de excitação de 5x10'". Pode-se 

verificar que o fimdo RTIFB têm as mesmas características para as três orientações de 

NisAlTa, bem como para os espécimes de NÍ3AI, ou seja, uma pequena protuberância está 

presente em todos os espectros e isto desaparece a aproximadamente 580K e o fundo RTIFB 

mantém-se a um m'vel de 0,4x10"'' para todas as amostras. O pico-A/ aparece em todas as 

amostras, em ambos os espécimes, à mesma temperatura, diferindo entre si apenas quanto a 

suas intensidades. Pode-se ainda verificar na Fig.IV.2.10 que o pico-A/ de maior intensidade é 

aquele das amostras policristalinas de NÍ3AlTa (-10x10"^), seguindo, em uma ordem 

decrescente de intensidade (Fig.IV.2.9) pelo mesmo espécime que tem as orientações <111> 

(Q"' = 8x10"^), <110> (Q"' = 3,5x10"^) e <001> (Q"' = 1,5x10"^). O p ico-A/menos intenso pode 

ser observado na Fig. IV.2.9 para o espécime binário NÍ3AI (Q"' = 1,4x10"''). A pequena 

mudança deste último pico-A/ em relação à temperatura é relacionada à diferente freqüência de 

oscilação livre durante a medida da amostra. 

1 5 

1 0 

O 

- Q-i X [10-3] 

£ = 5 X 10-4 Não-Defonnado -

<()01> • <110> — • NÍ3(Al,Ta) 

X < i i i > 
— • NÍ3(Al,Ta) 

<110> 
NÍ3AI -b 

T [K] : 

4 0 0 6 0 0 8 0 0 1 0 0 0 1 2 0 0 

Figura IV.2.9.- Espectros de atrito intemo em função de temperatura para amostras 

monocristalinas de NÍ3AlTa nas três orientações cristalográficas, bem 

como de amostras binarias NÍ3AI. 



80 

Devido ao fato de que todos os picos em todas as amostras apresentam a mesma 

temperatura de imcio e a mesma temperatura de pico, parece lógico afirmar que todos os picos 

detectados são relativos ao mesmo fenômeno, ou seJEi, os picos relatados são na realidade um 

mesmo pico, referentes a um mesmo fenômeno, que apresenta intensidades diferentes para 

amostras com diferentes orientações e também diferentes composições químicas. 

IV.2.3. - Amostras Policristalinas de NijAlTa 

IV.2.3.1 - Efeito da Pré-deformação 

As amostras policristalinas de NisAlTa sofreram deformação plástica de 2 , 5 % à 

temperatura ambiente e a altas temperaturas. Estas amostras, bem como aquelas no estado 

como-recebidas, foram medidas pela técnica de atrito intemo no pêndulo de torção livre e o 

resultado é mostrado na Fig. IV.2.10. Pode ser observado nesta figura que o fimdo RTIFB 

apresenta o mesmo comportamento descrito para as amostras monocristalinas e que a 

intensidade do atrito interno é de cerca de 0 ,5x10 ' \ Pode-se ainda verificar a presença de u m 

pico de atrito intemo com imcio em aproximadamente 850K e máximo a aproximadamente 

93 OK. A intensidade mais elevada do pico-AI foi detectada para as amostras como-recebidas; 

as amostras deformadas à temperatura ambiente apresentaram menor intensidade de pico que 

as encontradas para as amostras como-recebidas, e até mais babeas intensidades de pico para a 

amostras deformada a 1300K. 

O fimdo HTIFB apresenta intensidades mais elevadas para as amostras como-recebidas 

em comparação as amostra deformadas a 1300K, mas o mesmo fimdo foi observado como 

sendo aínda mais alto para as amostras deformadas à temperatura ambiente. Analisando o 

fundo HTIFB, pode-se verificar que este não pode ser dissociado do pico-Al para amostras 

deformadas á temperatura ambiente. Está novamente claro que a introdução de uma 

quantidade pequena de discordâncias tem um papel importante tanto no pico-AI como no 

tundo HTIFB dos espécimes policristalinos. 
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Medidas de atrito interno, executadas com amplitudes de excitação de 

5x10"" para as amostras policristalinas de N Í 3 A l T a nos estados como-

recebidas, e com deformação de 2 , 5 % à temperatura ambiente e a 1300K. 

IV.2.3.2 - Efeito da Amplitude de Excitação 

O efeito da amplitude de excitação em amostras policristalinas como-recebidas, com 

2 ,5% de deformação à temperatura ambiente e a 1300K, medidas pela técnica de atrito interno 

usando-se amplitudes de excitação de 1x10"' e 5x10"", pode ser observado na Fig.IV.2.11. 

N a Fig.IV.2.1 l-(a) , são apresentados os espectros para ambas amplitudes acima 

mencionadas e pode-se observar que o fundo RTIFB é mais babeo para a menor amplitude de 

excitação, nas amostras como-recebidas. O mesmo fundo RTIFB foi detectado como sendo 

novamente mais alto para as amostras deformadas à temperatura ambiente e para amostras 

deformadas a 1300K, mas para estes dois estados de amostra, este fundo diminui de 

aproximadamente 1x10'^ para 0,5x10"\ quando a temperatura passa de cerca de 650K. 

A intensidade do pico-A/ apresenta valores mais altos para amplitudes de excitação 

mais altas e para amostras como-recebidas e deformadas à temperatura ambiente, mas a 

intensidade do p ico-A/ apresenta valores ligeiramente mais altos para amplitudes de excitação 

mais altas. Pode-se também verificar que tanto a intensidade do pico como o fundo RTIFB 

não aumentam a mesma quantidade quando a amplitude de excitação empregada é aumentada 

durante as medidas de atrito intemo. 



82 

O fundo HTIFB apresenta maiores intensidades para maiores amplitudes de excitação 

no caso de amostras como-recebidas e deformadas à temperatura ambiente, mas novamente 

para amostras deformadas a 1300K este fundo é só levemente dependente da amplitude de 

excitação. Outra característica interessante foi detectada nas amostras deformadas a 

temperatura ambiente quando medidas a altas amplitudes de excitação. Pode-se verificar que a 

região à direita do pico é associada ao fundo HTIFB de tal modo que é bastante difícil 

diferenciar a posição de "fim" do pico da posição de "começo" do fundo HTIFB. 
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Espectros de atrito interno para amostras NisAlTa policristalinas, nos 
estados não-deformadas, com deformações plásticas de 2 ,5%; 10 e 2 0 % : 
deformadas plasticamente a 300K; amplitudes de excitação de 1x10"' e 
5x10"" e taxa de 2K/min. 
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IV.2.4 - NÍ3AI B i n á r i o 

IV.2.4.1 • - Efeito da Pré-deformação 

As medidas de atrito intemo foram feitas em amostras binárias com e k o s na direção 

<110> sendo que as amostras encontravam-se nos estados como-recebido (ou não 

deformado), e com deformações plásticas de 2 , 5 % e 10%, tanto à temperatura de 300K como 

a 1300K. Não foram efetuadas medidas com amostras com deformação de 2 0 % para esta 

direção cristalográfica. Os espectros de atrito intemo em ílinção da temperatura são 

mostrados, para ambas temperaturas de deformação, nas Figs. IV.2.12. 

Nesta figura estão apresentados os resultados das medidas de atrito intemo feitas em 

amostras deformadas a 300K. Verifica-se que o ftmdo RTIFB para as amostras não-

deformadas apresenta maior intensidade de atrito intemo (por volta de 0,5x10"^); j á para 

amostras com 2 , 5 % e 10% de deformação, o fiindo RTIFB apresenta menores intensidades 

(por volta de 0,25x10") . N o entanto, observa-se que dentre as duas amostras deformadas 

plasticamente tem-se que este fimdo é maior para as amostras deformadas 10%. 

Por outro lado, o pico-AI apresenta maior intensidade para amostra não-deformada e 

sua intensidade aparenta diminuir ligeiramente, à medida que a deformação plástica aumenta. 

Observando-se melhor, verifica-se que, na verdade, os fiindos HTIFB e RTIFB diminuem e 

"arrastam" consigo o pico-AI. 

O fimdo HTIFB apresenta quase a mesma intensidade para amostras não-deformadas e 

para as amostras deformadas plasticamente 2 , 5 % e 10%. 

Observa-se que o pico se mantém à mesma temperatura que para as amostras do 

espécime NisAlTa, exceto que para o mesmo tipo de orientação as amostras daquela liga 

mostraram picos-AI de maior intensidade em relação às amostras binárias. 
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Figura IV.2.12.- Espectros de atrito intemo das amostras NisAl-b, com eixo segundo 

<110>, nos estados não-deformado, deformados plasticamente, sob 

torção, a 300K, nos níveis de 2 , 5 % e 10%; e ensaiadas com amplitude de 

excitação de 5x10"" e taxa de 2K/min. 

A Fig. IV.2.13 apresenta os espectros de atrito intemo para amostras com ebco de 

orientação <110>, usando-se amplitudes de excitação de 5x10"" e deformação plástica a 

1300K. Nesta figura, pode-se observar que a amostra deformada 2 , 5 % apresenta um espectro 

de atrito interno todo deslocado para uma maior intensidade, mas de uma maneira genérica, 

poder-se-ia dizer que tal espectro se mostra paralelo ao espectro de atrito interno do mesmo 

tipo de amostra no estado não deformado. Já as amostras deformadas plasticamente 10%, 

apresentam um mesmo tipo de espectro, diferindo apenas pelo fato desse espectro estar 

deslocado "paralelamente" para baixo em relação às amostras no estado não deformada. 
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Espectros de atrito intemo para amostras NisAI-b com orientação de 

eixo <110>, nos estados não-deformado, e deformadas plasticamente a 

1300K, sob torção, aos m'veis de 2 ,5% e 10%; amplitude de excitação 

de 5x10" e taxa de 2K/min. 

IV.2.4.2. - Efeito da Amplitude de Excitação 

Não são aqui apresentadas as figuras mostrando a influência da amplitude de excitação, 

pois tais curvas mostraram o mesmo comportamento já apresentado nos ensaios das amostras 

do espécime NisAlTa, ou seja, quando se aumenta a amplitude de excitação os espectros de 

atrito intemo se mostram todos deslocados para cima, ou melhor, apresentam maiores 

intensidades; no entanto, estes espectros eram praticamente paralelos aos espectros das 

amostras ensaiadas sob amphtudes de excitação de 1x10"'. 
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IV.2.5. - Amostras Deformadas à Temperatura Ambiente - 1 ° aquecimento 

As amostras com orientações <111> e <001> sofreram deformação em torção de 2 ,5 , 

10 e 2 0 % à temperatura ambiente, sendo então medidas no pêndulo de torção livre. O primeiro 

aquecimento, depois de cada nível de deformação, de cada amostra à temperatura ambiente é 

mostrado na Fig.IV.2.14 -(a,b). 

A característica principal destes espectros, que só aparece durante o primeiro 

aquecimento depois de cada m'vel de deformação, são as protuberâncias nos espectros atrito 

intemo da temperatura ambiente até aproximadamente 580K para ambas as orientações. Pode-

se verificar que estas protuberâncias aumentam em intensidade à medida que as intensidades de 

deformações aumentam. Pode também ser observado que as amostras como-recebidas 

apresentam uma protuberância pequena para ambas as orientações, sugerindo que uma 

significativa densidade de discordâncias móveis j á está presente no material como-recebido. 

O mesmo fenômeno também está presente para a orientação <110> e para as amostras 

policristalinas deformadas à temperatura ambiente, bem como para os espécimes de NÍ3Al-b. 

Observa-se ainda u m aumento da frequência de oscilação no intervbalo de - 4 0 0 a 600K 

e uma diminuição, acentuada, no caso das amostras com ebco <111> , desta frequência de 

oscilação na região correspondente ao pico-AI. 

0 , 9 6 

0 , 9 4 

0 , 9 2 

0 , 9 

0 , 8 8 

4 0 0 6 0 0 8 0 0 1 0 0 0 1 2 0 0 

Figura IV.2.14.- Amostra de NisAlTa com orientação <111> durante o primeiro 

(a) aquecimento após deformações plásticas de 2,5, 10 e 2 0 % à temperatura 

ambiente. 
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Figura IV.2.14.- Amostras de NisAlTa com orientação <001> durante o primeiro 

(b) aquecimento após deformações plásticas de 2,5, 10 e 2 0 % à temperatura 

ambiente. 

IV.3. - Parâmetros de Ativação 

IV.3 .1 . - Entalpia de Ativação 

A entalpia de ativação pode nos dar uma idéia sobre o fenômeno micromecânico que 

desempenha um papel importante sobre as características dos espectros de atrito intemo, tais 

como o pico e fundos. 

Visando calcular a entalpia de ativação do micromecanismo responsável pelo pico-A/, 

foram executadas medidas usando um pêndulo de vibrações forçadas. Estas medidas de atrito 

intemo foram executadas em função da freqüência para os tratamentos isotérmicos. Para cada 

tratamento isotérmico, efetua-se uma varredura de freqüências de excitação, fazendo-se assim 

com que o pico-A/ apareça em diferentes posições de freqüência, como se mostra na 

Fig.IV.3.1-(a). Através da expressão apresentada na Fig.IV.3.1-(b), traça-se uma curva do tipo 

Arrhenius (Fig.IV.3.1-(c)), donde pode-se obter, do coeficiente angular dessa reta, o valor da 
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entalpia de ativação do pico e, da interseção desta reta com o eixo-y, a constante de 

proporcionalidade de tempo de relaxação fundamental 

O exemplo dado para amostra policristalina (não-deformada) na Fig.IV .3.1, ilustra o 

procedimento adotado para se obter a entalpia de ativação. (Hact) e o parâmetro de 

proporcionalidade \ para o mesmo espécime com orientação <001> e <111>, ambos no 

estado como-recebido. 

Com o objetivo de se obter uma estimativa para a energia de ativação do fimdo HTIFB 

e da protuberância do primeiro aquecimento de amostras deformadas a temperatura ambiente, 

foi adotado o procedimento j á usado para determinação da entalpia de ativação do pico-zl/ e o 

resultado destas entalpias, tanto para o pico como para o fundo, é mostrado na Tab. IV. 1. 

Tabela IV. 1.- Entalpia de Ativação e constante de proporcionalidade para os 

espécimes NisAlTa policristalina bem como para monocristalinas de 

orientações <001> e <111>. 

Policristalina orientação <001> orientação <111> 

H,,, p i c o ( e V ) 2,97 ± 0,01 3,00 ± 0,05 3,10 ± 0 , 0 6 

-15 
1x10 . i x i o ' ' . i x i o ' ^ 

H^̂ , HTIFB (eV) não determinada 1,35 ± 0 , 2 0 1,00± 0,01 

^o(s ) 
não determinada 
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Entalpia de ativação exempüficando, para amostras policristalinas, o 

método de cálculo usado. 
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IV.3.2. - Medidas de Volume de Ativação 

O volume de ativação (Vact) pode nos dar indicações sobre o "tamanho" do 

micromecanismo detectado pela técnica de atrito intemo e, assim, permitir a identificação do 

fenômeno fisico responsável pelo amortecimento ocorrido a uma dada temperatura. 

O Vact foi determinado para as orientações <001> e <111> do espécime NisAlTa, no 

estado como-recebido. 

Os cálculos consistem em comparar os espectros de atrito intemo medidos em 

diferentes amplitudes de excitação, em fimção da temperatura e detectar a mudança de posição 

em relação à temperatura do pico-AI e do ftmdo HTIFB. Foi detectado uma mudança na 

posição do pico-AI e do fimdo HTIFB em relação à temperatura quando a ampHtude de 

excitação mudou de 1x10"' para 8x10"^ passando pelos valores de 2 e 5x10"". As máximas 

amplitudes de excitação empregadas foram de 8x10"" em vez de 1x10 ' \ a fim de se evitar 

deformações plásticas significativas, as quais poderiam gerar dúvidas adicionais sobre os 

cálculos já aproximados do volume de ativação. Nenhuma mudança de posição em relação a 

temperatura foi detectada para o fimdo RTIFB que permitisse o cálculo de seu volume de 

ativação. Com o objetivo de melhor ler a mudança de posição do fundo HTIFB em 

temperatura a região útil deste foi tomada como sendo a região onde os espectros eram o mais 

próximo de uma condição de paralelismo entre si. Para uma melhor observação da mudança de 

posição em temperatura do pico-AI, os fundos RTIFB e HTIFB foram subtraídos dos 

espectros, depois de alguns procedimentos computacionais laboriosos e, supondo-se que todos 

os fundos apresentam um comportamento exponencial. 

N a Fig.lV.3.2-(a), tem-se, como um exemplo, os espectros de atrito intemo usados 

para a obtenção do volume de ativação do fimdo HTIFB. O uso da expressão da Fig.lV.3.2-

(b) é uma aproximação para se calcular o volume de ativação do fundo, lembrando-se de que 

esta expressão foi inicialmente definida somente para o pico-AI. Por meio da expressão acima 

mencionada pode-se traçar um gráfico do tipo Arrhenius Fig.lV.3.2-(c)), onde o coeficiente 

angular da reta deste gráfico é numericamente igual ao Vact, tanto no caso do pico como do 

fundo. Os valores obtidos são apresentados na Tabela I V . 2 . 

As variações dos valores calculados na Tabela IV.2 são relacionadas às imprecisões em 

se definir a exata temperatura do pico-AI, principalmente quando o pico é muito pequeno 

como é o caso do pico para a orientação <001>. 
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Tabela IV.2.- Volumes de ativação para o NisAlTa com orientações <001> e <111> 

o r i en tação <001> o n e n t a ç ã o <111> 

Vact p i c o ( e V ) ( 1 6 ± 15) b (21 ± 20) b 

Vac t HTIFB (eV) (70± 20) b ( 6 0 ± 1 0 ) b 

b = 0 , 2 5 n m => b =1,563x10 m 

b-é o vetor de Burgers de uma superparcial 

Q-l * IIO-̂ Î 
15 

10 

200 400 600 

T 

' i = 1' Mt"' i ; 
» f = 2*10-'* i i 

* f = 5*I0-'* 

o 8 = 8*10-* 

n—^ 

l i - i 

800 1000 1200 1400 

( a ) 

CO T o e x p ( AH - a V / K T p ) = 1 ( b ) 

k I In(wT-) 

3 10̂  4 10̂  5 10 6 10' 

( c ) 

Figura IV.3.2.- Volume de ativação do HTIFB exemplificado para a amostra NisAlTa-

<001> e mostrando a equação utilizada no cálculo 
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IV.3 .3- Largura de Pico 

A largura de pico é um número adimensional indicativo que define quão distante é imi 

pico-v4/ em relação a um pico de Debye e, assim, quão próximo é o comportamento de pico-

AI em relação à teoria apresentada no capítulo II do trabalho presente. 

Visando medir a largura do pico de atrito intemo, fi)ram executadas medidas em, 

fimção de temperatura para diferentes freqüências de oscilação. O pico muda em temperatura à 

medida que a freqüência muda e este deslocamento é computado pela parte esquerda da 

equação apresentada no Fig. IV.3 .3 . A obtenção da curva mostrada nesta figura foi feita 

subtraindo-se os fundos RTIFB e HTIFB de cada espectro, normalizando-se as intensidades 

de cada um dos picos de atrito intemo, ou seja, cada valor de atrito intemo foi dividido pelo 

máximo valor do atrito intemo (valor extremo do pico) resuhando em uma curva de 

porcentagens de atrito intemo em fimção da temperatura. As temperaturas T| e T2 da 

expressão de largura do pico foram então üdas a 5 0 % do máximo de intensidade do pico-AÍ e 

cada temperatura foi lida em u m espectro, e assim, o lado esquerdo da expressão foi calculado. 

A entalpia de ativação foi calculada para estes dois espectros escolhidos; em seguida foram 

comparados aos valores calculados no item IV .3 .1 , e o valor médio avaliado usado no lado 

direita da equação da Fig. lV.3.3; se os lados esquerdo e direito da equação fossem igtiais, o 

p ico-z l /poder ia ser considerado um pico de Debye perfeito e se não, um coeficiente (ot>l) , 

chamado de coeficiente de largiira do pico, que multiplicado ao lado direito da equação, 

fornece uma correta relação de igualdade. 

O coeficiente médio de largura do pico foi determinado para os espécimes NÍ3AlTa 

policristalinos, bem como para amostras monocristalinas deste espécime com orientações 

<111> e <001> e seus respectivos valores foram achados como sendo 1,42 ± 0,10, 1,35 ± 0,07 

e 1,6 ± 0,30, respectivamente. O maior coeficiente calculado foi para a amostra com direção 

<001> e isto ocorreu devido à maior dificuldade de subtrair os fundos HTIFB e RTIFB e 

assim determinar com maior precisão, tanto os valores de Ti e T2 como da entalpia de 

ativação. 
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Figura IV.3.3.- Coeficiente de alargamento do p ico- / ! / exemplificando os cálculos 

executados para o espécime NiaAlTa com orientação <111>. 

IV .4 . - Módu lo de C i sa lhamen to Dinâmico 

O módulo de cisalhamento dinâmico (G^ em função de temperatura, mostrado na 

Fig.IV.4.1, foi determinado para cada orientação do espécime NijAlTa por meio das medidas 

da freqüência natural do sistema composto de (amostra + balança) durante as medidas de atrito 

interno, usando-se o pêndulo livre. 

Como já descrito no capítulo III, para cada ponto de medida de atrito interno, também 

foi obtido um ponto de freqüência natural de oscilação correspondente. Sabendo-se o 

momento total de inércia do pêndulo e as dimensões precisas da amostra, a freqüência medida 

foi então, à temperatura ambiente, transformada em módulo de cisalhamento de cada espécime 

por meio da expressão ( I I I . l ) , novamente transcrita ababco. 

O módulo de cisalhamento correspondente a cada uma das três orientações do 

espécime NiaAlTa está apresentados na figura abaixo. Pode-se verificar que, à temperatura 

ambiente, o mais alto valor de módulo de cisalhamento foi determinado para a orientação 
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<001> (108 ± 4 GPa), seguido pela orientação <110> (94 ± 2 GPa) e finalmente o mais baixo 

valor (48±2 GPa) para amostras com orientação <111>. 

Pode-se também observar que, à medida que aumenta a temperatura, cada módulo de 

cisalhamento diminui e seus decrementos são semelhantes para cada amostra e assim, as curvas 

do módulo de cisalhamento apresentam um comportamento semelhante entre si. Na realidade, 

analisando cada uma destas curvas cuidadosamente e traçando juntamente os espectros de 

atrito intemo respectivos a cada ensaio, pode-se observar uma diminuição mais significativa do 

módulo de cisalhamento na região do pico de atrito interno para a orientação <111>, seguida 

da mesma diminuição, mas menos significante do módulo na região do pico-AI para orientação 

a <110>. Já as amostras com orientação <001> apresentaram uma diminuição imperceptível do 

módulo de cisalhamento na região do seu pico de atrito interno. 

G(T) = (271)^ *I * (p b e \ I)"' * [f(T)f .(III.l) 

- M ó d u l o de C i s a l h a m e n t o [ G P a ] N i^AlTa 

100 < o o r > 

80 
-

60 

40 

ISf -• . _ . 

20 

1 < < < 1 1 1 1 1 ; 

T (K) 
1 1 1 . 1 

4 0 0 6 0 0 8 0 0 1 0 0 0 1 2 0 0 

Figura IV.4 .1 . - Módulo de Cisalhamento Dinâmico em fiinção da temperatura, para 

espécimes de NÍ3AlTa com orientações de ebcos <111>, <001> e <110>. 
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Capítulo V 

DISCUSSÃO 

v.l.- Microestrutura de Solidificação 

Tem-se por objetivo neste item a caracterização microestrutural dos dois espécimes de 

materiais usados nos ensaios de Atrito Interno (AI). Prociu-ou-se verificar se ambos eram de 

ligas intermetálicas ordenadas e se a microestrutura dendrítica revelada em ambos os 

espécimes apresentava ou não outras fases além do tipo NÍ3AI. Além disso explica-se os 

desvios de orientação ao longo de cada espécime, detectados via raios-X pelo método de 

Laue. 

Os parâmetros de solidificação que dão origem à microestrutura dendrítica são bem 

conhecidos e descritos na literatura [Kurz e Fisher, 1992]. Tem sido aceito que durante a 

solidificação de uma liga, podem ocorrer mudanças significativas de concentração à frente da 

interface sólido/h'quido, afetando locahnente a temperatura de solidificação deste líquido. Este 

fenômeno é conhecido como zona metaestável de resfriamento constitucional. Em ligas, esta 

instabilidade gera uma protuberância na interface sólido/Hquido que irá contribuir para o 

gradiente de concentração e, então, com o gradiente local da temperatura liquidus 

preservando esta região de superesfriamento constitucional. Desta forma, o último Hquido 

interdendrítico a solidificar pode apresentar diferente composição quando comparado com 

aquele dos primeiros cristais formados. Mesmo para b a k a s concentrações de soluto, akos 

gradientes térmicos devem ser impostos para suprir a instabiUdade da interface e, assim, 

suprimir o crescimento dendrítico. As taxas crescentes e os super-resfriamentos são 

diretamente relacionados utilizando funções cuja forma depende do processo que controla o 

crescimento e, em geral, o crescimento aumenta com super-resfriamento crescente. 

Em metais cúbicos, grãos colunares tendo um eixo tipo [001] próximo à direção de 

fluxo de calor, sobrepõem-se uns aos outros e a ramificação dos braços de dendritas leva à 

criação de novos troncos os quais são cristalográficamente relacionados ao tronco primário 

inicial e formam um grão. 

. . . . . - , , r - i 4 f - ; ! r. ?v1j Cu". •̂ »1-/ 
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Espaçamento de troncos dendríticos (ki) é uma característica importante de dendritas 

colunares e t em imi efeito marcante nas propriedades mecânicas [Kurz e Fisher, 1992; 

Flemings, 1974]. Este espaçamento primário é diretamente proporcional ao gradiente de 

temperatura entre o líquido e sóüdo e inversamente proporcional à taxa de sohdificação. 

Portanto, quanto maior a taxa de soüdificação menor será o espaçamento interdendrítico. 

Desta forma, dendritas íinas ou grosseiras podem ser produzidas quando estes dois parâmetros 

são controlados independentemente como na soüdificação direcional onde valores típicos de 

gradiente de temperatura são de cerca de lOK/mm. N o entanto, na sohdificação de monocristal 

de palhetas de turbinas, gradientes típicos de temperatura são da ordem de lOOK/mm e taxas 

de sohdificação entre 1 a 5mm/s. 

Pequenos desvios da orientação cristalográfica entre os braços de dendrita podem ser 

acomodados pela presença de um número geometricamente necessário de discordâncias. 

Maiores diferenças de orientações podem ser acomodadas pela formação de contornos de 

subgrãos ou, em último caso, através de contornos de aho ângulo, o que resulta em 

policristais. 

Os desvios de orientação observados quando das análises via Laue podem ser 

explicados da seguinte forma. Considerando-se somente a diferença entre tempos de ataques 

para se revelar as microestruturas da fig.IV. 1 (a,b), dos dois espécimes, pode-se concluir que 

esta diferença pode ser relacionada a maiores desvios de orientação de braços de dendrita e 

então as amostras de NisAlTa deveriam ter uma densidade de discordância maior no estado 

como-recebido do que o NÍ3A] binário. Este fato não é bastante para se concluir qualquer coisa 

sobre desvios de orientação cristalográfica, mas observando a diferença de tamanho de 

dendritas entre os dois espécimes pode-se assumir que quanto menores os espaçamentos de 

braços de dendrita, maior será o número de dendritas em uma mesma unidade de volume e 

portanto, maior a probabilidade de se encontrar uma maior densidade de discordâncias, 

originárias do processo de solidificação que acomoda prováveis desvios de orientação 

localizados. Dessa forma, as densidades de discordâncias encontradas para ambos os 

espécimes, estão de acordo com os fatos acima expostos, e assim, pode-se dizer que os valores 

destas densidades são superiores aos esperados (1x10^ linhas/mm^) para materiais em estado 

bruto de sohdificação, devido à necessidade de discordâncias geometricamente necessárias 

para acomodar as pequenas diferenças de orientação entre braços de dendrita. 

Recorrendo-se à comparação das fotos de M E T dos arranjos de discordâncias aqui 
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detectados (fígs.IV.1.3 e 4) com a de subcontomos inclinados relatados na literatura 

[Bollmann, 1970], pode-se ver que, em ambos os espécimes aqui estudados, tem-se a presença 

de subcontomos, que servem para acomodar as desorientações detectadas entre os braços de 

dendritas. 

De acordo com Bollmann [Bollmann, 1970] os con tomos de subgrão podem ser 

classificados de acordo com o vetor rotação, ângulo de rotação e posição do con tomo em 

relação ao cristal. A orientação de u m con tomo plano em relação ao eixo de rotação pode ser 

classificada em três tipos: perpendicular, em orientação arbitrária ou em orientação paralela. 

Cada um destes tipos de con tomo são chamados respectivamente de "con tomo de pura 

torção", contomo de torção parcial, e con tomo de inchnação. Dentre os con tomos de torção 

parciais existe u m tipo especial onde uma es tmtura celular formada de discordâncias é cortada 

por um plano de contomos inchnados. Desta forma, algumas das discordâncias adquirem um 

caráter misto de cunha e héhce. A configuração geométrica do contorno parcial inclinado é 

gerada como uma projeção de con tomos puramente inclinados, por uma transformação 

conservativa. 

Como já mencionado, nenhuma outra fase além da intermetáUca ordenada NÍ3AI foi 

observada, ou qualquer segregação foi descoberta, reforçando a declaração de que elementos 

endurecedores, tântalo no presente caso, em baixas concentrações, substituem posições de Al 

no reticulado [Heredia, 1991:2017]. Quando monocristais, monofásicos, de intermetáUcos 

ordenados NÍ3AI, são obtidos, eles não são estequiométricos, uma vez que os monocristais 

estequiométricos são possíveis de ser fabricados somente quando são bifásicos. 

Observando a microestmtura de soüdificação de ambos os espécimes monocristaünos, 

mostrados na F ig . - IV. l . l , pode-se ver diferentes espaçamentos interdendríticos. 

Considerando-se a grande diferença entre os tempos de ataque (ta) entre os dois espécimes (ta= 

5min para NÍ3AlTa e ta= 240min para NÍ3Al-b) e, ainda, de acordo com os resultados de Laue 

acima discutidos, pode-se supor que, também, as diferenças de tempos de ataque são 

relacionadas as pequenas diferenças de orientação entre braços de dendrita. Expücando melhor 

este fato, espécimes de NÍ3AlTa foram atacados facihnente devido aos mais sigrüficativos 

desvios de orientação entre seus braços de dendritas que resuha em uma superficie capaz de 

melhor defletir um feixe de luz (quando anaüsada via MO) do que o espécime NÍ3Al-b. Por 

outro lado, se a anterior afirmação estiver correta, o espécime de NÍ3AlTa deve, como já 

mostrado pelas medidas feitas, ter densidade de discordâncias mais elevada do que o NÍ3Al-b. 
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Desta forma ficam explicadas as diferenças de tempos de ataque entre os espécimes, que são 

devidas ao fato de que discordâncias são locais mais suscetíveis a ataques químicos, e assim, 

aumentando-se o contraste quando observações, via M O , são feitas. 

Como já descrito no capítulo I, em intermetálicos ordenados do tipo NÍ3AI, 

discordâncias são chamadas de super-discordâncias e são, geralmente, encontradas dissociadas 

em duas superparciais limitando um Contorno de Antifase (APB). Quando observadas via 

M E T as discordâncias superparciais apresentam aparência de duas linhas paralelas. Se o 

material não soíreu nenhuma deformação plástica as superdiscordâncias terão aparência de 

duas linhas paralelas e retas como apresentado na Fig.- IV. 1.2. Conseqüentemente, lembrando-

se de que ambos os espécimes foram cortados por eletroerosão, que é um dos processos de 

corte com menor grau de deformação plástica de metais, é possível concluir que as 

discordâncias apresentadas nas figs.IV.2, IV.3 e IV.4 são originárias do processo de 

soüdificação. 

Como já descrito no im'cio do capítulo-I, as chamadas reflexões proibidas só aparecem 

como reflexões menos intensas em ügas ordenadas e a presença delas, quando anaüsadas via 

M E T , tem sido usada para identificar quando um composto é ordenado. 

Finaüzando a anáüse dos espécimes aqui estudados, pode-se concluir que ambos 

apresentam microestruturas de soüdificação dendríticas com direção de crescimento segundo 

um eixo do tipo <001>. Os desvios de orientação detectadas em cada um dos espécimes, 

quando analisados via Laue, são devidos ao fato de que cada dendrita apresenta uma pequena 

mudança de orientação em relação a uma dendrita vizmha devido ao fato da írente de 

soüdificação não ser única, nem plana. As diferenças de orientação entre os braços de dendrita 

são acomodadas pela presença de discordâncias geometricamente necessárias e pela presença 

de subcontomos de grão que acomodam esses pequenos desvios de orientação entre os braços. 

V.2. - I n t e r p r e t a ç ã o d a s M e d i d a s de Espec t roscopia Mecân ica 

V.2 . I . - His terese 

Os espectros de atrito intemo mostrados na Figura IV.2.1 revelaram um efeito de 

liisterese entre o ciclo de aquecimento e reslriamento. Este fenômeno pode ser associado ao 

comportamento microplástico das amostras. Este efeito foi detectado em todas as amostras e 

;OVi>SSAC KfiCiCKí-L DE EKBíGÍA WÜClEAI?/SF WU 
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durante cada ciclo de temperatura. A técnica de atrito intemo é bastante sensível para se medir 

movimento de discordâncias sob condições de microplasticidade (Hutington, 1968). 

A microplasticidade é um fenómeno associado ao movimento de discordâncias sob 

tensões ababco do ponto onde deveria começar o escoamento plástico. Por exemplo, Thomton 

[Thomton, 1984] mediu microplasticidade, em NÍ3AI, utilizando deformações da ordem de 

(10"' e 10"*') e afirmou que as discordancias nessas hgas são móveis quase independentemente 

de se estar ou não a altas temperaturas. 

Pensou-se, a principio que a histerese observada nas medidas pudesse ser devido a 

imprecisões de medidas de temperatura entre o ciclo de aquecimento e resfriamento sob aUo 

vácuo (1x10"* mbar), em outras palavras, pensou-se que pudesse se tratar de uma imprecisão 

da medida. N o entanto, tomando-se cuidado de homogeneizar ao extremo cada temperatura, 

antes de se medir cada ponto (fato que foi feito alterando-se o programa de medida para tal 

experiência) obteve-se a mesma histerese, descartando-se assim ser u m artefato de medida. 

V.2.2.- Considerações sobre Torção 

Deve-se ter atenção em relação às deformações por torção usados nesse estudo. Dois 

tipos de deformação devem ser consideradas: a-) uma durante as medidas de atrito intemo, que 

é muito pequena e com ângulos de torção muito pequenos (da ordem de 10"^ rad.) e, assim, 

tendo estado plano de deformação, ou seja, sem warping; b-) outra deformação por torção 

onde a pré deformação plástica imposta, ocasionando um estado triplo de tensões e, assün, o 

modo de cálculo da CRSS, mostrado no Apêndice A, não é mais váUdo, e assim, a tensão de 

cisalhamento a 45° deve ser levada em conta, pois a mesma ativa planos que estejam nesta 

direção. 

Dessa forma os valores mostrados na Tabela 111.1 são váUdos para amostras cilíndricas 

onde o warping da amostra sujeita a torção pode ser desprezado, mesmo para valores 

relativamente altos. Verifica-se ainda na referida tabela que os fatores de Schmid obtidos paras 

as amostras com ebcos do tipo <001> e <111> são coerentes com um estado plano de 

deformação, e assim, os máximos valores dos fatores de Schmid mostram um cisalhamento 

máximo nesses planos. 

Vale a pena lembrar aqui que há uma deformação não-homogênea ao longo do 

comprimento da barra, e a deformação diminui partindo da extremidade onde se aplica o 

torque até um valor zero na extremidade fixa. 
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N a execução das deformações plásticas por torção, foram feitas múltiplas pequenas 

deformações de 22,5°. Apesar destas deformações diminuírem o efeito de warping, elas não 

anulam este efeito. Deve-se ainda ficar atento ao fato de que na torção de barras de secção 

transversal não circular, tem além da não homogeneidade de deformação ao longo da barra 

(e.g. Figura B.I), uma não homogeneidade de deformação na própria secção, como mostrado 

por exemplo na Figura B.VI do Apêndice B. 

V.2.3.- Análise do pico-AI e fundos RTIFB e HTIFB 

Após a apresentação de todos os resultados no capítulo IV, uma pergunta que se faz 

nesse ponto do trabalho é sobre se o pico-AI, encontrado nesse trabalho, tem ou não alguma 

relação com a anomaha de limite elástico, ou com o pico de anomaüa de Umite elástico, 

encontrado em vários ensaios mecânicos de tração e/ou compressão e relatados em vários 

trabalhos da hteratura. 

Primeiramente, partindo de uma visão mais ampla do que mede o atrito intemo pode-se 

aíirmar que, de uma maneira geral, quanto maior a diversidade e/ou quantidade de defeitos 

cristalinos presentes no cristal, anahsado pela técnica de atrito intemo, maior será a chance de 

se ter valores elevados das medidas de atrito intemo. Quando um determinado defeito encontra 

condições favoráveis para movimentos anelásticos, tem-se aí u m pico de atrito intemo como o 

encontrado no presente trabalho. AnaUsando ainda os resuhados do capítulo IV, pode-se ver 

que os fundos de atrito intemo, tanto ababco do pico de atrito intemo, como acima do pico de 

atrito intemo, mostram que, um ou mais defeitos cristahnos são ativados para as condições de 

medidas aqui efetuadas, em ambas as faixas de temperaturas. 

Sendo assim, passar-se-á a um estudo mais pormenorizado de como reagem o pico-Al 

e os fiindos RTIFB e HTIFB, em relação às variáveis freqüência, ampUtude excitação, 

orientação da amostra, tipo de amostra e tipo de pré-deformação plástica sofrida. 

V.2.4.- Efeito da freqüência 

O efeito da freqüência pode ser visto nas Figuras IV.2.2 e IV.3 .1 . O fato do pico se 

deslocar para mais altas temperaturas, à medida que se aumenta a freqüência, é um fato 

esperado. Este efeito de deslocamento do pico em relação à temperatura quando se muda a 

freqüência de excitação é usado para se determinar a energia de ativação do fenômeno 

responsável pelo atrito intemo. N o entanto, o aumento da intensidade desses picos com o 
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aumento da freqüência será discutido mais adiante. 

V.2.5.- Efeito d a P ré -Defo rmação 

As pré-deformações foram feitas visando-se verificar como o espectro de atrito intemo 

respondia quando se introduzia discordâncias nas amostras èm várias orientações. Para 

amostras Ni3AlTa, com orientação <111>, observa-se que, quando estas são deformadas 

plasticamente à temperatura ambiente, por torção, ocorre um pequeno aumento do fimdo 

RTIFB em relação às amostras não-deformadas. Já o fimdo HTIFB aumenta de intensidade 

para deformações plásticas de 2 , 5 % e 10% e diminui um pouco quando se deforma a 2 0 % . 

Isso leva a se conjecturar que as discordâncias introduzidas no plano de escorregamento ativo, 

ou seja, num plano do tipo (111), seriam responsáveis pelas alterações nesses dois fiindos. 

Assim sendo, como na região do fimdo RTIFB tem u m atrito intemo ligeiramente aumentado, 

mas devido aos mecanismos de bloqueio da movimentação das discordâncias nessa região, a 

qual corresponderia à região da anomalia de limite elástico, pode-se pensar que a introdução 

de discordâncias nesse regime não surte efeito no espectro de atrito intemo já que o atrito 

intemo depende da mobilidade dos defeitos cristalinos e se esses defeitos (discordâncias) tem 

pouca mobilidade eles não contribuirão para u m aumento do atrito intemo. N o entanto, o mais 

significativo é a diminuição da intensidade do pico-Al para as amostras Ni3AlTa com ebco 

<111>. Como mostra a Figura lV.2.3(a) , ocorre diminuição da intensidade do pico à medida 

que discordâncias são introduzidas no plano (111) e com 2 0 % de deformação plástica tem-se 

uma redução de quase 50% na intensidade do pico. Esse fato contribui para se pensar que o 

pico de atrito intemo é um pico relativo à presença de discordâncias. 

Para a mesma orientação <111>, do espécime Ni3AlTa, observa-se (Figura IV.2.3) que 

as amostras deformadas plasticamente a 1300K, apresentam mudanças de comportamento do 

ftmdo HTIFB mais significativas. Pode-se pensar que foram mtroduzidas, por torção, apenas 

discordâncias no plano de escorregamento (111), no entanto, devido ao fato da deformação 

plástica por torção ser não plana, outros planos, incluindo os do tipo (001) estão também 

sendo ativados por torção e assim, as variações do fundo HTIFB seriam maiores devido a 

estarem relacionados a discordâncias no segundo sistema de escorregamento, ou seja, em 

planos do tipo cúbico. Exceto para deformações da ordem de 2 ,5%, o pico-AI diminuiu para 

as amostras, o que demostra, novamente, que o pico-Al está relacionado de alguma forma à 

quantidade de discordâncias no material, ou estas interagem fortemente com os defeitos 
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responsáveis por esse pico. U m a explicação para o fato de o pico-AI ser mais elevado para 

amostras deformadas 2 , 5 % do que para as não deformadas é a de que em amostras deformadas 

apenas 2 , 5 % tem-se menor quantidade de interações entre discordancias, e assim sendo, uma 

estrutura com maior quantidade de discordância do que nas amostras não-deformada e maior 

mobilidade para o defeito que dá origem ao pico. Pode-se, novamente, aqui dizer que se o pico 

não é devido à presença de discordâncias ele, provavebnente, é relativo a um defeito 

pimtiforme associado ás superdiscordâncias. Novamente o fundo RTIFB é pequeno devido as 

discordâncias nos planos tipo (111) terem babea mobilidade e assim não contribuírem de forma 

acentuada para o espectro de atrito intemo. 

Os espécimes NisAlTa, com eixo segundo a orientação <001>, foram mostrados nas 

Figuras IV.2.4(a), (b). Quando as amostras são deformadas à temperatura ambiente observa-se 

que o fundo RTIFB sofre um aumento de intensidade. Apesar de se esperar que as 

superdiscordâncias não tenham muita mobihdade nos planos do tipo (001), nessa fabca de 

temperatura, deve-se novamente aqui levar em consideração que a deformação plástica por 

torção não ativa somente os planos do tipo (001), mas também outros, inclusive os do tipo 

(111). Quando se deforma plasticamente ao nível de 2 , 5 % tem-se uma menor projeção do 

cisalhamento nos planos do tipo (111) e, assim, o pico-AI não se apresenta tão destacado do 

fundo quanto para as amostras sujeitas a outros níveis de deformação. Observando-se os 

íundos HTIFB para todos os m'veis de deformação, quando as amostras Ni3ATa são 

deformadas a temperatura ambiente, pode-se ver que este fimdo é mais elevado para 2 0 % de 

deformação plástica decrescendo quando se tem 10% de deformação plástica e menor de todos 

para amostras não-deformadas. Sendo assim, pode-se afirmar com maior certeza que o fimdo 

HTIFB é relativo a discordâncias introduzidas nos planos tipo (001), ou seja, são relativas a 

discordâncias do sistema de escorregamento cúbico. Essa afirmação é corroborada pelos 

ensaios de atrito intemo em amostras deformadas plasticamente a 1300K. Pode-se ver ainda 

nesses espectros de atrito intemo (Figura IV.2.4(b)) que o pico-AI para as amostras 

deformadas plasticamente a 1300K não sofre realmente um efeito de aumento de intensidade, 

mas sim é deslocado para cima por ambos os fundos (HTIFB e RTIFB). Portanto, verifica-se 

que os íundos de atrito intemo aqui detectados são relativos aos sistemas de escorregamento, 

que no caso do fundo RTIFB é o sistema octaédrico e para o ílmdo HTIFB é o sistema cúbico. 

No caso das amostras deformadas plasticamente 2 , 5 % , observa-se, tanto nas amostras 

deformadas à temperatura ambiente como nas deformadas a 1300K que os íundos aumentam 
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de mtensidade, mas não causam um arraste do pico-AI, dando uma falsa impressão de que os 

picos desaparecem e/ou diminuem nessas amostras. 

Os espécimes NisAlTa, com orientação de eixo <110>, e deformadas à temperatura 

ambiente, apresentam diminuição da intensidade do espectro de atrito intemo como um todo, 

apresentando, no entanto, para amostras deformadas 2 , 5 % , menor diminuição do que em 

amostras deformadas 10%. Analisando-se este mesmo tipo de amostra (NisAITa, <110>) 

deformadas plasticamente a 1300K, observa-se que em amostras deformadas 2 , 5 % ocorre um 

significativo aumento do fimdo HTIFB e do pico (este aparentemente arrastado pelo fimdo). 

Algumas observações, via M E T , das amostras desse tipo, deformadas plasticamente 10% a 

1300K, revelaram a presença de um maior número de con tomos de babeo ângulo, semelhantes 

àqueles detectados em amostras do espécime não deformado (Figura IV. 1.4), mas em maior 

quantidade (quantidade não determinada). Sendo assim, pode-se dizer que o fato das amostras 

deformadas 10% terem menores intensidades de pico-AI do que em amostras não-deformadas, 

e as amostras deformadas 2 , 5 % terem tanto a intensidade do fiando HTIFB, como do pico-AI, 

maiores do que todos, sugere que a 2 , 5 % as discordâncias estariam mais móveis do que nas 

amostras deformadas 10% onde as discordâncias estariam arranjadas em subcontomos de 

grãos e assim teriam menor mobihdade e consequentemente menor intensidade de atrito 

intemo. Dessa forma, pode-se dizer que o fiando HTIFB é devido à presença de discordâncias 

móveis no sistema de escorregamento cúbico e que a diminuição da intensidade desse fimdo 

esta relacionada a presença destas discordâncias arranjadas em subcontomos. 

V.2.6.- Efeito da A m p l i t u d e 

A fim de se verificar o efeito da ampütude de excitação foram apresentados no presente 

trabalho os resuhados dos espectros de atrito mtemo para dois níveis de deformação que são 

1x10"' e 5x10"". Este segundo nível pode ser aho quando se trata de atrito intemo e pode Ser 

considerado bem próximo de um valor de escoamento plástico. 

Nos espécimes Ni3AlTa, para os três t ipos de orientação tem-se que aumentando a 

ampütude de excitação tem-se um aumento dos íundos HTIFB e RTIFB, e o aumento de 

intensidade destes dois fundos de atrito intemo acarreta um arraste do pico-AI, fazendo com 

que, de uma maneira geral, o pico-AI apresente maiores intensidades. Observa-se ainda para as 

amostras deformadas que os espectros de atrito intemo dos fundos HTIFB aparecem com 

maiores intensidades conforme se excha as amostras com maiores mtensidades. O fato dos 
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fundos apresentarem maior intensidade sugere que os mesmos estejam relacionados a 

mecanismos de desancoramento parcial de segmentos das superdiscordâncias. N o entanto, 

mesmo não havendo desancoramento de segmentos pode-se intuitivamente pensar que as 

superdiscordâncias tem maior energia para se moverem, anelasticamente, em uma dada região 

entre os pontos de ancoramento. N o caso das superdiscordâncias esses pontos de ancoramento 

são as denominadas travas de Kear-Wüsdorf. 

O fato do mesmo pico-AI estar presente em amostras poücristahnas do espécime 

NisAlTa, ehmina a hipótese de que o mesmo seja relativo a contornos de grãos. Observa-se 

ainda nas amostras pohcristaünas que tanto o fiando RTIFB, como o HTIFB, apresentam o 

mesmo comportamento relatado para as amostras monocristahnas do mesmo espécúne. 

Chama-se atenção para o fato do ílindo HTIFB se apresentar muito mais elevado nestas 

amostras policristalinas, após terem sido deformadas plasticamente à temperatura ambiente, do 

que os valores já detectados para as amostras pohcristaünas. Esse fato reforça a idéia de que o 

fimdo HTIFB é decorrente das superdiscordâncias no sistema de escorregamento cúbico. Vale 

a pena lembrar aqui que as análises feitas por difi-ação Laue, revelaram que estas amostras 

poücristalinas eram compostas de grãos grandes e que eram orientados segundo uma direção 

cristalográfica do tipo <111>, e que as amostras cortadas dessa região poücristaüna, do 

espécúne NisAlTa, tinham seu eixo muito próximo de uma direção cristalográfica do tipo 

<111>. 

Observou-se também que o mesmo pico de atrito intemo observado para as amostras 

monocristahnas e pohcristaünas do espécime NisAlTa, estava presente nas amostras de NÍ3AI-

binárias, com orientação de eixo segundo <110>. Esse fato faz com que se exclua a hipótese 

de que um dipolo de defeito pontual, composto por á tomos de tântalo, seja o responsável pelo 

pico de atrito intemo. Nesse caso. só resta a hipótese de que o dipolo seja formado por átomos 

de alumínio ou de níquel ou um dipolo misto. O fato da intensidade desse pico-AI, detectado 

em amostras binárias, ser de menor intensidade do que nas amostras contendo tântalo e tendo 

o mesmo tipo de orientação cristalográfica <110>, sugere que este pico esteja ligado a defeitos 

pontuais, que por sua vez estão associados ao A P B e/ou a configuração da superdiscordâncias. 

Quando se estuda o efeito da orientação no espectro de atrito intemo, verifica-se 

(Figura IV.2.9) que o pico é mais intenso em amostras com orientação do tipo <] 11> e menos 

intenso segundo a orientação de eixo segundo <001>. Este fato sugere que, se o pico aqui 
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estudado é u m pico do tipo Zener, formado por um dipolo elástico, esse dipolo estaria 

localizado num plano do tipo (111). Tal afirmativa é reforçada pelo fato desse pico mostrar-se 

extremamente dependente da orientação da amostra ensaiada por atrito intemo e mesmo no 

caso dos policristais de NisAlTa, tal dependência se verifica, uma vez que as amostras 

policristalinas eram compostas de grãos grandes e foram cortadas segundo uma orientação de 

eixo de amostra, muito próxima de uma direção do tipo <111>. 

Um fato muito interessante, que a princípio imaginou-se ser um erro de medida, foi 

observado quando se deformava as amostras a temperatura ambiente e logo em seguida 

procedia-se ao ensaio de atrito intemo. Verificou-se para cada amostra uma protuberâiicia nos 

espectros de atrito intemo e que essa ia desaparecendo a medida que a amostra ia sendo 

aquecida. É fato que quando se deforma plasticamente uma amostra de intermetálico 

ordenado, esta deformação ocorre por meio de geração e movimentação de 

superdiscordâncias. Dessa forma, a protuberância é certamente ligada à presença de 

discordâncias móveis que terminam por sofrer bloqueio e/ou aniquilação à mediada que a 

temperatura aumenta. O fato dos espectros de freqüência de vibração sofrerem um aimiento, e 

consequentemente o módulo de cisalhamento medido nas respectivas direções cristalográficas 

também sofrer um aumento, corrobora para se afirmar que ocorre a eUminação e/ou 

bnobilização de um defeito, que no caso são as superdiscordâncias. Poder-se-ia pensar que os 

defehos relacionados à essas protuberâncias poderiam ser tubos de APB [(Ngan, 1995) e (Shi, 

1996)], que é um tipo de defeito microestmtural de natureza química, causado por deformação 

mecânica, que ocorre nesse tipo de intermetáUco. No entanto, descarta-se essa possibihdade, 

uma vez que tais defeitos mostram-se presentes nesses intermetálicos quando esses sofrem 

deformações a b a k a s temperaturas e esses mesmos defeitos se aniquilam a temperatura 

ambiente. O fato das protuberâncias de atrito intemo, mostradas nas Figuras IV.2.14(a,b), 

apresentarem maior intensidade nas amostras com eixo ao longo da direção <001> do que 

naquelas com e k o <111> está provavelmente relacionado ao fato de que quando as amostras 

com e k o <111> são deformadas tem-se maior quantidade de superdiscordâncias se movendo 

no sistema de escorregamento octaédrico, e assim, certamente ocorrerá maior interação entre 

superdiscordâncias nos planos do tipo (111). Já no caso da direção <001>, tem-se que 

somente uma porcentagem da tensão aphcada na deformação sob torção, terá ação direta 

sobre os planos do tipo (111), e assim sendo, ocorrerá um menor nível de interação entre as 

superdiscordâncias no sistema de escorregamento octaédrico. 



106 

Alguns poucos resultados sobre medidas de atrito intemo em intermetálicos NÍ3AI, bem 

como em ligas de mquel, contendo a fase y' (NÍ3AI), tem sido relatados na literatura. 

Chakib [Chakib e Gadaud,1993] , estudando a hga policristahna NÍ3AI binário 

(apresentando composições químicas próximas da estequiometna) , por meio de um pêndulo de 

torção forçado e íreqüência de 0 , lHz , observaram dois picos de atrito intemo. U m primeiro a 

uma temperatura de cerca de 870K e um segundo, de menor amplitude, a cerca de 1050K. N o 

primeiro pico mediram uma entalpia de ativação de cerca de 3eV, e tempo de relaxação entre 

1 0 " e 10'^'s. Sua ampütude depende da composição química e sua largura é compatível com a 

de um pico de Debye. Este pico foi atribuído a um fenômeno semelhante ao de uma relaxação 

do tipo Zener, sem contudo, ter sido feito qualquer tipo de cálculo para esta conclusão. O 

segundo pico, a temperaturas mais altas, foi atribuído à difiisão de Ni em NÍ3AI, tendo entalpia 

de ativação entre 3,6 e 4,2eV, e tempo de relaxação entre 10"'^ e 10'^^s. Este segundo pico 

apresentou u m fator de alargamento de cerca de dois. A amplitude deste segundo pico 

aumentava c o m um aumento da temperatura de tratamento térmico das amostras durante as 

medidas e fortemente relacionado à temperatura do fiindo de atrito intemo a alta temperatura, 

o qual, por sua vez foi apontado como sendo relacionado à microplasticidade das amostras. 

U m fato interessante é que o valor médio de intensidade do pico de atrito intemo eleva-se à 

medida que o teor de Ni aumenta nas amostras. Por outro lado, analisando-se as composições 

químicas das amostras na tese de Chakib (Chakib, 1993), e pelo fato de que as entalpias de 

ativação mudam depois de cada ciclo térmico, ou em outras palavras, a cada tratamento 

térmico a diferentes temperaturas, poder-se-ia supor que as amostras não são 

microestmturaknente estáveis, e assim, o segundo pico estaria relacionado a uma evolução 

microestmtural, como por exemplo, a formação de uma segunda fase. Posteriores observações 

dos mesmos autores comprovaram que realmente as amostras não eram monofásicas, mas sim 

bifásicas devido à preciphação de uma destas fases. 
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Figura V . I . - Os dois picos de atrito intemo detectados por Chakib (Chakib, 1993). 
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Também foram realizados estudos de monocristais de duas ligas à base de níquel 

[Hermann e Sockel, 1996 e 1997] (ligas comerciais CMSX-4 e R4-Ni-Mo-Al), contendo duas 

fases (y e y') em diferentes proporções. Uma das fases era policristalina de composição química 

próxima da matriz à base de Ni (chamada simplesmente de "matriz" pelos autores) e a outra 

fase monocristahna do tipo NÍ3AI. Detectou-se nestes materiais, pela técnica de atrito intemo, 

uma forte dhninuição do módulo de elasticidade entre 1000 e 1100°C. As medidas foram 

executadas por vibração em flexão, em uma gama de freqüência entre 4 a ISOKHz, e fabca de 

temperatura de 20 a 1250°C. Foram detectados dois picos de atrito intemo a ahas 

temperaturas, tanto para a hga monocristahna de NÍ3AI, quanto para a Uga que continha aUa 

fração volumétrica de y' (e.g., CMSX-4 com 7 0 % de NÍ3(AlTi)). Nas Ugas contendo babcas 

frações volumétricas de y' (e.g., Uga R4 Ni-Mo-Al, contendo <5%vol. de y') foi detectada a 

presença de apenas um pico de atrito intemo As ügas contendo altas frações volumétricas de 

y', bem como as amostras de NÍ3AI apresentaram um primeiro pico de atrito intemo a 

aproximadamente 1025°C, e um segundo, a 1095°C, para vibração flexural em modo 

fimdamental. Para um segundo modo vibração flexural verifícou-se que o primeiro pico de 

atrito intemo aparece a aproximadamente 1050°C, sendo que o segundo pico surge com o 

mesmo deslocamento de 70°C. As energias de ativação encontradas para o primeiro e o 

segimdo picos de atrito intemo, para amostras monocristaUnas de NÍ3AI, foram 

respectivamente de 3 , l eV e 2,7eV, apresentando tempos de relaxação, respectivamente de, 

5xlO"'^s e 10 '^s . Para ligas CMSX-4 as energias de ativação medidas para os primeiro e 

segundo picos de atrito intemo foram respectivamente de 3,08eV e 2,67eV, apresentando 

tempos de relaxação respectivamente de lO'^s e lO'^s . A Uga que continha babcas frações 

volumétricas de y' (temperatura solvus de y' igual a 970°C) apresentou um pico de Al a 

aproximadamente 1025°C em primefro modo de vibração flexural, mas não se pode medir seus 

parâmetros de ativação. A chamada "matriz" apresentou um pico de atrito intemo a 

aproximadamente 1060°C, e um aumento exponencial do atrito intemo a temperaturas mais 

elevadas, que foi atribuido a contomos de grão. A energia de ativação do pico de atrito intemo 

para esta "matriz" foi detectado como sendo 2,83eV com um tempo de relaxação de 10""s. 

Concluiu-se das medidas acima referidas que o amortecimento em ligas à base de Ni é 

principahnente determinado pelo amortecimento na fase y' . O mecanismo de relaxação 

proposto é a difusão de Al e Ni na fase de y', onde o primeiro pico em ligas ricas em y' é 

causado pela difusão de Al para sítios vizinhos em posições de átomos de Al ou de Ni, os quais 
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criam defeitos de anti-sítios. O segundo pico foi relacionado à diíusão de Ni no subreticulado 

Ni da fase precipitada. 
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Figura V.2.- Os dois picos de atrito intemo detectados por Hermán (Hermán, 1996). 

V.2 .7.- P a r â m e t r o s de At ivação 

Os valores de energia de ativação da ordem de 3 eV são muito próximo dos valores de 

3,3 eV (Hancock, 1971) que é o valor encontrado para a energia de diílisão do Ni numa 

estmtura ordenada NÍ3AI. Isto implica que o fenómeno que envolve o pico-Al estaría ligado a 

difijsão de Ni, ou melhor, a um fenómeno de movimentação atômica que poderia ser encarado 

como um sinal de que o pico-Al tratado neste estudo é um pico do tipo Zener que envolvería 

um dipolo elástico. Juntando-se a este fato existe o valor do fator de alargamento do pico que 

é da ordem de dois (02), o que indica que se trata de um pico de Debye hgeiramente, e nota-se 

que, somente hgeiramente alargado, e, assim, esse pico estaria sendo ligado a somente um tipo 

de defeito. O tempo de relaxação de lO'^s também fortalece a idéia de que se trata de um pico 

de defeito pontual. 

Portanto, a partir do valor da entalpia de ativação e do fator de alargamento do pico, e 

do tempo (e consequentemente da íreqüência de relaxação) será proposto, no próximo ítem, 

um modelo de reorientação de dipolo elástico como sendo o responsável pelo pico-AI. 

No que conceme aos valores encontrados de energia de ativação do fundo HTIFB 



109 

pode-se dizer que são da ordem de valores que deveriam ser encontrados quando se trata de 

um mecanismo de movimentação de discordâncias. N o entanto, cabe aqui mencionar que 

apesar de tais valores terem sido obtidos com o máximo de precisão possível, com o necessário 

rigor matemático, e dos desvios padrões desses valores serem da ordem de 2 0 % do valor da 

energia, esses valores não são confiáveis do ponto de vista da coleta de valores. Pode-se, 

portanto dizer que tais valores dão uma aproximação da ordem de grandeza da entalpia de 

ativação do fimdo HTIFB. 

O volume de ativação do pico-AI é um valor que foi obtido graças à variação da 

posição desse pico em relação à tensão aplicada, e, consequentemente, da amplitude de 

deformação aplicada. Como a posição do pico-AI não variava muito quando a tensão, ou 

melhor, a deformação, imposta, varia uma ordem de grandeza, toma-se difícil determinar, com 

precisão, o quanto variou a posição desse pico, em temperatura, e, assim, tem-se um desvio 

padrão elevado como o aqui detectado. Por outro lado, o fato do pico-AI não sofrer forte 

variação em relação à temperatura, quando se varia a tensão aphcada, sugere que este pico tem 

um pequeno volume de ativação, e, assim, seria um pico relacionado a movimentação 

anelástica de defeitos pontuais. 

Já o volume de ativação obtido para o fundo HTIFB, apesar da mesma imprecisão da 

medida acima mencionada para o pico-AI, sugere que se trata de um volume de ativação 

associado a movimentação de discordâncias no sistema de escorregamento a aUas 

temperaturas, ou seja, escorregamento de discordâncias num sistema cúbico. Tal conclusão se 

deve ao fato de que os valores aqui obtidos são comparados, em ordem de grandeza, aos 

valores encontrados, por outros autores (Spatig, 1994), de volumes de ativação para este 

sistema de escorregamento a ahas temperaturas, para intermetálicos ordenados NÍ3AI. 

A principal crítica que se faz a medida de volume de ativação pela técnica de atrito 

intemo, por torção, se refere á não homogeneidade de deformação aphcada ao longo da 

amostra. Esta não-homogeneidade de deformação poderia estar ativando defeitos diferentes 

com tensões diferentes, e assim, um determinado volume de ativação medido, poderia estar na 

verdade medindo mais de um defeito ativo ou ativando vários defeitos de maneira diferenciada. 

O fato da tensão por torção poder ativar os dois tipos de sistema de escorregamento é outra 

restrição para a medida do volume de ativação pelo método de atrito intemo. 

Spatig (Spatig, 1994), usando técnica de relaxação de tensão, mediu o volume de 
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ativação aparente ( V a ) e o volume de ativação efetivo (Ven) em amostras monocristalinas de 

NÍ75Al24Tai com eixo de compressão na direção [-123]. Aceita-se que só o Veff é 

representativo do mecanismo de controle do limite de escoamento, e o V a deve ser corrigido 

por um termo que responde por mudanças estruturais no interior da Uga, ou seja, mudanças na 

tensão interna e na densidade de discordâncias móveis que podem acontecer durante os testes 

de relaxação. 

Foi verificada uma descontinuidade abrupta tanto no valor de V a como no de Veff, 

como mostrado na Figura V . 3 , no intervalo de temperatura de 425 a 505K. Observou-se que o 

valor medido ( V a ) variou, abruptamente, de 1200b^ a 425K para 3700b^ a 545K e que o Veff é 

significativamente menor do que Va . N a descontinuidade, o grande salto de V a (~2500b^) é 

refletido por uma relativamente pequena mudança em Y e n de cerca de 330b^. 

Foram desenvolvidos vários modelos para expücar esta descontinuidade do volume de 

ativação. No modelo de Hirch, por exemplo, (Hirch, 1992)os dois domínios de variação do 

volume de ativação são relacionados com o desbloqueamento de superkinks nas superparciais 

líder e de arrasto, respectivamente. Khanta (Khanta, 1992) interpreta este fenômeno como 

sendo as discordâncias em héUce que são curvadas entre pequenos pontos de ancoramento que 

são resultado de escorregamentos com desvio da superparcial-líder num plano do tipo cúbico. 

O processo de desancoramento para estas discordâncias é controlado por caminhos de reação 

que pode envolver ativação de muhi-desancoramento. As mudanças nos caminhos de reação 

causaria a descontinuidades do volume de ativação. 
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Figura V.3. - Volume de ativação aparente (Va) e volume de ativação efetivo (Veo) medidos 

a 420K, sob compressão do eixo [-123], e usando-se a tensão CRSS.em fimção 

da deformação, para uma üga NijAITa. 
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Finalizando quanto aos parâmetros de ativação pode-se dizer que a energia de ativação 

encontrada para o pico é confiável; no entanto, para o fiindo HTIFB, apesar de fomecer certos 

valores, estes não são muito precisos. O valor do fimdo RTIFB é praticamente impossível de 

ser calculado pela técnica de atrito intemo. Quanto ao volume de ativação, apesar do mesmo 

ser também pouco preciso, em relação a outras técnicas, no presente caso, onde o fator de 

alargamento do pico varia pouco, pode-se dizer que o volume de ativação dá uma boa 

aproximação, ou melhor, dá boa informação sobre o defeito ao qual o pico está relacionado. 

Ainda no presente estudo, pelo fato do fimdo HTIFB ser hgado a somente um tipo de defeho, 

ou seja, a discordâncias no segundo sistema de escorregamento (cúbico), pode-se dizer que o 

valor de volume de ativação encontrado ter grande valia para se determinar o mecanismo de 

ativação relativo ao defeito tratado, ou em outras palavras, mesmo não sendo um valor de 

grande precisão ele dá um confiável indicação do mecanismo responsável pelo defeito 

detectado por atrito intemo. 

V.3.- Modelo de Relaxação Anelástica do Pico 

Foram estudadas três hipóteses para exphcar o pico-AI. Uma primeira é a de que este 

pico poderia estar relacionado à relaxação de defeito pontual; uma segunda onde foi levado em 

conta o fato de que a intensidade do pico ter sua intensidade afetada pela deformação plástica, 

e, assim, seria um pico relativo a relaxação de discordâncias, e, uma terceira na qual o pico de 

atrito intemo é assumido como sendo relacionado a ambos, ou seja, relacionado a defeitos 

pontuais e movimento de discordâncias. 

O pico de atrito intemo aqui estudado exibe todas as características de relaxação 

anelástica atômica, que são: 

• -a entalpia de ativação de 2,97 ±0,1 eV é próxima da energia de diíusão do Ni em NÍ3AI 

(Hancock, 1971), 

• -a freqüência hmite. ou freqüência de relaxação de lO'^Hz não é tão distante da freqüência 

de Debye de lO '^Hz , 

• -o pico não é muito alargado, o que significa que apenas um tipo de defeito está sofrendo 

relaxação, 

• -o pico não depende da amplitude de excitação, o que seria um sinal de amortecimento por 
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discordâncias, 

• -a intensidade do pico depende fortemente da orientação do cristal, como no caso de 

relaxação causada por dipolo elástico, tal como, urna relaxação de Zener. 

O conceito de dipolo elástico, já discutido no capítulo II, leva em conta que a inserção 

de u m defeito pontual em u m cristal produz distorções elásticas locais e, como resultado destas 

distorções, haverá uma interação entre o defeito e uma tensão homogênea aphcada ao cristal. 

Es ta mteração pode ser considerada semelhante à interação de um dipolo elétrico com um 

campo elétrico. 

Levando-se em conta os fatos experknentais, recém relacionados, propõe-se um 

modelo de relaxação baseado em deformações anelasticas, devido a átomos de Al que estão 

em excesso com relação à estrutura ordenada do N Í 3 A I . Como mostrado na Figura V.4.a, 

imagina-se um átomo extra de AI substituindo u m átomo de Ni. Pode-se notar que a distorção 

do retículo, devido ao átomo extra de Al, é isotrópica num plano do tipo (010). N o entanto, 

isto não acontece para um plano do tipo (111). Um átomo extra de Al localizado na direção 

[10-1] cria um dipolo elástico aünhado ao longo da direção [10-1]. A tensão elástica, devido 

ao dipolo elástico, pode ser expressa pelo tensor de deformação hj , que leva em conta o 

componente de deformação, ao longo de direções cristalográficas, por unidade Iracionária de 

defeito (Nowick e Berry, 1972: 181). Para um estado hvre de tensões, as posições 7, 2 e i na 

Figura V.4.a são equivalentes, e se Co é a concentração molar de dipolos elásticos, haverá Co/3 

defeitos para cada tipo de local. Sob aplicação de uma tensão externa a , por exemplo ao longo 

da direção [-110], a posição 2 será favorecida. Átomos extra de Al, poderão, dessa forma 

mover-se de posições 1 e 3 para posições 2, resultando em deformação anelástica, qur pode 

ser escrita (equação V. 1) por fração unitária de defeitos. 

AX=Xi ( l - c o s 6 0 ° ) = 0,5 (V. 1) 

Toma-se então possível, o cálculo da amplitude de relaxação (A) pela variação dS da 

compüance elástica S segundo a direção [-110]: 

A , . , , 0 1 = | d S / s | , . „ o | = ( 2 C „ V o A A . ' ) / ( 9 S „ k T ) (V.2) 
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onde Vo é o volume molecular (9,2x10" m ) , Su a compliance não relaxada (1,43x10"" N 

m^) e T a temperatura do pico (~950K). Como uma primeira aproximação, é possível se 

estimar AA, a partir dos tamanhos atômicos dos á tomos de Al e Ni (AA, = 0,072) e assim 

obter-se: 

A|-iioi ~ 'IS/S 1-1101 = 5,7x10"^ C .(V.3) 

Como já mencionado, a relaxação é máxima quando no plano (111) há u m átomo de Al 

extra para cada quatro átomos. Como conseqüência, para u m desvio de 1% atm. da 

estequiometna, a intensidade da relaxação para uma tensão de cisalhamento no plano (111) 

será: 

A(,u)= dS /S OH) = 2,3x10 \-3 •(V.4) 

enquanto as intensidades de relaxação para outras tensões de cisalhamento, em outras 

dkeções , são menores: 

A(ioi)= dS/S (101) = 1,25x10" 

A(o,o)= I dS/S 1,0,0) = 0,4x10"' 

.(V.5) 

.(V.6) 
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Figura V.4.- A estrutura cristaüna com a substituição de um átomo de Ni por um átomo de Al 

extra; (a) num plano (010), a distorção elástica é isotrópica e uma tensão de 

cisalhamento aplicada nesse plano não resulta em relaxação anelástica; (b) num 

plano (111), o átomo extra de Al cria um dipolo elástico que é alinhado, no 

desenho, segundo a direção[10-1]. 

file:///_FextraAl
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Os valores experimentalmente encontrados para as intensidades dos picos foram de 

aproximadamente 6,5; 2 e 0,7x10'^, para cristais orientados segundo os eixos <111>, <110> e 

<001>, respectivamente. 

Efetivamente, a amplitude de relaxação, mesmo sendo menor do que as obtidas 

experimentalmente, em valores absolutos, mostra uma dependência similar da orientação 

cristalográfica como nas experimentais. Isto mostra que os defeitos estruturais que estão 

relaxando, estão nos planos tipo (111). Tais defeitos não podem ser discordâncias, porque no 

caso de relaxação de discordâncias, o pico deveria ser semelhante a um pico de Debye e a 

intensidade desse pico deveria depender fortemente da deformação plástica e da amphtude de 

deformação. Alem do que, é sabido que a elevadas temperaturas, ou seja, nas faixas de 

temperaturas do pico-AI detectado, o sistema de escorregamento ativo é o cúbico primário 

{±a [1-10] (001)} [(Pope, 1984) e (Baluc, 1990)]. Consequentemente, se fosse relaxação de 

discordâncias, resukaria em u m pico com máxima intensidade segundo a direção <001> de 

amostras e não em <111> como aqui detectado. 

O modelo aqui proposto baseia-se na idéia de uma distorção elástica, devido a á tomos 

extras de Al, o que está de acordo, uma vez que a hga aqui utilizada apresenta composição 

NÍ74,3Al24,7Tai. N o entanto, ela não exphcaria o pico que aparece nas hgas binárias de 

composição NÍ76,6Al23,4. Toma-se então, hnportante, assumir-se que os á tomos de Ni podem 

estar em excesso e substituir sítios de á tomos de Al. É fácil ver que, neste caso, as distorções 

elásticas, devido a á tomos extra de Ni são isotrópicas nos planos (111) e consequentemente, o 

defeito criado não pode dar origem a relaxações anelasticas. Dessa forma, o conceito de um 

dipolo elástico, baseado em á tomos extra de Al ou Ta, que substituem posições de Ni, parece 

o mais razoável para se interpretar o pico-AI apresentado neste trabalho. Resultados obtidos 

por outros pesquisadores (Chakib, 1993) no estudo de ligas NÍ3AI, pelo método de atrito 

intemo, mostraram que, para hgas de composições próximas da estequiometria, ocorreu um 

aumento da intensidade do pico de atrito interno (pico similar ao aqui apresentado) à medida 

que o teor de Al aumentava naquelas hgas. No presente caso, considerando-se a liga binária 

somente, pode-se assumir que a concentração atômica não deve ser uniforme ao longo de cada 

espécime. Algumas partes dos espécimes podem estar enriquecidas por á tomos de Al, 

enquanto outras partes podem estar enriquecidas de á tomos de Ni, e, assim, as partes 
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enriquecidas por Al seriam responsáveis pelo pico-Al. 

Observa-se (Figuras IV.2.2 e IV.3.1) que a intensidade de relaxação aumenta com o 

aumento de temperatura. Tal comportamento não obedece a relação clássica de Curie-Weiss, 

que é, gerabnente, satisfeita no caso de tensão induzindo relaxação. O aumento da amplitude 

de relaxação observado pode ser interpretado de outra forma, como sendo devido a um 

aumento da densidade dos defeitos que relaxam. Dessa forma, um aumento de temperatura 

poderia levar a um aumento da desordem e, consequentemente, à probabilidade de se ter 

á tomos de Al em sitios de á tomos de Ni. De acordo com o modelo aqui proposto, a 

intensidade do pico aumentaria dessa forma. 

Observando-se os tempos de relaxação, pode-se observar que a temperatura do pico-

Al é ligeiramente mais b a k a após a amostra sofrer deformação plástica. Isso pode ser devido a 

lacunas que foram criadas por deformação plástica e que podem ababcar o coeficiente de 

difiisão. O fato da entalpia de ativação do pico ser próxima do coeficiente de difiisão do Ni em 

NÍ3AI não é contraditória com o modelo aqui proposto , pois a reorientação de dipolos elásticos 

Al-Al requer difiisão dos á tomos de Ni adjacentes. Por exemplo, na Figura V.4.b, a 

movimentação de átomos extra de Al da posição 1 para a posição 2 envolve difusão de átomos 

de Ni que estavam inicialmente na posição 2. 

Finalizando o presente item, pode-se dizer que o pico-Al está localizado numa faka de 

temperatura ligeiramente acima do pico de anomalia de limite elástico. Assumindo-se que o 

pico-Al esteja associado à reordenação de dipolos elásticos, o mesmo deveria aparecer em 

fakas de temperatura onde mecanismos de controle por difusão são importantes. Isto significa 

que o fundo exponencial HTIFB está certamente ligado à movimentação de discordâncias, 

controladas por difiisão, uma vez que processos de escalagem (climb) assistidos por difusão 

foram detectados por outro pesquisador (Baluc, 1990). Se o pico se deve a reorientação de 

dipolos em planos do tipo (111), toma-se lógico imaginar que esses dipolos possam interagir 

com discordâncias influenciando sua mobilidade. Por outro lado, as distorções elásticas 

induzidas por átomos de Al, em planos tipo (001) , são isotrópicas. Naqueles planos, a 

interação de tais á tomos de Al com discordâncias deveria ser muito menor que nos planos tipo 

(111). Este fato pode explicar porque a movimentação de discordâncias por escorregamento 

seria mais fácil em planos tipo (001) a altas temperaturas. 



116 

V .4.- E s t u d o do M ó d u l o de C i s a l h a m e n t o 

Os compostos intermetáhcos ordenados NÍ3(A1,X) são materiais altamente 

anisotrópicos (Pope, 1984). De acordo com a teoria geral de elasticidade, o módulo de 

cisalhamento ( G ) para cristais cúbicos é definido como sendo o coeficiente elástico C44 

(G=C44) e pelos cálculos da teoria de sóhdos isotrópicos o fator de anisotropia A, para cristais 

cúbicos, é definido como A=2C^J(C^^-C^2)^ ^ ig"^^ ^ unidade ( A = l ) para materiais 

completamente isotrópicos. 

Os valores resultantes de G<hk> para amostras paralelepipedais, tendo eixo longitudinal 

ao longo da direção <ijk> são apresentados na Figura IV.4 .1 . Aceita-se que nos materiais 

isotrópicos o módulo de cisalhamento seja o mesmo para todas as direções cristalográficas, 

mas tal afirmativa é váUda apenas para materiais policristalinos, com grãos pequenos, uma vez 

que os metais monocristaUnos, em geral, são materiais anisotrópicos. Pode-se observar na 

Figura IV.4 .1 , que as amostras apresentam diferentes módulos de cisalhamento de acordo com 

as diferentes orientações das amostras e que apresentam crescentes valores partüido-se do ebco 

de amostra <111> ao ebco <001>. Uma gama de valores de G, variando conforme a orientação 

cristalográfica seria intuhivamente esperado, devido à alta anisotropia que os compostos 

intermetáhcos ordenados, do tipo NÍ3AI, apresentam. 

O menor módulo de cisalhamento foi medido nas amostras tendo ebco segundo a 

direção cristalográfica <111>. Isto pode ser exphcado pelo fato de que os testes de torção 

aphcam urna tensão de cisalhamento máxima, para estas amostras, nos planos tipo (111) que 

são os planos do sistema de escorregamento ativo para temperaturas ababco do pico de 

anomaha de Hmite elástico. Por outro lado, o maior módulo de cisalhamento foi medido para 

amostras tendo orientação cristalográfica ao longo da dh-eção <001> e também uma tensão de 

cisalhamento máxhna aphcada em um plano do tipo (001). Esta afirmativa é decorrência da 

observação direta dos fatores de Schmid, mostrados no capítulo III para cada tipo de 

orientação das amostras aqui usadas. Desta forma, o menor e o maior valor de módulo de 

cisalhamento, medidos para os planos (111) e (001), respectivamente, estão de acordo com as 

observações da hteratura sobre os dois sistemas de escorregamento e podem explicar porque 

as superdiscordâncias se movem mais facihnente nos planos tipo (111). Quando o movimento 

destas superdiscordâncias se t o m a mais difícil nos planos tipo (111), a tensão necessária para o 

movimento destas discordâncias, aumenta o suficiente para ativar um segundo sistema de 
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escorregamento num plano tipo (001). Observa-se aqui que a direção de escorregamento 

[110], pertence a ambos os planos citados. Pode-se ainda observar que o módulo de 

cisalhamento para amostras com orientação de eixo segundo <001> dmiinui mais rapidamente 

que para amostras tendo eixo com orientação <111>. Este fato contribui para uma mudança do 

sistema de escorregamento ativo quando uma amostra é plasticamente deformada. 

De acordo com as chamadas ''regras de seleção" (Nowick e Berry, 1972:194), os 

cristais cúbicos apresentam duas compliances que sofrem relaxação que são S44 e (S11-S12). 

Usando-se os valores de módulo de cisalhamento mostrados na Figura IV.4 .1 , pode-se 

observar três diferentes, mas inconsistentes relações a partir da equação II.8, j á apresentada no 

capítulo 11. Através das três expressões dos cossenos diretores (yi, y2, ya) entre o ebco das 

amostras e os três ebcos cristahnos padrões (equação 11.7) em conjunto com a equação 11.8 

para uma barra sujeita a vibrações sob torção, e considerando-se somente as direções de maior 

simetria, ou seja <111> e <001>, pode-se determinar os valores de S44 e ( S n - S n ) . A equação 

acima mencionada resuha nas expressões numéricas V.3(a, b, c), onde as expressões (b) e (c) 

podem ser pioladas em ílinção da temperatura como mostrado na Figura V.5. 

G-' = S44 + 4 ( S „ -S,2 -I/2.S44) r (11.7) 

r = (Y.Y2)' + (Y2Y3)' + (Y3Y.)' (II.8) 

r<oo.> = 0 r , , „ > = l / 3 (V.7a) 

g''<ooi> = S44 = (C44)"' (V.7b) 

g"'<„,> = 1/3 [S44 + 4 (S„ - S n ) ] (V.7c) 

O coeñciente elástico C44 foi interpretado por Zener (Zener, 1955:35) como sendo a 

medida da resistência à deformação quando uma tensão de cisalhamento é apücada a uma 

direção [010] de um plano (100). Os coeficientes Cu e C12 não têm a mesma mterpretação 

física simples, como C44, requerendo assim algumas combinações lineares. Uma destas 

combmações lineares é a expressão (Cii-2Ci2)/3 que tem como interpretação física o módulo 

de compressibiüdade que mede a resistência à deformação hidrostática. Outra combinação 

ünear é a expressão (Cii-Ci2)/2, que significa a resistência à deformação por cisalhamento na 

direção [110], no plano (110). 
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Figura V.5.- Valores calculados das constantes elásticas C u , C12 e C44, bem como valores 

das constantes Ks, e do fator de anisotropia A, todos em função da 

temperatura. 

Pode-se ver na Figura V.5 que o coeficiente C44 diminui mais rapidamente do que (Ci 1-

C12) . Como conseqüência, o fator de anisotropia (A) aumenta em ílinção da temperatura, 

sugerindo que a mudança no sistema de escorregamento ativo ocorra devido ao aumento da 

diferença de propriedades mecânicas para diferentes orientações cristalográficas. Os valores 

dos fatores de anisotropia (A) têm sido relatados, à temperatura ambiente, entre 3,02 a 3,30. 

Mazot (Mazot, 1992) estudou as constantes elásticas em uma liga monocristalina à 

base de níquel (AMI) , usando diferentes orientações cristalográficas. Foram utilizadas 

íreqüências de vibração naturais em modo longitudinal e modo de vibração por flexão, em uma 

gama de temperatura variando de (-80°C) a (+1100°C). Os valores de módulo de Young (E), 

coeficiente de Poisson (v), e, consequentemente, os valores do módulo de cisalhamento (G) e 

compliance (S), para as orientações <100>, <110> e <111>, confirmaram os elevados valores 

de anisotropia do material, como mostrado na Tabela V. 1. 
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Tabela V. 1.- Resultados Experimentais de E e V, como também valores de G 

orientação E (GPa) V G(GPa) 

<100> 129,5±0,05 0,408 124,8 

<111> 318,1±0,05 0,274 58,2 

<110> 226,7±0,5 0,5* 87,4* 

*- valor médio calculado 

U m coeficiente de anisotropia (A„) foi definido pelos mesmos autores como: 

/ l„ = 2 ( S „ - S , , ) - S , , ( M P a ' ) 

Foram também observadas pelos mesmos, experimentalmente, leis de variação 

parabólicas do módulo de cisalhamento e compHances em fimção da temperatura. Foram 

também calculados os valores de compUances, à temperatura ambiente, como sendo : Sn = 

7,72x10"', S ,2 - -3 ,15x l0" \ S44 = 8,01x10"' eA„= 13,73x10"', ou sejav4=2,71. 

Os valores do fator de anisotropia relatados por aqueles pesquisadores apresentam 

comportamento shnilar aos resuhados aqui apresentados, sendo que os valores de A, 

determinados neste trabalho, vão de 2,85, à temperatura ambiente, a 3,35 a 1250K. A 

diferença entre os valores aqui apresentados e aqueles da hteratura pode ser atribuída à 

diferença de composição química das ligas estudadas, bem como à diferença entre métodos de 

medida. 

Como resuhados secundários os mesmos autores obtiveram espectros AI para cada 

uma destas orientações. No entanto, os mesmos não comentam qualquer coisa sobre suas 

possíveis origens. Nenhum pico foi achado para as orientações <111> e <110>, mas dois picos 

foram observados para a orientação<100> : um aproximadamente 200°C ( -473K) , e outro a 

aproximadamente 680°C (~953K) que, por coincidência, aparece na mesma fabca de 

temperatura que o pico de atrito intemo detectado no presente trabalho. 

Levando-se em consideração a aíirmação geral de que o concerto de uma elasticidade 

isotrópica de um cristal é uma idealização e que os cristais reais são anisotrópicos. Reuss e 

Voigt (Hirth. 1968:417) defmem um fator de anisotropia H. não como uma razão mas como 

uma diferença entre a constante elástica para cristais cúbicos, que é zero para materiais 

isotrópicos. Os valores de módulo de cisalhamento Grv , podem ser considerados como valores 

anisotrópicos que foram corrigidos pelo fator de anisotropia H. 
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H = 2 C 4 4 + ( C „ - C , 2 ) Grv=C44-(H/5) 

Tem sido considerado [(Shetty, 1981) e (Yoo, 1986)] que o principal efeito de 

anisotropia na energia de discordâncias é dado pelos fatores de energia K , e Ke, mostrados 

pelas equações 11.5 e 11.6, do capítulo 11. Observa-se que os fatores K , e Kg, mostrados 

ababco, substituem respectivamente o parâmetro isotrópico ( G ) para os segmentos de 

discordância em héhce e G / ( l - n ) para as discordâncias em cunha. O fator K , substhui o 

tradicional módulo de cisalhamento e assume que a anomalia de hmite elástico é um 

mecanismo relacionado a discordâncias e que o limite de escoamento dos mtermetáhcos 

ordenados é controlado por discordâncias em héhce. Os valores aqui calculados de Ks 

concordam com os valores apresentados na hteratura. Os resuhados apresentados por Yoo 

mostram o fator Ks, para compostos NÍ3AI, variando de 70 GPa, à temperatura ambiente, a 

50GPa a 1150K. Os valores de Ks calculados neste trabalho, são mostrados na Figura V.4 e 

estes variam entre de 64GPa à temperatura ambiente, a 50GPa a 1200K. 

Finaüzando, a dúvida sobre qual dos métodos de cálculo fornece o verdadeiro módulo 

de cisalhamento pode ser encarada de duas maneiras. Enfocando-se a questão do ponto de 

vista macroscópico, sem se ter o menor conhecimento da existência de defehos atômicos de 

qualquer forma, pode-se dizer que o módulo de cisalhamento de materiais anisotrópicos, como 

o caso aqui estudado, varia segundo a orientação cristalográfica, como no caso das medidas 

apresentadas na Figura IV.4 .1 . N o entanto, levando-se em consideração a existência de 

defeitos atômicos, como discordâncias, e partindo-se da premissa de que o módulo de 

cisalhamento de um dado material é a tensão necessária para se movhnentar discordâncias 

nesse material, o módulo de cisalhamento pode ser considerado como sendo um dos ou uma 

combinação dos fatores de energia K , ou Ke. 

;rc.f 
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CONCLUSÕES 
Os espectros de atrito intemo obtidos para os dois espécimes, NisAlTa e NÍ3Al-binário, 

são compostos de um pico de relaxação que divide a faixa de temperatura estudada em dois 

regimes. N o regime a baixas temperaturas ( T < 8 0 0 K ) o atrito intemo mede a mobilidade de 

discordâncÍ£is, que diminue rapidamente entre 4 5 0 e 6 0 0 K , o que está de acordo com a faixa 

onde a anomalia de limite elástico tem sido detectada. N a fabca de temperatura acima do pico 

de relaxação ( T > 1 1 0 0 K ) , um aumento exponencial do atrito intemo é observado e isso reflete 

um aumento na mobilidade de discordancias a altas temperaturas. 

O pico de relaxação é um pico muito próximo de um pico de Debye e é termicamente 

ativado. Sua entalpia de ativação é muito próxima da energia de migração do Ni em NÍ3AI. A 

interpretação mais razoável para este pico implica em fenômeno de relaxação atômica. Este 

pico é provavelmente devido à reorientação, induzida por tensão aplicada, de dipolos elásticos 

nos planos tipo ( 1 1 1 ) . A interação destes dipolos com discordâncias pode ter significativa 

importância na diferença de mobilidade que têm as discordâncias nos planos octaédricos ( 1 1 1 ) 

quando comparados com os planos primários ( 0 0 1 ) . 

O fator de energia Ks fomece imia aproximação do módulo de cisalhamento de 

intermetáhcos ordenados NÍ3AI, muito válida quando se quer tratar de mecanismos de 

movimentação de discordâncias e outros mecanismos relativos a discordâncias, mas valores 

distmtos do módulo de cisalhamento, para diferentes orientações cristalográficas, são mais 

significativos quando se trata de materiais ahamente anisotrópicos e se tem em vista uma 

caracterização mais mecânica e macroscópica. 
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A N E X O - A 

Tensão Crítica Resolvida em Torçãô ^̂  

Em testes de monocristais, a tensão de cisalhamento aphcada deve ser resolvida, 

ou seja, apenas a tensão de cisalhamento aplicada no plano de escorregamento e na direção 

de escorregamento, produz uma força de escorregamento em uma discordância. 

Os cálculos foram desenvolvidos considerando-se um cilindro sob esforços de 

torção pura, como apresentado na Fig. A . I . A escolha dos eixos é indicada nesta figura 

onde x l , perpendicular ao eixo do espécimen x3 e à normal ao plano de escorregamento 

x 3 ' . A direção de escorregamento é x l 6 é o ângulo entre x3 e x 3 ' e k o ângulo entre x l e 

x l ' . 

Figura A. 1.- Coordenadas para um monocristal cilindrico sob torção. 

N o presente cálculo a deformação helicoidal foi considerada desprezível e a tensão 

de cisalhamento crítica resolvida para esta situação é dada pela projeção das duas tensões 

de cisalhamento e 023 no plano de escorregamento e na direção de escorregamento x l '. 

CT13' = CJo ( m i senv|/ + aiz cosv|;) = (7« m( f ) 

onde ao= (2 P r/ p R ' ) = (015 + 02.^"^ é a tensão de cisalhamento total aplicada e \|; é o 

ângulo de torção. 

Os fatores mi e m2 podem ser obüdos da Fig.A-2 abaixo. Escolhendo-se uma 

projeção estereográfica padrão normal ao plano de escorregamento e com a direção de 

escorregamento no polo norte, os dois fatores podem ser obtidos da projeção 
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estereográfica, sobre a projeção do eixo do cilindro. Os valores absolutos máximos e 

mínimos de m(*F) são ±1 quando 9 =0, ou seja, o plano de escorregamento normal ao eixo 

da amostra ensaiada. 

m 2 

Figura A - 2 . - Plotagem estereográfica dos fatores de tensão de cisalhamento resolvida mi e 

m2. 

(1) -J.P.Hirth. J.Lothe: "Theory of Dislocations", ed. McGraw-Hill Inc.. USA. p.272-74. (1968). 
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APENDICE-B 

D E F O R M A Ç Ã O P O R T O R Ç Ã O 

Introdução 

B. 1.- Barras Circulares em Regimes Elásticos 

B. 2. - Método de Saint- Venant 

B.3.- Resposta Elástica Linear e Resposta Plástica de Sólidos Perfeitamente Elásticos 

R4.- Analogia da Membrana Elástica de Prandtl 

B. 5. - Barras de Secções Não Circulares 

B. 5.1.-Barras Finas de Secções Não Circulares 

B. 6. - Deformações Não Homogêneas ao Longo de Barras 

Referências 

Introdução 

A compreensão da deformação por torção é de fundamental importância para o 

presente estudo, mesmo não sendo este o objetivo deste trabalho, uma vez que tanto as pré-

deformações plásticas quanto nas medidas de atrito intemo em regime elástico, ocorrem sob 

torção. 

O tópico ''torção de barras" no que tange ao seu tratamento matemático pode ser 

encontrado em várias publicações relativas ao tema Resitencia dos Materiais, e tem sido 

apresentadas em diferentes niveis de complexidade. Em geral, o problema de torção resolvido 

por meio de equações da teoria elástica de materiais isotrópicos. As barras mais usuais em 

estudo sob esforço de torção são aqueles com secção circular homogênea. 

As barras de secções não-circulares, tais como as de secção retangular usadas no 

presente estudo, exibem algumas complicações adicionais. Dentre os métodos mais conhecidos 

usados pra resolver o problema de torção em secções não circulares estão as soluções pelo 

método de séries e pelo método semi-inverso de Saint-Venant, apresentado em 1855, em 

conjunto com a analogia da membrana elástica de Prandtl (1903). 

B . I - BARRAS DE SECÇÃO TRANSVERSAL CIRCULAR [(Dieter, 1988.18) e (Boresi, 1989)] 

Quando um cilindro sólido com área de seção transversal circular A e comprimento L 

(Figura B I ) está sujeito a um momento torsor, representado por um vetor T, aphcado à parte 

não engastada da barra, um torque de equilíbrio -T age na extremidade engastada, sendo 

ambos ao longo do eixo-z central, de modo que uma linha geratriz do cilindro (AB) tende a se 

deformar segundo uma curva helicoidal (AB') . 

Para pequenos deslocamentos, o torque T causa uma rotação em cada seção transversal 

de um corpo rígido em t o m o do eixo-z. Admite-se que uma quantidade de rotação P de uma 

determinada seção depende hnearmente (P = 0 z) de sua distância do plano z =0. 
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Região Elástica 

Região Inelástica 

Figura B.I.- Barra com seção transversal circular fixa em uma das extremidades (z =0) e 

sujeita a um torque T em sua extremidade livre (z =L); (a) seção longitudinal, 

(b) seção transversal, (c) seção transversal quando submetida a deformação 

plástica. 

Uma vez que as seções transversais permanecem planas, a componente de 

deslocamento w (warp), paralela ao z-ebco, é zero. As componentes de deslocamento u e v 

relacionadas (x,y), assumindo w =0, são dependentes da rotação P de cada seção transversal, 

como mostrado nas equações (B. l . a , b). 

u = -yP, v = x p (B . l . a ) 

u = -yze, v = xze (B. l .b) 

Considerando-se a teoria de tensão-deformação da elasticidade linear e as equações 

(B. I . a, b) obtem-se as componentes da tensão e deformação que agem no cilindro, dadas 

pelas equações (B.2.(a), (b) e (c)), onde G é o módulo de cisalhamento isotrópico. 

de fo rmação t ensão 

EXX Eyv = EzZ = EXV = 0 C x x = CTw = Ozz ^ CTXV 0 

2 S z x - Y z x = -ey a z x = -eGy 
2Szy = Yzv = 0 X azv = 6 G X 

(B.2.a) 

(B.2.b) 

(B.2 .C) 

Uma somatória dos momentos em relação ao eixo-z, resultante das tensões em uma de 

área dA do cilindro, resulta na equação B.3 . Esta equação relaciona a torção angular O por 

unidade de comprimento da barra sujeita a um torque aplicado T, onde J é o momento de 

inércia polar, relativa a seu eixo central z. 

e = T / G J , J = (Tüb'*) / 2 .(B.3) 

As equações (B.2.(a), (b) e (c)) indicam que CT^ e CT^ independentes de z, então a 

distribuição de tensões é a mesma para todas as seções transversais. Assim, o vetor tensão de 
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B . 2 -MÉTODO SEMI-INVERSO DE SAINT-VENANT [(Boresi, 1985)e(Kal inszky, 1989)] 

De acordo com o principio de St-Venant, a distribuição de tensão em seções 

suficientemente distantes de ambas as extremidades, depende principalmente da magnitude de 

T e não da distribuição de tensão em ambas extremidades. Assim, para barras suficientemente 

longas, sob torção, a distribuição de tensão nas extremidades não afeta a distribuição de tensão 

em grande parte da barra. Um barra com uma seção transversal uniforme de forma genérica, 

sujeita a torção, é mostrado na fig.B.II onde três eixos ortogonais genéricos (x,y,z) são 

mostrados. Qualquer tipo de distribuição de tensões nas em suas extremidades pode p roduza 

um torque T. 

O método semi-inverso de St-Venant começa por uma aproximação dos deslocamentos 

(u,v,w) baseado em mudanças geométricas observadas numa barra deformada sob torção 

devido ao torque T. Admite-se que toda barra de torção, com seção transversal constante em 

relação ao eixo z, tem um eixo de torção onde cada seção transversal gira aproximadamente 

como um corpo rígido. Considerando um ponto P (Fig.B.II), com coordenadas (x,y,z) na barra 

não-deformada, e o mesmo ponto P' sob deformação. Os deslocamentos (u,v,w), onde w ^0, 

relacionados aos eixos x, y e z respectivamente, e P gira de um ângulo P em relação à seção 

transversal na origem. Admite-se para pequenos deslocamentos que ( P = 0 z ) , onde 9 é ângulo 

de torção por unidade de comprimento e as componentes de deslocamento podem ser obtidas 

das equações (B.6), onde V}/(x, y) é a fimção de ' V a / p / w ^ ' que pode ser determinada de tal 

modo que as equações de elasticidade e suas condições estão satisfeitas. 

u = - y z 9 , v = x z 9 , w = 0V | / ( x , y) (B 6) 

Para pequenos deslocamentos as relações (B.7.a, b e c) dão o estado de deformação em 

um ponto genérico na barra sob torção. 

e x x = eyy = 8zz = Exy = O (B.7.a) 

28^x = Yzx = e {{õ^i> I dx) - y)} (B.7 b) 

28zy = Yzy = 9 {(5v|/ / Oy + x)} (B.7.c) 

cisalhamento % para qualquer ponto P em uma seção transversal é determinado pelas equações 

(B.4.a, b). N a mesma relação pode ser verificado que a máxima tensão de cisalhamento Xm„ 

acontece para r = b ( r e o ráio de seção atravessado), de outra forma, a tensão de cisalhamento 

máxima acontece nas fibras mais extemas da seção transversal circular. Substituindo (B.3) em 

(B.4.b) resulta na equação (B.5) que relaciona as magnitudes de x e T. 

T = - e G y Í + 0 G x j (B.4.a) 

l T „ „ l = e G ( y ^ + xY'' =eGr (B.4.b) 

I O = T r / J (B.5) 

Em resumo, para barras de seção transversal circular, sujehas a torção, cada seção 

transversal do barra permanece plana, em outras palavras, apresenta estados planos de 

deformação e tensão. Porém, pode-se ver na Figura B.I.c que a forma da curva de tensão-

deformação na região elástica pode ser admitida como tendo uma relação linear, mas na região 

de plástica a linearidade entre tensão e deformação raramente é observada. 
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Figura B.II.- (a)- barra sob torção com seção transversal uniforme e forma genérica. 

(b)- vista genérica da seção transversal da barra sob torção. (Boresi, 1985) 

Diferenciando parcialmente as equações para e yzy ®em relação a y e x 

respectivamente, e subtraindo as equações resultantes dessas derivações, a ílinção warping 

pode ser eliminada, resultando na relação (B.8). 

&1zxldy -dy^y/Õx = -2Q .(B.8) 

Desta forma, se o problema de torção é formulado em termos de (õy^^ , dj^^X a 

equação acima é uma condição geométrica a ser satisfeita em problemas de torção. 

' y é no presente traballio usada como engineering shear strain, a qual é o dobro da chamda true shear strain 8 
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Para membros de materiais isotrópicos, sob torção, relações tensão-deformação tanto 

para condições elásticas como para não-elásticas podem ser dadas pela equação (B .9). 

Levando-se em conta que e DZY não são nulas, e se as forças e acelerações sobre o corpo 

podem ser desprezadas, as equações de elasticidade e as condições de equilíbrio são satisfeitas 

para um membro sob torção. Tais condições de equilíbrio expressam condições necessárias e 

suficientes para a existência de uma função de tensão (|>(x,y), também chamada de Função de 

Tensão de Prandtl (mais detalties serão apresentados em B.4) dada pela equação (B. lO.a, b). 

a „ = (ô( l . /ôy) (B . lO.a) 

o^ = -{ô^ldx) (B . lO.b) 

Visando-se a obtenção de tal função de tensão para cada carregamento, pode-se 

assumir algumas condiçõe s de contorno para cada membro sob torção, tal como: ter secção 

uniforme que não varia ao longo do eixo z; ser feito de material isotrópico e o carregamento 

resukar em pequenas deformações. 

Uma vez que a superfície lateral de um mbreo sob torção está livre de tensões normais 

aphcadas, as duas componentes de tensão de cisalhamento ( C T ^ e CTZY) podem ser escritas em 

termos de T o qual é zero na direção normal em relação ao contorno da sua secção transversal. 

Este fato resulta numa fimção tensão (j) é constante em tal contorno da secção transversal. 

Uma vez que as tensões são dadas pelas derivadas parciais de (|), e assumindo que esta 

cosntante é zero, pode-se concluir que a tensão de cisalhamento T em qualquer ponto da 

secção transversal é tangente a curva (j). 

Tomando-se as duas componentes da tensão de cisalhamento agindo sobre um 

elemento da secção transversal (Figura B.II.b) tendo lados dx, dy e ds (onde ds é um elemento 

na superfície) e assumindo esta superficie em contato com o contorno da secção transversal, 

resulta em (j)=0 no contorno ds do elemento. Tal argumento pode ser usado para mostrar que 

a tensão de cisalhamento T, cuja intensidade pode ser dada por (B. 11) em qualquer ponto da 

secção transversal, é tangente a curva (j) que por sua vez é constante. 

X = ({S5j^{C5^fr ( B . l l ) 

Desta forma, a função tensão (j) pode ser considerada como representando uma 

superficie em t o m o da secção transversal do membro sob torção. Assim, pode-se provar 

matematicamente que o torque é igual do dobro do volume entre a ílinção tensão e o plano da 

secção transversal, como mostrado pela equação (B .12). 

T=2\\(t>dxdy (B .12) 

Visando-se melhor entender os comportamentos elásticos e plásticos de eixos, as 

respostas dos materiais tem sido classificada em dois tipos principais: resposta elásticamente 

linear e resposta plástica de sólidos perfeitamente elásticos. 
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-Resposta Plástica de Sólidos Perfeitamente Elásticos 

U m sólido perfeitamente elástico apresenta um diagrama tensão versus deformação por 

cisalhamento achatado no seu ponto de escoamento por cisalhamento Xy. Considando um 

membro sob torção feito de um material perfeitamente elástico. A medida que o torque é 

gradualmente aumentado, o escoamento começa em um ou mais pontos do contorno da secção 

transversal deste membro e aumenta no sentido de se interiorizar a medida que o torque 

aumenta. Finalmente, toda a seção transversal se t o m a plástica para um torque limite. Neste 

torque limite, a tensão de cisalhamento resultante é T =Ty em cada ponto da secção 

transversal. Como as equações B.lO.a e B.lO.b são válidas tanto para regiões plásticas como 

elásticas, pode-se obter pela equação B.16, a qual determina a fijnção tensão (|)(x, y) para um 

dado membro sob torção sob condições totalmente plásticas. 

(^zf + i%f = (5<l> / + í^* / = (-Cv)' (B.16) 

Considere o problema de constmir a função tensão (f) para uma secção transversal 

quadrada de lado 2a, como mostrado na Figura B.l l l . Em um dado ponto P, a tensão de 

cisalhamento resultante é l y e é dirigida ao longo de uma curva de contorno de constante (|); o 

B . 3 . - RESPOSTA ELÁSTICA LINEAR E RESPOSTA PLÁSTICA DE SÓLIDOS PERFEITAMENTE 

ELÁSTICOS 

-Resposta Linear Elástica KBores l 1985) e (Kalinszky, 1989)] 

A resposta elástica linear leva a urna solução elástica linear do problema de torção, 

enquanto que uma resposta plástic a de um sólido perfeitamente plástico leva a soluções 

totalmente plásticas de barras sujeitas a torção, para as quais a totalidade da secção transversal 

se deforma plásticamente. 

Soluções elásticas lineares de problemas de torção apresentam relações tensão-

deformação em um material isotrópico, dada pela lei de Hooke , o que resulta nas equações 

(B .13 .a ,b , c). 

a „ = (a(|)/ay) = G y „ (B. lS .a) 

cT^ = - (5 ( |> /5x) = G y 2 y (B. lS .b) 

/ ay^ + â (j> / Ôx^ = - 2 G 0 (B .13.c) 

Substituindo-se (B.12) em (B.8) resulta em uma relação (B.14), onde se especifica o 

ângulo unitário de torção 0 para um dado membro sob torção, e <|) satisfaz as condições de 

contorno ((j)=0 no contorno). Uma vez que <j> foi determinado, as tensões são dadas por (B. 10) 

e o torque por (B.12). Se o contorno da secção transversal de um dado membro sob torção 

pode ser especificado pela relação (B.14), e ser sujeito a um ângulo de torção específico, a 

fianção tensão pode ser definida pela equação (B.15). A constante B em (B.15) é determinada 

em termos de 0, se após a substituição da equação (B.15) em (B. I3 ) , o termo a esquerda da 

equação (B. 13) for constante. 

F(x ,y) = 0 (B.14) 

(|) = B F ( x , y ) (B.15) 
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valor da função tensão (j) em um ponto P é igual a Ty multiplicado por sua distância 

perpendicular ao contorno mais próximo. Assim, a função tensão, para uma secção transversal 

quadrada é uma pirâmide de altura (Ty * a ) . 

O torque para total deformação plástica ( T p ) para a secção quadrada pode ser obtido 

por meio de B.12, a qual indica que o torque é igual ao dobro do volume sob a ílinção tensão. 

Desta forma, para a pirâmide exemplificada na Figura B.III, o valor do torque para total 

deformação plástica é (S/SXya"*). 

Contorno (() = o 

Curva de contorno 

j de constante ^ 

Figura B.III.- Superfície de uma fimção de tensão para uma secção transversal deformada 

totalmente plasticmanete: (a) vista superior; (b) vista lateral (Boresi, 1985). 

B.4- ANALOGIA DA MEMBRANA ELÁSTICA DE PRANDTL (Boresi, 1987) 

A analogia da mebrana elástica é baseada na equivalência de uma equação de torção 

tomando-se o deslocamento lateral de uma membrana elástica sujeita a uma pressão lateral 

devido a uma tensão inicial, em termos de força por unidade de comprimento. 

A equação que define o pequeno deslocamento de uma membrana elástica plana, sujeita 

a pressão lateral, é idêntica, em sua forma matemática, a fimção tensão B.13 .C. A função 

deslocamento de uma membrana é matematicamente equivalente a um função tensão, uma vez 

que a forma de contorno da membrana é idêntica a forma de contorno da secção transversal do 

membro sob torção. Tomando-se uma abertura que tem a mesma forma que a secção 

transversal do membro sob torção investigado. Cobrindo-se tal abertura com uma membrana 

elástica homogênea (e.g. filme de sabão) e aplicando-se uma pressão a um dos lados da 

membrana, faz-se com que a membrana se curve. Se a inclinação da superficie da membrana é 

suficientemente pequeno, pode-se mostrar que o deslocamento lateral da membrana e a função 

tensão (|)(x, y) satistazem a mesma equação matemática em (x,y). O deslocamento lateral de 

uma membrana elástica (z), sujeita a uma pressão lateral p (força por unidade de área) e uma 

tensão inicial S (força por unidade de comprimento), é mostrada pela equação B.17. 

d\ / ay^ + a-z / ôx- = - p / S .(B.17) 

A Figura B.IV exemplifica tal membrana. Para pequenos deslocamentos (sen a * t g a ) . 
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então a soma da força na direção vertical alcança um equilíbrio para o elemento da membrana 

(dx dy) , dado pela equação B. 18. 

Sa'z / dy^ dx dy + d \ I dx^ dx dy + p dx dy = O ( B I S ) 

Figura B.IV.- Analogia da Membrana Elástica: (a)- vista plana; (b)- vista de topo. 

Urna comparação análoga de (B.13.c) e (B.17) resulta na equação (B.19), onde c é 

uma constante de proporcionalidade. 

z = c 

p / S = c 2 G 0 

(|) = 2 G e S z / p (B.19) 

Da equação acima, o deslocamento da membrana z é proporcional a função tensão de 

Prandtl <|) e, urna vez que as componentes de tensão de cisalhamento, CTZX e CTzy, são iguais à 

derivadas apropriadas de (|) em relação a x e y. Segue-se que as componentes de tensão são 

proporcionais às derivadas do deslocamento da membrana z em relação às coordenadas (x,y) 

sobre a superfície à qual a membrana está hgada. Assim, a distribuição das componentes de 

tensões de cisalhamento na secção transversal da barra é facilmente visualizada como 

formando uma inclinação da membrana correspondente. 

B . 5 - BARRAS DE SECÇÕES NÃO-CIRCULARES 

Para barras apresentando secção transversal não-circular, o método de Saint Venant 

deve assumir como não-nulo o valor da componente de deslocamento w, ou de outra forma 

nenhuma solução poderia ser obtida. Geralmente, assume-se que w é uma função de (x,y) nas 

coordenadas da secção transversal. 
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- Barras Finas de Seccoes Nao-Circulares [(Boresi, 1985 e 1987) (Kalinszky, 1989)] 

Para tais secções retangulares é possível o uso da analogia da membrana elástica para 

se obter a solução para o torque e tensões e deformações por cisalhamento máximas, quando 

esta é submetida a carregamento sob torção. 

Considere a barra de secção transversal retangular uniforme, como mostrado na Figura 

B.V.(a) , onde a largura de 2a e a espessura é 2 b , tal que b » » a. 

A membrana associada é mostrada na Figura B.V.(b), e exceto para regiões próximas a 

x= ± b , a deflexão da membrana é aproximadamente independente de x. Desta forma, 

assumindo-se que a deflexão da membrana é independente de x, e que a deflexão com relação 

a y é parabólica, o deslocamento da membrana é dado, aproximadamente, pela equação 

(B.20), onde z„éa. máxima deflexão desta membrana. 

z = Z o l l - ( y /a )^ ] .(B.20) 

A equação acima satisfaz a condição z = O no con tomo y= ±a. Se (p /S) é constante na 

equação (B.17), o parâmetro Zo pode ser slecionado de tal forma que a equação (B.20) 

representa uma solução da equação (B.17). Derivando (B.20) encontra-se (B.21); por meio 

das equações (B.21) , (B.17) e (B.19), pode-se escrever (B.21) e também se rescrever (B.20) 

como (B.22.a, b). 

5 ' z / a y ' + a ' z / 5 x ' = - 2 z „ / a ' .(B.21) 

-2z„/a^ = - 2 c G e 

<i) = GeaMi-(y/a)'i 
(B.22.a) 

(B.22.b) 

> * * < ^ 

Figure B. V.- (a) barra retangular fina sujeha a torção; (b) duas vistas da analogia com 

membrana assumidas para barras retangulares finas sujeitas a torção. 
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Por meio da equação (B.IO), a derivada de (B.22) resulta na relação (B.23.a), onde o 

máximo valor de tensão de cisalhemento CT„ é dado por (B.23.b), para um dado valor de 

torque aphcado por (B.23.c), e a tensão de cisalhamento <T^ é nula. 

o^=iõ^/õy) = -2GQy, 

(y = ± a ) = ^ 

( J = 1 / 3 (2b) (2a) ' ) ^ 

o^= - (d^ /õx) = 0 

Tmax = 2G0a 
T = G J 0 

(B.23.a) 

(B.23.b) 

(B.23.C) 

E m resumo, a solução acima obtida para barras retangulares fins é aproxhnativa e a 

condição de con tomo (deflexão da membrana independente de x) para x= ± b não é satisfeita. 

- S o l u ç ã o p e l o M é t o d o d e Sér ies (Boresi. 1987) 

O Mé todo de Prandtl é uma solução aproximativa para o problema de torção, no 

entanto, tendo um interesse histórico. Resultados mais precisos são obtidos usando-se a 

Solução pelo Mé todo de Séries. Considerando-se uma seção retangular, mas descantando-se a 

restrição da barra fina, pode-se chegar, após algumas aproximações matemáticas, que as 

tensões de cisalhamento obedecem as equações (B.24.a,b). O torque (T) pode ser descrito pela 

equação (B.25), onde F (equação B.26) é um fator dependente da geometria da secção 

transversal, que é uma aproxmiação da secção retangular. O ângulo de torção, por unidade de 

comprimento para secções retangulares é dado pela equação (B.27). 

\6GI3a 
^ j^^V^ cosw;dc sinhnny 

n= 1,3,5.. 

2a 2a 

cosh 
nnb 

(B.24.a) 

\6Gpa 

( 1 ) ^ senn;cc coshn;TV 

TV n=l,3,5.. 

2 a 2a 

cosh 
nTzb 

(B.24.b) 

T = G F P 

F = 
(lafilb) 

1 -
192a ^ 1 nnb ^ 1 

2 j — tanh 
2a 

(B.25) 

(B.26) 

0 = T / ( k 2 b a ^ G) (B.27) 

O fator entre parênteses na equação (B.36) foi calculado (Timoshenko, 1963) para 

várias relações b/a, e são apresentados na Tabela (B . I ) como fatores kj . D e (B.25) (B.26) o 

fator k2 pode ser também calculado. Examinando-se as equações (B.33.b,c) pode-se verificar 

que ambas as soluções são de acordo com o método de séries descrito acima, assumindo-se ki 

= k2 = 1/3 para barras de secção fina. 

file:///6GI3a
file:///6Gpa
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Tabela B I - Os coeficientes ki e para diferentes dimensões de seções retangulares 

b / a 1.00 1.50 1.75 2 . 0 0 2 . 5 0 3 . 0 0 4 . 0 0 6 8 1 0 00 

k, 0 . 2 0 8 0 . 2 3 1 0 . 2 3 9 0 . 2 4 6 0 . 2 5 8 0 . 2 6 7 0 . 2 8 2 0 . 2 9 9 0 . 3 0 7 0 . 3 1 3 0 . 3 3 3 

k2 0 . 1 4 1 0 . 1 9 6 0 . 2 1 4 0 . 2 2 9 0 . 2 4 9 0 . 2 6 3 0 . 2 8 1 0 . 2 9 9 0 . 3 0 7 0 . 3 1 3 0 . 3 3 3 

(Timoshenko, 1963) 

O torque para total deformação plástica Tp e o máximo torque elástico Ty são 

comparados para algumas secções transversais e listados na Tabela (B.2). Pode-se ver que o 

torque para deformações plásticas é, como esperado intuitivamente, maior do que o torque 

para deformação elástica, quando uma barra de secção fina e uma não-fina são comparadas, e 

para barras finas T y e 9y são dependentes de ambas as dimensões aeb. 

Secção Transversal Torque Elástico Máximo (Tv) e 
Angulo Unitário de Torção (Ov) 

Torque para Total 
Deformação Plástica (Tp) 

Relação 
Tp/Ty 

Quadrado 
Lados = 2a 

TY = 1.664 Ty a' 
eY = (1.475 T ^ ^ ) / ( 2 G a ) 

8/3 Ty â  1.605 

Retânsulo (2b > 2a) 

b/a = 2 

TY = 3 . 9 3 6 T y a ' 

e Y = 1.074 T v / ( 2 G a ) 

20/3 Ty â  1.69 

b/a = 00 

TY = 8 / 3 T y b a ^ 

eY = T , / ( 2 G a ) 4 Ty b â  1.50 

Circular 
raio = a 

TY = 7t/2 Ty 

0Y = Tv aV (Ga) 

2/3 71 Ty a' 1.33 

Ty=> tensão de escoamento por cisalhamento 

B . 6 - DEFORMAÇÕES HETEROGÊNEAS AO LONGO DE BARRAS ENGASTADAS 

[(Kalinszky, 1989) e (Boresi, 1985)] 

Considera-se um membro sob torçào tendo secção transversal retangular com as 

dimensões mostradas na Figura B.VI.a, a qual corresponde a condição sem carregamento, e 

uma membrana estendida sobre esta secção, tendo deflexão nula. Quando um pequeno torque 

é aplicado à barra, os contomsos desta membrana devem ser descritos pela Figura B.VI.b. As 

maiores tensões devem ser nos pontos A, mas a tensão de cisalhemento sendo menor do que a 

tensão de escoamento. 

Aumentado-se a tensão sob a membrana, ter-se-á que a bolha sob a membrana será 

inflada, e assim tem-se um efeito semelhante a um torção adicional a barra. A mudança de 

volume sob a membrana representa o aumento no torque requerido para dar ao eixo a torção 

extra, e a mudança na inclinação da mesma no ponto A (Figura B.VI.c), indica a adição à 

máxima tensão. Se a tensão emAé menor do que a tensão de escoamento, pode-se ter certeza 

de que todas as fibras estão em regime elástico (Figura B.VI.c). 

Aphcando-se um novo incremento a torção pode-se atingir uma deformação tal que em 

áreas próximas de A atingem o Ihnite elástico. As regiões plásticas, são mostradas pelas áreas 

sombreadas na Figura B.IV.e, onde a tensão é mostrada na Figura B.VI.d. Tal tensão de 

cisalhamento é constante na região e paralela à aresta. A membrana não mais dá uma correta 

representação da tensão na região plástica. Uma vez que a tensão é constante, a máxima 
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inclinação, que forma um ângulo reto com a tensão, é normal à aresta. A membrana, para a 

região plástica, é portanto um plano com inclinação crescente a partir da aresta. A membrana, 

na região elástica tem ainda um formato curvo de uma bolha. Com um aumento da torção, as 

regiões em B também sofrerão deformação plástica e os contornos serão como mostrado na 

Figura B.VI.e. 

Visando construir tal membrana e determinar os contornos da região plástica, pode-se 

erigir sobre a membrana, um conjunto de superfícies planas que irão conter a membrana. Isto 

pode ser feito erigindo-se um teto sobre a membrana (Figura B.VI.e) , onde a incUnação deste 

teto (secção B-B e A-A) corresponde à tensão de escoamento. Quando as tensões são baixas 

as tensões a membrana não toca o teto e assim não participa da distribuição de tensões. N o 

entanto, quando a tensão é tal que o escoamento plástico ocorre, o te to irá hmitar a membrana 

em áreas onde a tensão tenha alcançado o hmite de escoamento. Quando o torque resulta em 

total deformação plástica, a membrana é comprimida contra todos os pontos desse teto. 

i 
(6) 

XY em todos os pontos 

Corte A-A Corte A-A 

Figure B.VI.- Analogia com membrana na região plástica, (a) secção de uma barra não 

carregada, (b) contorno da membrana para tensões elásticas, (c) micio de 

regiões plásticas em A, (d) tensões em regiões plásticas, (e) contornos para 

regiões pacialmente plásticas, (f) te to hmitante. (Kalinszky, 1989) 

A deformação por torção de uma barra paralelepipedica engastada não é homogênea ao 

longo de sua direção longitudinal (z) da amostra, e nem ao longo de sua secção transversal. 

Como já mencionado em (B. I ) , o ângulo de rotação 9 de uma dada secção dependerá de sua 

distância a esta extremidade (P= 9 z), onde P é o ângulo indicado na Figura B.II. 

Quando a tensão permanece no domínio elástico, a deformação ao longodo eixo da barra, ou 

warp, pode ser desprezado e a torção pode ser considerada como cisalhamento puro com 

componentes CT^^ e perpendiculares. Nes te caso, cada secção transversal é submetida a um 

estado duplo de deformação e a secção transversal permanece plana. A tensão de cisalhamento 

máxima pode ser decomposta em duas componentes, chamadas tensões principais e geralmente 

definidas na literatura como CTj e a , , uma a 45° no sentido anti-horário, comprimindo um 

elemento mtemo da barra, e a outra a 45°, mas no sentido horário, tensionando o mesmo 

elemento. 
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