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RESUMO

Amostras das ligas de AI-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-7%Si foram
produzidas por solidificagéo direcional em regime transiente de extracao de
calor. Esta técnica € capaz de produzir um amplo espectro de taxas de
resfriamento e microestruturas, os quais podem ser correlacionados entre si. De
forma geral as microestruturas das amostras solidificadas direcionalmente
obtidas foram constituidas de fase a -Al na forma dendritica circundada por dois
tipos de eutéticos, um binario, composto por a-Al + Si, e um eutético bimodal,
composto por colénias eutéticas binarias (a-Al + Al2Cu), dispostas em uma matriz
eutética ternaria, constituida por a -Al + Al2Cu + Si. Especialmente no caso da
liga Al-22%Cu-7%Si, foi observada a ocorréncia de particulas de Si primario.
Uma analise completa sobre o dimensionamento dos espacamentos dendriticos
foi realizada no intuito de determinar relacdes entre espacamento dendritico
primario e secundario com taxa de resfriamento e velocidade de deslocamento
da isoterma liquidus. Os espacamentos dendriticos médios das amostras
direcionalmente solidificadas variaram: de 85 a 337 ym (A1) / de 5,7 & 17,7 ym
(A2)/ de 5,5a 17,3 um (A3) e de 93,6 a 249 um (A1) / de 9,8 a 18,1 um (A2) / de 6,6
a 151 pum (A3) para as ligas AI-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-7%Si,
respectivamente. As maiores resisténcia a tracdo e a compressao foram
visualizadas na ligas direcionalmente solidificadas com menor concentragao de
Cu devido a capacidade das dendritas de Al acomodar tenséo e dificultar a
propagacdo de microtrincas. Além disso, propriedades mecéanicas foram
determinadas para varias amostras e relacionadas a diferentes valores de

espacamentos dendriticos por meio da proposicao de equacdes tipo Hall-Petch.

Palavras-chave: Ligas AI-Cu-Si; Eutético bimodal; Solidificagéo

direcional; Microestrutura; Propriedades mecanicas.
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ABSTRACT

Ternary Al-15%Cu-7%Si and Al-22%Cu-7%Si alloys specimens were
obtained by transient directional solidification (DS). This technique is able to
provide a very large range of cooling rates and microstructures to be correlated
to each other. Overall the microstructures of the directionally solidified samples
are constituted by an a -Al dendritic matrix surrounded by two eutectic, that is a
binary eutectic, consisting of Si and a -Al, and a bimodal eutectic consisting of
cellular type binary eutectic colonies (a-Al + Al2Cu) in a ternary eutectic matrix
consisting of (a -Al + Al2Cu + Si). Specially in the case of the Al-22%Cu-7%Si
alloy, primary Si particles were also observed. A complete analysis of the
dendritic length scale was performed so that relationships of primary and
secondary dendritic spacing with cooling rate and growth rate could be derived.
The mean dendritic spacing of the DS samples varied: from 85 to 337 uym (A1) /
from 5,7 to 17,7 ym (A2)/ from 5,5 to 17,3 ym (A3) and from 93,6 to 249 um (A1) /
from 9,8 to 18,1 uym (A2) / from 6,6 to 15,1 ym (A3) for the Al-15wt.%Cu-7wt.%Si
and Al-22wt.%Cu-7wt.%Si, respectively. Higher tensile and compressive
strengths are associated with the DS alloy containing lower copper content.
Furthermore, mechanical properties have been determined for various samples
related to different dendritic spacing values so that Hall-Petch type equations

could be proposed.

Key-Words: Al-Cu-Si  Alloys; Bimodal eutectic; Solidification;
Microstructure; Mechanical properties.
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1 INTRODUCAO

O sistema de ligas AI-Cu-Si representa um grupo comercialmente
importante de ligas leves devido a sua densidade reduzida, boa fundibilidade e
boas propriedades mecanicas. Essas condicbes fomentam o interesse na
aplicacdo das mesmas em componentes automotivos e na tecnologia
aeroespacial [1]. Normalmente, vasto conhecimento em ligas desse sistema se
manifesta para composicées com relativo baixo teor de cobre como por exemplo
ligas comerciais A319 e A380 cuja faixa comercial limita o teor de cobre entre 3
e 4% em peso.

Uma vasta gama de aplica¢des € o resultado da versatilidade que as ligas
de aluminio adquiriram ao longo do tempo pelo entendimento da interacdo dos
meios de processos, composicdo quimica e propriedades resultantes.

Nesse mesmo propoésito, atualmente pesquisas vem sendo realizadas
com énfase na caracterizacdo e desenvolvimento de estruturas de alta
resisténcia mecanica considerando ligas alternativas AI-Cu-Si com a
manutencao de certo grau de tenacidade [2—8]. A elevada resisténcia mecanica
de ligas AI-Cu-Si com alto teor de cobre € resultante principalmente do
impedimento da movimentacdo das discordancias por estruturas eutéticas
refinadas com configuracdo multimodal e multi-escala. Ja a tenacificacéo é fruto
da quantidade, tipo e formato das fases pré-eutéticas. O sistema de ligas Al-Cu-
Si, mais especificamente na regido de concentracdo de Al, oferece boas
condicbes para o controle das estruturas, e consequentemente das
propriedades, através do controle das variaveis de solidificacdo e composi¢céo
guimica devida a baixa solubilidade dos elementos entre si.

No entanto, os estudos que tratam as ligas do sistema Al-Cu-Si, na regiao
de composicao préxima ao eutético ternario (Also,sCui3sSis0, €m porcentagem
atbmica [9]), se concentram na correlacdo entre as microestruturas e
propriedades de materiais obtidos por solidificacao rapida (por exemplo, refusdo
superficial a laser) e submetidos apenas a ensaios de compressao. Também séo
enfatizadas alteragbes microestruturais e de propriedades através de uso de

tratamentos térmicos [2—7,10].



Nesse cenario a solidificagdo unidirecional com regime transiente de
extracdo de calor se destaca como uma técnica de clara importancia na
avaliacdo e caracterizacao tanto macroestrutural quanto microestrutural de ligas
fundidas devido a possibilidade da obtencdo de correlagbes das variaveis
térmicas de processo (taxa de resfriamento e velocidade de solidificacéo),
variacfes microestruturais resultantes e propriedades mecéanicas consequentes,
para uma extensdo consideravel de condi¢cdes de processo através da sua
utilizacdo. Este tipo de analise associada com simulacdes termodinamicas de
ligas de interesse oferece um norte as futuras pesquisas e fabricacéo de ligas de
alto teor de cobre AI-Cu-Si. Esse tipo de investigacado permite aprofundamento
no que tange a forma pela qual estas correlagdes interagem entre si, servindo
como base experimental para o entendimento dos mecanismos responsaveis

pelos comportamentos observados.

1.1 OBJETIVOS

Este trabalho tem por objetivo realizar um estudo de solidificacéo de ligas
ternarias Al-Cu-Si com alto teor de cobre, fixando o teor de Si em 7%, em massa,
e variando o teor de Cu nos valores de 15 % e 22%, em massa. Visando mais
especificamente o entendimento aprofundado da formacdo da microestrutura,
efeitos da taxa de resfriamento e propriedades mecéanicas resultantes visando
uma contribuicdo significativa ja que permitiria projetar condicdes operacionais

de solidificacdo ambicionando propriedades especificas de aplicacéo.

Para atender tais objetivos, foram realizadas as seguintes metas:

1. Revisdo atualizada da literatura no que diz respeito as ligas ternarias
Al-Cu-Si contendo alto teor de cobre, assim como fundamentos e
trabalhos experimentais acerca de desenvolvimento microestrutural e
propriedades de ligas do sistema Al-Cu-Si;

2. Realizacdo de simulacdo termodindmica, por meio do software
Thermo-Calc®, utilizando a base de dados TCAL 5 (v 5.1);



3. Experimentos de solidificagdo unidirecional vertical ascendente em
condicOes transiente de extracdo de calor, utilizando um dispositivo
refrigerado a agua para as ligas Al-(X)%Cu-7%Si;

4. Determinacéo experimental dos parametros térmicos de solidificag&o;
Andlise das fases presentes, principalmente aqueles compondo a
estrutura eutética.

6. Quantificagdo dos parametros microestruturais (A1, A2, As, Aaixcu),
empregando-se técnicas metalograficas adequadas;

7. Determinacao das propriedades mecanicas de tracdo e compressao
das ligas ternéarias Al-(x)%Cu-7%Si;

8. Determinacdo da dureza Vickers das ligas ternarias Al-(x)%Cu-7%Si
em funcdo dos parametros estruturais e

9. Divulgacao dos dados obtidos, e respectiva interpretacdo destes, por
meio da exposicdo em congressos e publicacdo de artigos técnico-

cientificos.

1.2 JUSTIFICATIVAS

A literatura especializada em ligas de aluminio apresenta poucos
exemplos de investigacfes de ligas ternarias Al-Cu-Si no que tange a formacgéao
de microestruturas brutas de solidificacdo, suas propriedades mecanicas e
variaveis térmicas correlatas, considerando resultados obtidos em condicdes
transiente de extracdo de calor. No intuito de ampliar o espectro de anélise
microestrutural, foi utilizado neste estudo um dispositivo refrigerado de
solidificagéo unidirecional, amplificando dessa forma o contraste entre estruturas
refinadas e grosseiras dentro de um mesmo lingote solidificado.

O conhecimento da magnitude das varidveis térmicas de solidificacdo
transiente e sua correlacdo com as variacbes de escala e morfologia de
microestruturas em diferentes posi¢cdes do lingote/peca solidificada, sao
fundamentais, tendo em vista sua relacdo com as caracteristicas finais de

aplicacao do componente.



As composic¢des das ligas Al-Cu-Si investigadas nesta Dissertagdo de
Mestrado se assemelham bastante aquelas consideradas promissoras nha
fabricacdo de estruturas contendo eutéticos ultrafinos e combinacdo destes com
fase primaria rica em Al ou com morfologias eutéticas celulares [2—7,10]. No
entanto, mesmo ressaltando as excelentes propriedades obtidas com estas
composicdes por meio de solidificacéo rapida, ndo foram encontrados estudos
sistematicos de solidificacdo, considerando um abrangente espectro de taxas de
resfriamento, analisando a evolugdo microestrutural e estabelecendo leis de
crescimento dendritico/eutético, e ainda analisando a natureza e morfologia dos
compostos formados. Neste sentido, o presente trabalho preenche uma lacuna
importante da literatura. O presente estudo, portanto, associado a correlacdes
entre parametros da microestrutura e propriedades mecanicas, visa uma
contribuicdo ainda mais significativa jA& que permitiria projetar condicdes
operacionais de solidificacao objetivando propriedades especificas de aplicagéao.

A capacidade de producdo de compasitos eutéticos ultrafinos a partir das
ligas analisadas neste estudo é assunto de interesse crescente no cenario
cientifico mundial, mas que ainda carece de dados de correlagdo entre as
variaveis de processos, variaveis térmicas e microestrutura.

No intuito de aprofundar o entendimento das tendéncias de pesquisa em
tdpicos diretamente associados com esta Dissertacdo de Mestrado, foi realizado
um estudo bibliométrico conforme pode ser encontrado, assim como o
procedimento utilizado, no Apéndice A deste trabalho. A forma como a
informacéo esta distribuida considerando toépicos como solidificacédo direcional,
ligas Al-Cu-Si e eutéticos ultrafinos oferece subsidios na busca dos melhores e
mais adequados meios de publicacdo para resultados oriundos deste trabalho;
além de auxiliar na analise de futuras colaboracbes para que sejam
desenvolvidos aspectos complementares a este estudo com outros grupos de

pesquisa no Brasil e no exterior.



2 REVISAO DA LITERATURA
2.1 CORRELACAO ENTRE MICROESTRUTURAS DE SOLIDIFICACAO E
VARIAVEIS TERMICAS

2.1.1 Nucleacéo

O processo de solidificacdo se define pela mudanca de um estado
atdmico de alta mobilidade para um estado atbmico organizado em estruturas
peribdicas de baixa mobilidade, cuja ocorréncia se da abaixo de uma
temperatura denominada temperatura liquidus (para o caso de ligas metélicas),
de forma isotérmica (para materiais puros ou composicdes que sofram reacdes
nas quais o grau de liberdade atinge o valor nulo) ou ao longo de um intervalo
de temperatura delimitado pela temperatura liquidus, T, (acima da qual todo o
material se apresenta no estado liquido) e a temperatura solidus, Ts,
(temperatura abaixo da qual todo o material se apresenta no estado solido) e se
deve ao alcance de menor energia livre de Gibbs do sistema [11].

Da perspectiva termodindmica, a ocorréncia da solidificacdo é fruto da
correlacdo entre duas componentes: energia livre de Gibbs relacionada a
formacdo da area da interface sélido/liqguido e a energia livre de Gibbs
relacionada a formacdo de um volume soélido. A ocorréncia espontanea da
solidificagdo ocorre quando a soma dessas componentes leva a um resultado,
ou variagao de energia livre de Gibbs do sistema, negativo. A componente
relacionada a area superficial esta relacionada a ndo satisfacdo de todas as
ligacBes interatdbmicas possiveis que é experimentada pelos atomos localizados
nesta fronteira, tornando assim nao espontanea a sua formagao ou em termos
de energia livre uma componente de valor positivo [12].

A componente volumétrica esta relacionada a variagdo da energia
experimentada com a transicao entre o estado liquido e o estado s6lido. Com a
diminuicdo da temperatura, o estado solido tem sua energia livre associada
diminuida em relacao a energia livre associada a condicado liquida. No ponto em
que estas energias se igualam, a situacao corresponde a coexisténcia de ambos

0s estados encontrados, denominado ponto de fusdo [12]. Na Figura 2.1,



adaptado de [11], é possivel observar um esquema da variacao da energia livre
relacionada ao volume para os estados sélido e liquido em funcdo da

temperatura.
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Figura 2.1 - Esquema ilustrativo da variacdo da energia livre relacionada ao
volume e a superficie para a condicao sélido e liquido em funcgéo

da temperatura, adaptado de [11].

O crescimento termodinamicamente espontaneo do nucleo, e
consequentemente o processo de solidificacdo, so é atingido no ponto em que a
diminuicdo da energia livre com 0 aumento do raio do nucleo, tendo em vista que
a componente volumétrica, compensa a quantidade de energia do sistema
derivada do aumento da energia superficial, momento onde se atinge a situacéo
na qual o aumento do nucleo leva a variagédo de energia livre do sistema negativo
[13]. Na Figura 2.2, adaptado de [13], podemos ver uma ilustracdo esquematica

do comportamento supracitado.
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Figura 2.2 — Variacao da energia livre de Gibbs (AG) de um nucleo esférico em

funcdo da magnitude do seu raio, adaptado de [13].

Outro ponto importante que essa equacao nos elucida esta no fato da
necessidade de uma temperatura menor que a temperatura de transformacéo da
condicdo liquido para solido devido a necessidade da componente volumétrica
superar a componente superficial a fim de se estabilizar e tornar os nicleos aptos
ao crescimento. Este fenbmeno é chamado de super-resfriamento, ATr, e sua
quantificacdo é realizada pela diferenca da temperatura alcancada em relacéo a
temperatura de equilibrio entre os estados sélido e liquido. Uma vez atingido esta
condicdo de aptiddo a solidificacdo o material eleva sua temperatura devido ao
calor latente liberado pelo processo de solidificacdo (exotérmico) até a
temperatura de transformacéo [13]. Na Figura 2.3, adaptado de [11], podemos

ver uma representagdo esquematica deste fenémeno.
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Figura 2.3. — Curva de resfriamento de um elemento puro com super-

resfriamento nitido, adaptado de [11].

Agentes externos como impurezas, restos de escorias ou outros oxidos
possuem cada qual uma afinidade com o metal liquido. Os materiais com grande
similaridade de estrutura cristalina e parametro de rede em relacdo ao metal
liquido apresentam, de forma geral, uma boa afinidade fazendo com que a
energia de formacao de interface entre estes e nucleos cristalinos seja menor
que a correspondente a interface solido/liquido do metal, diminuindo assim a
componente superficial da equacao de energia livre de Gibbs do sistema e, por
sua vez, fazendo com que o numero de atomos necessarios para atingir a
espontaneidade do processo de solidificacdo seja menor ou em magnitudes de
super-resfriamento inferiores [13].

E necessario a ponderacio sobre a intera¢éo entre o superresfriamento e
a faixa de tamanho de elementos ativa dentro do espectro de dimensdes
existente no metal liquido. Essa consideracdo se fundamenta no modelo de
crescimento livre, o qual toma por base, a fim de facilitar a visualizacdo do
conceito, a consideragcédo dos elementos nucleantes em formatos de disco com
diametro d e a ocorréncia do nucleo na face da particula em um
superresfriamento minimo, com um baixissimo angulo de contato. Inicialmente,

neste cenario, o cristal recentemente formado pode crescer lateralmente até



cobrir toda a face do elemento, mas a partir deste ponto o0 crescimento
subsequente s6 pode ser realizado com a reducéo do raio de curvatura de sua
interface com o liquido, além do minimo facilitado pela atuac&o do nucleante [14].

Sabendo que a redugdo deste raio hemisférico, igual a metade do
didmetro d, ndo pode atingir valores menores que o raio critico ditado pela
temperatura e composicao da liga em questéo, o crescimento livre deste cristal
nucleado so sera possivel caso o diametro d do elemento seja maior ou igual a
duas vezes o raio critico da condicdo homogénea de nucleacao [14].

A prioridade de nucleacdo nesses casos onde existe a associacao a
elementos externos € denominada nucleagdo heterogénea. A vantagem
termodindmica relacionada a essa modalidade de nucleacdo, associada a
ocorréncia comum de tais elementos, faz com que 0s processos de nucleacao
sejam heterogeneamente determinados em sua grande maioria. Esta prioridade
de nucleacdo permite ainda o refino da microestrutura a partir da adicdo
deliberada de elementos de grande afinidade quimica com o metal a ser

solidificado, elementos estes denominados nucleantes [13].

2.1.2 Crescimento a partir da interface solido/liquido

Uma vez consolidada o nucleo sélido ocorre a fase de crescimento do
mesmo, cujo desenvolvimento depende da facilidade com a qual os atomos se
ligam a interface sélido/liquido em crescimento em nivel atbmico. Dentre as
estruturas de interfaces é possivel destacar dois tipos extremos de interface:
interface rugosa, ou difusa, e interface lisa, ou facetada [15].

No caso da interface rugosa, ou difusa, a ordenacao atbmica cresce a
medida em que se aproxima da camada na qual todos os atomos se encontram
posicionados conforme a estrutura cristalina em questdo e que todo o calor
latente de fusdo, AHFr, tenha sido liberado [11].

No caso da interface lisa, ou facetada, a interface se caracteriza por ser
densamente compactada e plana em nivel atbmico, na qual se admite que a

transicdo entre a fase liquida e a fase solida ocorra em uma Unica camada
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atomica, embora na realidade, esta interface deva ocorrer em uma faixa de
poucas camadas atémicas [11].

Na Figura 2.4, adaptado de [15], é possivel ver uma representacdo das
suas morfologias de interface. Vale destacar a relagdo entre o detalhe
representativo da linha tracejada, que representa a temperatura de fuséo,
tornando claro a diferenca cinética de evolugcdo entre as duas estruturas de

interface.

Facetada Difusa

10pm

Figura 2.4. - Tipos de interface sélido/liquido: a. lisa ou facetada; b. rugosa ou
difusa. Adaptado de [15].

2.1.3 Solidificacdo em condi¢cdes fora do equilibrio

Em casos de solidificacdo onde a velocidade de avanco da interface
solido/liquido ndo é suficientemente lenta para permitir a solidificagcdo em
equilibrio teremos a formacao de uma camada enriquecida em soluto na regiao
a frente desta interface, considerando que a mistura de soluto no liquido ocorra

apenas por difusédo [11,15].
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Durante o processo de solidificagdo de uma liga de composicdo arbitraria
nominal Co o0 primeiro solido a ser formado, quando a liga atinge temperatura
liquidus, tera composicao Cs enquanto o liquido em equilibrio terd composicéo
Co. A razédo entre a composicdo da fase sélida e a fase liquida é denominada
coeficiente de redistribuigcdo de soluto, k [11,15].

Considerando a relacdo supracitada e uma aproximacdo das linhas
liquidus e solidus a retas, a composicao inicial da fase solida pode ser descrita
por kCo e, com o avanco da solidificagéo, varia continuamente até que, uma vez
atingida a temperatura solidus, atinja a composicao igual a Co. Por sua vez e
concomitantemente, a composicdo da fase liquida em equilibrio varia da
composicao inicial igual & Co até a composigao final Co/k. Neste estagio inicial
temos a formacéo de um gradiente composicional, denominado regido transiente
inicial [11,15].

Admitindo-se que a amostra seja suficientemente longa ou que a
espessura da camada limite a frente da interface sodlido/liquido seja
significantemente menor que o comprimento da barra, este processo atinge uma
regido estacionaria na qual ocorre o equilibrio entre a rejeicao de soluto oriunda
da solidificacdo e a remocao do soluto na fase liquida, devido ao fluxo difusivo.
A esta igualdade de magnitude de fenbmenos se credita a manutencdo do
equilibrio composicional na interface sélido/liquido, cuja razdo entre a
composicédo da fase sélida e liquida é igual a k, onde a composicéo da fase sélida
produzida é igual a Co e a composicdo da fase liquida em equilibrio, presente
junto a interface é igual a Co/k [11].

A constancia da raz&o entre as composicdes destas fases na fronteira ao
longo dessas duas regides iniciais do processo de solidificacéo, transiente inicial
e estacionario, igual a k pode ser assumida caso se considere a linearidade das
linhas liquidus e solidus, as quais fornecem as composicdes das fases liquida e
sblida para uma dada temperatura dentro do intervalo de solidificagdo
correspondente nas condi¢cdes de equilibrio para um sistema binario [11].

Na Figura 2.5, adaptado de [16], podemos visualizar de forma

esquematica o comportamento descrito até o momento no que se refere aos
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estagios, transiente inicial, estacionario e transiente final, de solidificacdo fora do

equilibrio.
- A pico de composigdo ;
£ . na frente liguida s
: T cok et W
Te {1 Iy
: 3 ~ s,/
. k=G0 o i ey
T, w ' I
L g- A Y /
T g CL‘:: 1 Y = _ _ﬁ‘
; :
o Distancia
da coquilha
Cok . e . :
5 , i - " | Composigao Final do Sélido :
A kG G, T ‘ > >4 >
C, - Composi¢ao da Liga T, E T.
k - Coeficiente de distribuicao de soluto
T, - Temperatura Liquidus da Liga C, T, - Estagio Transiente Inicial
T, — Temperatura Sélidus da Liga C, E - Estagio Estaciondrio
T_ - Temperatura de Fuséo de A puro T, — Estagio Transiente Final

Figura 2.5. — Esquema ilustrativo da solidificacéo fora de equilibrio, adaptado de
[16].

O estagio estacionario perdura até o0 momento no qual o comprimento da
regido liquida remanescente atinja um valor proximo a espessura da camada
limite, a frente da interface sodlido/liquido, onde ocorre um gradiente
composicional.

Nesta condicdo, com a reducdo da capacidade de remocéao de soluto na
fase liquida resultante do fluxo difusivo, haja vista a inexisténcia de quantidade
de metal liguido para que tal processo seja exequivel, a composicdo da fase
liguida na interface se eleva ao valor da regido estacionaria, Co/k, com o
correspondente soélido formado atingindo concentracdes superiores aquelas
observadas no estagio estacionario, Co, criando-se assim uma zona na qual o
processo de solidificagdo passa por um transiente final [11].

Na Figura 2.6, adaptado de [11], € possivel ver um perfil de concentracao
de soluto ao longo de um material solidificado nas condi¢des fora do equilibrio

como destacadas até aqui.
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Figura 2.6. — Perfil de concentracdo de soluto em funcdo da distancia, com
destaque para regifes onde ocorrem 0s transientes, inicial e final,

e a regido estacionaria, adaptado de [11].

2.1.3.1 Perfil de valores de temperaturas liquidus, Ti, na regido de ocorréncia

de gradiente composicional

Uma vez simplificado o comportamento da curva liquidus a uma reta de
coeficiente angular igual a m, e coeficiente linear igual a temperatura de fusdo
da composicao onde a concentracdo do soluto é nulo, Tr, em um intervalo de
composi¢ao conveniente podemos aproximar a variacdo da temperatura liquidus
que é visualizada na camada de ocorréncia do gradiente de composicdo a uma
elevacdo gradual compativel com a variacdo de composi¢cdo s6 que em sentido
inverso [15].

Essa variacdo parte da temperatura de equilibrio entre o solido de
composicdo Co e liquido de composicdo Co/k observado na fronteira solido
liguido que avanca, a qual corresponde a temperatura solidus, Ts, da liga de
composicdo Co, até a temperatura liquidus, T, da liga de composicdo Co em
posicoes suficientemente distantes da interface para que nédo sofra o aumento
da concentracdo de soluto por influéncia da solidificacéo fora de equilibrio. Na

Figura 2.7 podemos visualizar uma representacéo gréafica do discutido até aqui
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a respeito da formacao do perfil de temperatura liquidus observado a frente da

interface de solidificacdo, adaptado de [15].
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k - Coeficiente de distribuigao de soluto
T, — Temperatura Liquidus da Liga C_
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T, - Temperatura Solidus da Liga C,
T. - Temperatura de Fusao de A puro

Figura 2.7. — Perfil de temperatura liquidus observado a frente da interface de

solidificagéo, adaptado de [15].

2.1.4 Configuracédo da interface sélido/liquido

O avanco da frente de solidificacdo s6 pode ser concretizado quando o
liquido a frente da interface possui temperatura igual a temperatura liquidus
referente a composicéo local em questdo e que seja decrescente ao longo do
tempo. Neste processo os fatores de influéncia sdo: a composi¢cdo quimica da
liga, Co; a velocidade de crescimento do sdlido, v em mm/s, que uma vez
somados dardo a forma do gradiente de composicdo a frente da interface
sélido/liquido e, consequentemente, a forma do perfil da temperatura liquidus,
TL, além da energia liberada pelo processo exotérmico de solidificacédo; a taxa
de resfriamento, T em K/s, e o gradiente térmico presente no metal liquido a
frente da interface solido/liquido, GL em K/mm [11].

Em relag&o ao gradiente térmico no liquido a frente da fronteira é possivel

notar que existe um valor critico, Gerit, abaixo do qual a temperatura real em
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que o liquido se encontra nesta regido € menor que a temperatura liquidus,
tornando assim o estado liquido instavel, e acima da qual a temperatura real do
liguido se encontra acima da temperatura liquidus, tornando assim o estado
liquido estavel [11].

A instabilidade do estado liquido devido ao fato da temperatura real no
liguido estar abaixo da temperatura liquidus local, que varia ao longo do perfil de
temperatura liquidus resultante do gradiente composicional, é denominado
super-resfriamento constitucional, SRC, cuja magnitude consiste na distancia
entre a temperatura real e a temperatura liquidus [11,15]

Na Figura 2.8, adaptado de [11], é possivel ver a representacdo da
interacdo entre o gradiente térmico e o perfil de temperatura liquidus discutida

anteriormente.

G}GCFIT
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T Jh CAT
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TL E
T SRC
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T, - Temperatura Liguidus da Liga C,
T — Temperatura Sdlidus da Liga C,

L

=
T. - Temperatura de Fusio de A puro
G__, - Gradiente Térmico Critico

Figura 2.8. — Interacdo entre o gradiente térmico e o perfil de temperatura
liquidus, adaptado de [11].

Desconsiderando metais puros, durante essa mudanca de fase, o avango
da interface solido/liquido relacionada a uma liga monofasica em direcao
antiparalela a extracao de calor pode assumir configuragdes distintas em funcéo
da interagcdo dos fatores supracitados, tal comportamento pode ser
correlacionado ao comportamento de cristaliza¢do primaria para as demais ligas.

Estas configuracdes de interface podem ser classificadas em: planar, celular e



16

dendritica [15]. Vale ressaltar que as morfologias de interesse em produtos de
uso comercial restringem-se a células e dendritas, as quais serdo abordadas a
sequir.

Na Figura 2.9, adaptado de [11], é possivel ver uma representacdo
esquematica das dependéncias entre variaveis de processo e configuracdo da

interface solido/liquido.
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Figura 2.9. — Representacdo esquematica da atuacdo dos fatores de influéncia
na formacéo das estruturas de solidificacdo: SRC - grau de super-
resfriamento; GL - gradiente térmico a frente da interface; V. -
velocidade da interface solido/liquido e Co - concentragdo de

soluto, adaptado de [11].
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2.1.4.1 Estrutura celular

Quando a frente da interface sélido/liquido se encontra em condi¢ao
super-resfriada pela acdo somada do super-resfriamento constitucional e da
liberac@o de energia térmica devido ao processo exotérmico de solidificacéo,
cuja magnitude é dada pelo calor latente de fusdo (AHF) e diminui o efeito de
super-resfriamento, qualquer protuberancia solida que venha ocorrer na
interface tera sua ponta em uma regido onde a temperatura real € menor que
sua temperatura liquidus, produzindo assim sua estabilizacéo [15].

O crescimento dessa protuberancia é seguido de rejei¢cdo de soluto tanto
na frente de sua ponta quanto na direcao radial produzindo nesta ultima direcao
uma concentracdo de soluto maior do que em qualquer outro ponto do liquido,
fazendo com que a sua forma seja estabilizada haja vista que o liquido
circundante se encontra em condicdo de super-resfriamento suficiente apenas
para manter um regime de estacionario de crescimento [15].

Esse fenbmeno de estabilizacdo de protuberéancias sélidas ocorre de
forma generalizada ao longo da interface degenerando a configuracéo plana a
uma rede de protuberancias dando origem a interface ou estrutura celular, como

exposto na Figura 2.10, adaptado de [15].

—— e

0 um

Figura 2.10. — Representagao esquematica da estrutura celular: a. Estrutura se
instabiliza e origina a estrutura celular; b. Estrutura permanece

estavel, mantendo configuracao plana.
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2.1.4.2 Estrutura dendritica

Nos casos onde o gradiente de temperatura (GL) é reduzido e a velocidade
de deslocamento da interface sélido/liquido (v) aumentada, em relacdo as
variaveis que proporcionam o desenvolvimento celular, o efeito de super-
resfriamento constitucional tem sua magnitude elevada assim como a regido de
sua atuacao, dando origem a estrutura ou interface dendritica [13].

O crescimento de células regulares se da a velocidades baixas de forma
perpendicular a interface sélido e na direcao antiparalela a direcédo de extracao
de energia térmica de forma praticamente independente da orientacdo
cristalografica das estruturas solidas que estdo se formando. No caso do
crescimento dendritico, a direcdo cristalografica do cristal sendo solidificado
passa a ser mandatorio, fazendo com que o crescimento desta estrutura possa
tomar orientacfes diferentes da antiparalela a extracdo de energia térmica.

O aumento da velocidade de deslocamento da interface sélido/liquido (v)
traz consigo o surgimento de perturbacdes laterais, denominadas ramificacfes
ou bracos secundarios, nas direcdes perpendiculares a direcao de crescimento
dos bracos onde estas se originam. O desenvolvimento destes bracos, com
orientacdo cristalograficamente preferencial, produz a estrutura dendritica,
palavra derivada da palavra grega 0évrpo, cuja pronuncia é “déndro” e significa
arvore [15].

Diferentemente da clara transicdo entre as estruturas plana e celular, a
transicao entre as estruturas celular e dendritica é difusa tendo seu inicio quando
se observa a influéncia do fator cristalografico no crescimento e fim com o
estabelecimento da estrutura dendritica com os bracos laterais. Nesta regido
intermediaria a estrutura € denominada celular/dendritica [13].

Os bracos secundarios, assim como 0s possiveis terciarios e
quaternarios, possuem sua origem proximo a ponta do braco de inicio
uniformemente espacados, cuja magnitude cresce a medida que a solidificacao
avanca, fruto da limitacdo de seu crescimento devido a interagcdo com 0S outros
bragos adjacentes, somado ao fenbmeno de engrossamento dos bracos

movidos pela diminuicdo da energia livre atrelada a superficie [11].
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Tomada uma condi¢ao de extragédo de calor unidirecional, o crescimento
dendritico observado possuird um comportamento de crescimento condicional
de dendritas com orientacdo cristalografica preferencial de crescimento mais
proximas ao paralelismo da direcdo de extracdo de calor, no caso do Al igual a
<100>, em detrimento das outras dendritas de orientacdo menos favoraveis que,
embora cres¢cam ao longo de certa distancia, serdo impedidas pelas dendritas
preferenciais ja formadas [13].

A determinacdo dos efeitos das condi¢cdes de solidificacdo sobre a
microestrutura formada consiste na medigao dos espagamentos primarios (A1),

secundarios (Az), terciarios (As) ou de ordem maior [11].

2.1.4.3 Correlagfes qualitativas entre parametros térmicos e estruturas brutas
de fuséo

Os parametros térmicos de influéncia na formacado microestrutural sdo: a
velocidade de deslocamento da interface sélido/liquido (v), em mm/s; a taxa de
resfriamento (T) em K/s e o gradiente térmico presente no metal liquido a frente
da interface solido/liquido (G) em K/mm. O parametro taxa de resfriamento (T)
pode ser obtido através da multiplicacdo dos parametros velocidade de
deslocamento da interface (v) e gradiente térmico presente no metal liquido a
frente da interface sélido/liquido (G) [15], no caso onde ndo ocorre ,ou €
desprezado, a convecc¢do térmica no liquido, congruente com o0 caso da
solidificagéo direcional ascendente.

A Figura 2.11 corresponde a representacao grafica das correlacdes entre
parametros térmicos e microestruturas de uma liga tipica de intervalo de
solidificagéo igual a 50 K [15].

Nessa representagdo as retas decrescentes de angulagdo -45°
representam condicdes onde o parametro taxa de resfriamento (T=G.v) é
constante. O aumento da magnitude deste parametro se da a medida que os

valores de gradiente térmico (G) e velocidade de deslocamento da interface
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sélido/liquido (v) sdo elevados. A Figura 2.11 nos mostra que a magnitude deste
parametro é diretamente proporcional ao grau de refinamento da estrutura.

Por sua vez, as faixas em cinza crescentes de angulagao 45° estado
relacionadas a divisdo entre o gradiente térmico (G) e a velocidade de
deslocamento da sélido/liquido (v): com G/v valor constante. Valores constantes
desta relacdo entre parametros nos informam a ocorréncia de mesma
micromorfologia de interface. Com a diminuicdo da magnitude desta relacédo de
parametros € possivel observar a alteracdo da seguinte sequéncia mudanca de
configuragdo: planar (abaixo da velocidade critica, vcrit), celular e dendritica, por
fim, equiaxial, que embora ndo seja uma interface, mas sim uma macroestrutura
é fruto de um SRC tal que possibilita a evolucdo de nucleos com configuracao

de interface dendritica na regido a frente da interface solido/liquido [15].
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Figura 2.11. - Correlagbes qualitativas entre parametros térmicos de

solidificagéo, refino microestrutural e micromorfologias de

interface para uma liga genérica, [15].
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2.1.5 Transferéncia de energia térmica na solidificacéo

No processo de solidificacdo direcional ascendente em condicdo de
extracdo de calor transiente utilizado no presente estudo, assim como nos
demais processamentos envolvendo solidificagdo, a energia térmica tem seu
fluxo direcionado do metal liquido para o molde, passando neste caminho pelo
metal ja solidificado, sendo liberado posteriormente do sistema ao meio
ambiente. Em cada um dos trechos citados a transmissao desta energia sera
realizada através de um, ou mais, modos de transferéncia de calor. Os modos
de transferéncia de calor sdo condugéo, radiagédo e convecgéao [17].

A conducédo consiste no fluxo de calor entre uma regido de maior
temperatura para uma regido de menor temperatura em um mesmo material, ou
entre meios em contato, sendo pela atuacdo de fénons ou elétrons excitados
[18].

A radiacdo térmica consiste no fluxo de calor em sentido contrario ao
gradiente térmico e diretamente proporcional em magnitude por meio de ondas
eletromagnéticas. Este meio de conduc¢édo possibilita a transferéncia de energia
sem que exista contato entre os meios [11].

A conveccao € um modo de transmissdo comum em fluidos que consiste
no transporte de energia térmica auxiliado pela geracdo de fluxos ciclicos de
massas com temperaturas diferentes devido a variacdo de densidade
consequente da dilatacdo térmica associada ao gradiente térmico existente entre
0S pontos em questado [11].

Além dos modos citados existe 0 modo de transferéncia newtoniana que
consiste na soma dos trés modos citados (conducédo, conveccao, radiacdo). Este
modo ocorre em interfaces em que ndo ha a justaposicao perfeitas dos meios
com diferencas de temperaturas, como no caso da interface metal molde devido
a contracdo oriunda da solidificacdo, imperfeicdes de afinidade fisico-quimica e
rugosidade, ou quando a interface de contato ndo é estabelecido de forma
continua como no caso do resfriamento da chapa base pelo fluxo de 4gua usado

no experimento de solidificagéo direcional
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A forma pela qual o calor é extraido no processo de solidificagdo possui
efeito direto na microestrutura final obtida, o que conduzird a consequentes
alteracbes das propriedades mecanicas, sendo estas correlacbes um dos

objetivos pretendidos no presente trabalho.

2.2 MODELOS TEORICOS DE CRESCIMENTO DENDRITICO

A morfologia usualmente encontrada nos materiais processados através
de fundicdo e lingotamento é dendritica, sofrendo apenas alteragdes dos
espacamento dendriticos ao longo do seu perfil [11].

A correlacdo entre as variaveis microestruturais e propriedades
mecanicas é de vasto conhecimento, sendo que espacamentos dendriticos
menores promovem uma distribuicdo mais uniforme da segregacéo devido a sua
concentracdo nas regides entre as ramificacbes dendriticas. Esta distribuicdo
mais uniforme favorece o comportamento mecéanico do material no estado bruto
de fusdo, além de levar a reducdo do tempo de homogeneizacdo nos casos
quando tratamentos térmicos posteriores se fazem necesséarios. Estas
consequéncias tornam o controle do espacamento dendritico fundamental
[11,16].

Ao longo do tempo muitos estudos tentam prever o crescimento dendritico
durante a solidificacéo através da formulacédo de modelos tedricos baseados nas
caracteristicas dos materiais (tais como propriedades fisicas, composicao do
material e diagrama de fases do sistema) e variaveis do processo (tais como taxa
de resfriamento, T, velocidade de deslocamento de interface sdlido/liquido, v,
gradiente térmico, G, e tempo local de solidificacao, ts.), além de consideracdes
a respeito de energia superficial da interface sdlido/liquido, difusdo no sélido e
engrossamento das ramificagbes [11,15].

Tendo em vista a complexidade dos fendmenos envolvidos na
solidificagéo, estes trabalhos em sua grande maioria se concentram na analise
de ligas binarias em regime permanente de troca de calor. Portanto os modelos

resultantes ndo sao aplicaveis as ligas multicomponentes [11].
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Neste ambito, os modelos teoricos de Bouchardy e Kirkaldy [19]
correlacionam o espagamento dendritico primario (A1) com a taxa de
resfriamento através de uma relacéo diretamente proporcional entre A1 e 7050,
Nos modelos de Hunt [20], Kurz e Fisher [21] e Trivedi [22] 0o espagcamento
dendritico primario (A1) é correlacionado de forma diretamente proporcional com
a relacdo GLY2.VY4, Hunt e Lu [23] estabeleceram a relagdo de dependéncia
entre o espagamento dendritico primario (A1) e os parametros térmicos GL e V
em condi¢cBes de regime permanente e transiente de extracao de calor.

O espacamento dendritico secundario (A2) foi modelado de forma
diretamente proporcional a V-?2 por Bouchardy e Kirkaldy de forma a abranger a
condicdo permanente e transiente de extracdo de calor [19]. Feurer [24],
Mortensen [25] e Kurz e Fisher [15] adotaram o tempo de solidificac¢éo (ts.) como
variavel para processos em regime permanente de extracdo de calor, propondo
a relacdo diretamente proporcional entre o espacamento dendritico secundario
(A\2) e 0 tsL 13

A respeito de ligas multicomponentes, Rappaz e Boettinger [26]
propuseram a correlagdo entre o espagamento dendritico secundario (A2) e o
tempo de solidificacao (tsL) com o auxilio de um fator M que agrega a contribuicao
de cada elemento de liga, abrangendo o regime permanente e transiente de troca

de calor, equacéo 2.1 e 2.2.

Ay =55 (M-tg)/? (Eg. 2.1)
m; - (1— k-)-ij
T 1 o Eq. 2.2
M = : 2.
0= k) o —Co) | o (= k) 0
]—1 D: 1—1

]

O fator M pode ser calculado através da equacao 2.2, onde: [ corresponde
ao coeficiente de Gibbs-Thomson (que relaciona a variagdo da temperatura de
fusdo com a curvatura do cristal); m corresponde a inclinagcéo da linha liquidus;

k corresponde ao coeficiente de redistribuicdo de soluto; D corresponde a
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difusividade de soluto no liquido; Co corresponde a composicdo da liga; Co
corresponde a composicdo do final do liquido na base da dendrita, sempre
assumido igual ao eutético e os subscritos | sdo os valores na equacao
correspondente a cada elemento que compde a liga.

Equacdes experimentais relacionando os espagamentos dendriticos em
funcao da taxa de resfriamento (T) e da velocidade de deslocamento de interface
(V) sdo amplamente encontradas na literatura.Tais expressées sao
caracterizadas como funcdes do tipo poténcia, conforme descrito nas equacdes
2.3 e 2.4, onde: os indices a e ¢ sdo multiplicadores obtidos pela curva de ajuste
grafico e os indices b e d sdo expoentes que podem ser previamente
estabelecidos pela recorréncia por parte de um namero consideravel de diversos

sistemas de ligas presentes na literatura.

A(C,1,2,3) =Qa- Vb (Eq 23)

A(C,1,2,3) =C- Td (Eq 24)

Nos casos dos espacamentos celular, dendritico primario e terciario os
expoentes b e d adquirem os valores de -1,1 e -0,55, respectivamente, no caso
dos espacamentos dendriticos secundarios os expoentes b e d adquirem 0s
valores de -2/3 e -1/3, respectivamente. A consideracdo destes valores na
parametrizacdo das curvas experimentais tem sido utilizada de forma satisfatéria

por uma grande quantidade de estudos, conforme mostrado na Tabela 2.1.
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Tabela 2.1. — Estudos envolvendo medicao de espacamento dendritico e celular

em ligas de aluminio.

] . Espagcamento .
Sistemas de ligas . Referéncia
microestrutural
Al-Cu A/ A2 [27,28]
Al-Si M/ A2/ A3 [29,30]
Al-Fe Ac [31]
Al-Sn A/ A2 [32]
Al-Ni A/ A2 [33]
Al-Ag A/ A2 [34,35]
Al-In Ac [36]
Al-Cu-Si
. _ M/ A2/ A3 [37]
(Al-6%Cu-1%Si e Al-6%Cu-4%Si)
Al-Cu-Si
_ _ A/ A2/ A3 [38]
(Al-5,5%Cu-3%Si e Al-9%Cu-3%Si)
Al-Si-Cu
(Al-3%Cu-11%Si e Al-4,5%Cu- M/ A2/ s [39]
11%Si)
Al-Mg-Si M/ A2/ A3 [40]
Al-Mg-Fe A/ A2 [41]

2.3 SISTEMAS EUTETICOS E MODELOS DE CRESCIMENTO

Sistemas eutéticos sdo aqueles caracterizados pela ocorréncia de, pelo
menos, uma composicdo com ponto de fusdo menor que as fases constituintes
do microconstituinte eutético. Esta caracteristica de menor ponto de fusdo € o
motivo do termo eutético, derivacao da palavra grega €utnkriko, cuja pronuncia
é “eftiktikd”, que significa facilmente derretido ou dissolvido [15].

As caracteristicas que definem um sistema eutético simples séo: a

completa solubilidade no estado liquido e solubilidade parcial no estado solido.
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Nestes sistemas as linhas liquidus encontram-se no ponto eutético, ponto no qual
se encontra também a curva horizontal relacionada a temperatura eutética que
conecta as duas solucfes sélidas terminais que compdem 0 microconstituinte
em questao [18].

Na Figura 2.12, adaptado de [11], € possivel observar um esquema
simplificado das microestruturas em funcdo da composicdo para um sistema

eutético simples.
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Figura 2.12. — Representacdo de um diagrama de fase eutético simples e as
microestruturas possiveis em funcao da composicao, adaptado de
[11].

Os processos de solidificacao transcorridos em intervalos de solidificacao
podem ser tratados de forma semelhante aos casos de ligas monofasicas, como
descrito anteriormente. Por sua vez, em ligas de composicdo eutética a
solidificacdo ocorre com a formacao simultanea de duas ou mais fases solidas,
como, por exemplo, nos casos de reacdes eutéticas binarias invariantes, caso
observado nas ligas binarias, (L - a + ) como 0 exposto na Figura 2.12, e
ternarias (L - a + B +y) [11].

Em processos de solidificacdo fora do equilibrio de ligas pertencentes ao
intervalo de solubilidade, correspondente as ligas pertencentes aos intervalos de
composicdo AC e DG no caso da Figura 2.12, pode ser observada a formagéo
de certa quantidade de microestrutura eutética nas regides finais de solidificagéo
caso a concentragdo de soluto a frente da interface do soélido consiga atingir a

composicao eutética [11].
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2.3.1 Classificacao das ligas eutéticas

As ligas eutéticas podem ser classificadas em funcdo do tipo de
crescimento (cooperativo ou divorciado) e organizacdo das fases (regular,
regular complexa e irregular) [11,13,15].

No tipo de crescimento divorciado as fases constituintes desenvolvem-se
de forma independente, sem troca direta de soluto entre as fases solidas

Um exemplo deste tipo de crescimento pode ser visto no eutético
composto por grafita esferoidal e austenita, no qual a grafita € formada no liquido
com geometria esférica e dendritas de austenita se desenvolvem ao mesmo
tempo de forma independente. Com o avanco da solidificacdo, a grafita é
englobada pela austenita e seu crescimento passa a ocorrer por difusdo de C no
estado solido [13].

No tipo de crescimento cooperativo, de forma contraria a anterior, as fases
constituintes crescem concomitantemente através de difusdo de curto alcance
entre os solutos das fases em crescimento na frente da interface em evolucéao,
em virtude da disparidade da constituicdo de cada fase sélida formada em
relacdo a fase liquida original [11,13,15].

As microestruturas produzidas por esse tipo de crescimento podem ser
classificadas quanto a organizacéo das fases em estruturas regulares, regulares
complexas e irregulares [11,15].

As estruturas eutéticas regulares consistem em sua grande maioria de
microestruturas lamelares ou fibrosas (constituidas de barras finas ou laminas),
sendo possivel ainda a ocorréncia de microestruturas globulares, dentre as quais
as microestruturas fibrosas e lamelares apresentam grandes possibilidades de
aplicacao, haja vista a anisotropia resultante do ordenamento das fases [11,15]
Na Figura 2.13, adaptada de [42], € possivel ver uma ilustracdo explicativa das

morfologias regulares supracitadas.
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Figura 2.13. — Representacdo esquematica de estruturas eutéticas, adaptadas

de [42]: a. lamelar; b. fibrosa; c. globular.

No crescimento dos eutéticos regulares, a determinagéo da estrutura que
sera formada esta intimamente relacionado a fragdo volumétrica das fases
constituintes e a energia interfacial. Considerando as ligas binéarias, nos casos
onde as fracdes volumétricas sdo aproximadamente iguais a tendéncia é a
formacdo da estrutura lamelar, por sua vez, no caso onde a fracdo volumétrica
de uma das fases € menor que 25% em relacao a outra a estrutura predominante
serd fibrosa [15].

A morfologia fibrosa ocorre pois a area interfacial criada € menor que a
correspondente a estrutura lamelar para um determinado espacamento
interfasico, diminuindo assim a energia superficial correlata ao sistema.

Essa morfologia ndo é observada quando a fase com menor volume em
guestdo apresenta morfologia de interface facetada. Neste caso, devido a alta
anisotropia interfacial, a menor energia é atingida pela formacdo de uma
estrutura lamelar na qual os planos de menor energia da fase altamente facetada
se alinha paralelamente a fronteira entre as fases [15]. As estruturas eutéticas
regulares complexas sdo compostas, no caso das ligas binarias, por duas
regides de aspectos distintos, uma seguindo um padréo regular repetitivo e outra
com orientagcéo ao acaso [11,15].

Essa morfologia ocorre entre fases de crescimento estrutural diferentes,
no caso de ligas binarias, uma facetada e outra difusa, e é resultante das
diferencas de super-resfriamento necessario para o desenvolvimento do
crescimento de fases. As fases facetadas necessitam de um super-resfriamento
com magnitude maior que o necessario as fases difusas, por volta de 1°C a 2°C

e 0,02°C respectivamente, fator que acarreta o ligeiro atraso da fase facetada
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em relacdo a difusa na interface solido/liquido. Esta configuracdo pode néo
permanecer estavel através do avanco da fase difusa sobre a fase facetada,
forcando a ramificacdo da fase facetada no transcorrer da solidificacdo e
imprimindo certo grau de irregularidade a estrutura do eutético [11].

As estruturas irregulares, por sua vez, apresentam uma orientagao ao

acaso dos seus constituintes [11].

2.3.2 Estabilidade da interface eutética
2.3.2.1 Ligas binérias eutéticas

Nas ligas polifasicas a ocorréncia do super-resfriamento também €& um
indicio de instabilizacao da interface solido/liquido, contudo, assim como as ligas
monofésicas, podem assumir uma interface soélido/liquido plana, embora seja
acompanhada de um conjunto mais complexo de movimentos difusivos na
direcdo concordante e perpendicular ao crescimento. A estabilidade desta
estrutura de crescimento € dependente, assim como no caso das ligas
monofésicas, dos parametros térmicos de gradiente térmico (G) e velocidade de
crescimento (v), sendo esta ultima mais expressiva devido a necessidade de
compatibilizacdo do avanco das fases constituintes [11].

No que se refere a composicao, as ligas de composi¢cdes eutéticas com
microestrutura regular embora apresentem um pequeno super-resfriamento
constitucional, devido a natureza difusiva cooperativa de solidificacao,
usualmente ndo apresentam estruturas dendriticas. Naquelas com
microestrutura regular complexa a formacdo de dendritas pode ocorrer em
condicbes de processamento cujo gradiente térmico seja suficientemente
pequeno. Outro ponto a ser ponderado sobre a instabilidade de interface para
ligas de composicao eutéticas diz respeito a velocidade de crescimento que em
caso de grande magnitude fomentara eventualmente a formacao de estruturas
celulares e/ou dendriticas [11].

A adigcdo de impurezas a uma liga de composicéo eutética proporcionara

a geragcdo de um gradiente constitucional a frente da interface sélida/liquida que
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avanca e, consequentemente, a ocorréncia de super-resfriamento constitucional.
O aumento da quantidade de impureza contida influenciara na mudanca da
estrutura da interface de planar para celular e, por fim, dendritica, caso os super-
resfriamento causado pelas condicbes de processamento e quantidade de
impureza seja suficiente [11,15].

2.3.2.2 Ligas ternarias eutéticas

Nas ligas ternéarias eutéticas as trés fases solidas que serdo produzidas a
partir de um liguido de composicéo eutética podem se manifestar desde uma
microestrutura simples constituida de lamelas alternadas de cada fase até
configuracbes complexas. Na Figura 2.14, adaptado de [43], é possivel ver uma
representacdo de algumas possiveis formas de crescimento de eutéticos

ternarios.

a

Figura 2.14. - Microestrutura de uma liga ternaria com composicdo eutética
formada por: a. eutético ternario planar; b. eutético ternario +
dendrita de duas fases; c. eutético ternario + dendrita de fase
Unica e d. eutético ternario+dendrita de duas fases+dendrita de

fase Unica, adaptado de [43].

Dentre 0s mecanismos envolvidos no desenvolvimento destas
configuragcbes microestruturais é possivel destacar a dinamica Mullins-Sekerka
a partir da qual foi possivel a comprovacéo teodrica da instabilizacéo da interface
sélido/liquido de um microconstituinte eutético de carater binario em funcéo do

superresfriamento constitucional criado pela segregacdo de um terceiro



31

elemento. Dependendo da magnitude da velocidade de crescimento da interface
do solido do microconstituinte em questao € possivel observar a formacao de
uma morfologia celular, para velocidades proximas a uma velocidade limite

inferior, ou dendritica, para velocidades maiores [44].

2.3.3 Conceito de zona acoplada

Ligas pré-eutéticas sdo aquelas que possuem uma composi¢cao proxima
a composicao eutética e, devido sua disparidade com a mesma, apresentam a
formacdo de uma fase primaria, no caso da liga dada como exemplo na Figura
2.12, antes da solidificacdo da fase eutética [11].

A obtencdo de microestruturas puramente eutéticas a partir de ligas proé-
eutéticas é possivel pela existéncia da condicdo cinética de crescimento
envolvida na solidificacdo. Nestes casos a ocorréncia de acoplamentos difusivos
de alta eficiéncia no crescimento do microconstituinte eutético pode superar a
velocidade de crescimento de uma Unica fase, impedindo-a de se formar quando
a composicdo em questdo € submetida a velocidades de crescimento (v)
suficientemente altas [11,45].

Devido a esse motivo € possivel a expanséo da faixa composicional para
obtencado de microestruturas puramente eutéticas com fragdes volumétricas que
respeite a composicdo da liga em questdo, proporcdo diferente aquela
encontrada na composicdo eutética, caso satisfeita as condicbes de
processamento que viabilizem a velocidade de resfriamento necessaria [11,45].

As condicbes de composicdo dependente da velocidade de crescimento
do sdlido podem ser expostas nos diagramas de fase pela producéao de zonas
de crescimento acoplado [11,45].

No caso dos eutéticos regulares esta zona se apresenta de forma
bastante simétrica abaixo do ponto eutético. No caso de eutéticos regulares
complexos, existe uma assimetria desta zona deslocada no sentido de
composicdes onde a fase de cristalizacao priméaria é facetada pois uma vez que

7

o processo de solidificagdo da estrutura eutética € desacelerado, pelo
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crescimento mais lento da fase facetada, a condicao cinética para a geragao da
zona acoplada serd melhor quando o crescimento da fase pré eutética,
concorrente ao crescimento do tipo eutético, se da de forma mais lenta [11,45].
Na Figura 2.15, é possivel ver uma representacéo dos diagramas de fases

com zonas acopladas para o caso onde as duas fases séo difusas (a) e para o
caso em que uma fase é facetada, B3, (b). Ainda nesta Figura, cabe salientar que
a variacdo da area da zona acoplada varia com a temperatura devido a uma

correlacéo entre esta e a velocidade de crescimento necessaria a fim de se obter
microestrutura totalmente eutética [11,45].
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Figura 2.15. - Diagramas de fases com zonas acopladas para o caso onde: a.

as duas fases séo difusas; b. uma fase B é facetada, adaptado
de [11].

2.3.4 Modelos tedricos de crescimento eutético

De forma geral, considerando uma estrutura lamelar de um eutético
binario, o aumento da velocidade de crescimento do solido faz com que ocorra
a diminuicdo da quantidade de soluto segregado até o centro da lamela
adjacente, devido ao menor tempo disponivel, impondo assim uma dificuldade
de crescimento da estrutura. Esta dificuldade cinética de segregagédo faz com

gue ocorra um acumulo de soluto na frente do centro da lamela promovendo a
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nucleacéo e crescimento da fase onde este soluto € o componente majoritario,
a mesma que a adjacente a lamela inicial. Este processo proporciona uma
diminuicdo do espacamento eutético (Ae), logo o aumento da velocidade de
crescimento (V) é inversamente proporcional ao espagamento eutético (Ae) [46].

Em relagdo a modelos tedricos de crescimento da estrutura eutética,
Jackson e Hunt [46] desenvolveram uma correlacéo para ligas binarias na qual
o espacamento eutético (Ae) é dependente de v'2, velocidade de deslocamento
da interface para o caso das morfologias regulares. Segundo MacCartney [47],
este modelamento pode ser extensivel para o crescimento eutético binario
univariante de um sistema eutético ternario simples, caso do sistema estudado

no presente trabalho.

2.4 LIGAS AL-CU-SI: CARACTERISTICAS E PROPRIEDADES

O sistema Al-Cu-Si ndo apresenta a formacdo de um composto ternario e
na regido estudada deste sistema as fases em equilibrio com a fase aluminio, de
estrutura cubica de face centrada, sdo o intermetalico Al2Cu, de estrutura
tetragonal de corpo centrado, e Si, de estrutura do tipo diamante [2,48].

A reacao eutética ternaria presente neste sistema, segundo Mondolfo [48],
ocorre entre 520-525°C e consiste na transformagdao da fase liquida, de
composi¢do, em porcentagem massica, 26-31% de Cu, 5-6,5% de Si e o restante
composto por Al, nas fases a-Al, Al2Cu e Si. Contudo Ponweiser e Klaus em um
trabalho mais recente [9], mostraram, mais especificamente, que em condi¢ao
de equilibrio esta reacdo invariante ocorre na temperatura de 522°C no liquido
de composicao, em porcentagem massica, 26,8% de Cu, 5,3% de Sie 67,9% de
Al dando origem as fases a -Al (92,8% de Al, 5,7% de Cu e 1,5% de Si), Al2Cu-
0 (47,9% de Al, 51,4% de Cu e 0,7% de Si) e Si (100% de Si).

A adicdo de Cu influencia no aumento da resisténcia da fase aluminio
pelos processos de endurecimento por solucéo solida e precipitacdo; melhora a
fundibilidade de ligas Al-Si (além de diminuir o tamanhos das suas estruturas

eutéticas); diminui a usinabilidade e induz a esferoidizacdo dos precipitados de
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Si mesmo em pequenas quantidades, deixando de apresentar assim o formato
de placa caracteristico [48-50].

A adicao de Si, por sua vez, aumenta a fluidez da liga em relacdo a uma
liga binaria Al-Cu, tende a acelerar o processo de envelhecimento e € muito mais
efetivo na reducdo do coeficiente de expanséo térmica que o Cu. Em efeito
conjunto, € observado um aumento no tamanho do comprimento da dendrita e
diminuicdo do espacamento dendritico com a elevacdo da razdo entre os
elementos de liga Si/Cu [48,49].

A condutividade térmica das ligas do sistema Al-Cu-Si na regiao de alta
concentracdo de aluminio ndo apresenta variagdes apreciaveis de magnitude do
coeficiente de condutividade térmica, apresentando valores na ordem de 2,1072
W/m.K [48].

No que se refere a magnitude de formacdo solida é possivel
desconsiderar a solubilidade do Cu em Si assim como a solubilidade do Si em
Al2Cu. A solubilidade matua maxima de Cu e Si no aluminio na temperatura
eutética, 525°C, é de respectivamente 4,5% e 1,1%, e decresce com a
diminuicdo da temperatura como descrito na Tabela 3.1 [49]. Esta baixa
solubilidade entre os elementos propicia a confeccdo de estruturas, e
consequentemente propriedades, especificas através do controle das variaveis

de processo de solidificacdo e da composicéo quimica [7].

Tabela 2.2. - Variacdo da solubilidade dos elementos de liga em aluminio,
adaptado de [49].

Temperatura (°C) Cu (% em peso) Si (% em peso)
500 4,1 0,85
460 3,6 0,6
400 1,5 0,25
300 0,4 0,1

Na Figura 2.16 é possivel ver uma representacédo da secdo do diagrama
ternario Al-Cu-Si na area estudada [48] com destaque para as posi¢cdes das

composic¢des estudadas no presente trabalho. Enquanto que na Figura 2.17 é
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possivel ver as composi¢cdes estudadas em uma representacdo ternaria

originaria em [51], com a ilustracédo das fases formadas por area.

Wt Cu

Figura 2.16. — Regido rica em Al do sistema ternario Al-Cu-Si, adaptado de
[48].
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Figura 2.17. - Regido rica em Al do sistema ternario Al-Cu-Si, adaptado de [51].
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Na Tabela 2.3 é possivel visualizar de forma qualitativa como as ligas do
sistema Al-Cu-Si se apresentam em comparacdo com outros sistemas de ligas
de Al, adaptado de [49].

Tabela 2.3 — Comparacao qualitativa de propriedades exibidas por alguns
sistemas de ligas de Al.

Al-Si-
Al-Si | Al-Cu | Al-Mg | AlI-Si-Cu | Al-Si-Mg
Cu-Mg
Resisténcia
_ 1 3 1-2 2 2 2-3
Mecéanica
Conformabilidade 2 3 3 1-2 1-2 1
Estabilidade
. 1 3 1 2 1 2
térmica
Resisténcia a
2 1 3 1 2 1
COrrosao
Propriedades do
_ 3 1 1-2 2-3 3 2-3
fundido
Soldabilidade 3 1-2 3 3 3 3

1: nivel baixo; 2 nivel intermediario; 3 nivel alto.

2.5 ASPECTOS MICROESTRUTURAIS DAS LIGAS AL-CU-SI.

O processo de solidificacado de uma liga segue uma sequéncia de reacdes
de producéo de fases solidas a partir da fase liquida, denominado caminho de
solidificagdo, que varia em funcdo da composi¢cdo inicial do metal liquido,
coincidente com a composic¢éo da liga a ser solidificada, da taxa de resfriamento
e da natureza dos elementos quimicos presentes.

A taxa de resfriamento, variavel de processo, em conjunto com a natureza

dos elementos quimicos presentes, variavel composicional, informa quao
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proximo a solidificacdo transcorreu da situacdo de equilibrio, na qual ocorre
difusao total dos elementos tanto nas fases sdlidas quanto na fase liquida.

A variavel composicional estabelece a cinética do processo de difusédo
que é diretamente relacionada a facilidade de estabelecimento da condicao de
equilibrio. A cinética de difusdo ser4 maior nos casos em que 0s elementos
formam solucéo sélida intersticial com a primeira fase solidificada, em relacéo
aos casos em que os elementos formam solucéo sélida substitucional,

Por sua vez, a variavel de processo estabelece as condi¢cfes nas quais a
solidificag&o transcorre, sendo que taxas de resfriamento menores proporcionam
maior tempo de solidificacéo possibilitando assim a aproximacéao da condi¢do da
solidificacdo em direcao ao equilibrio.

Considerando a posicdo das ligas estudadas, a saber Al-15%Cu-7%Si e
Al-22%Cu-7%Si, no sistema terndrio Al-Cu-Si e baseando em informacfes
disponiveis em [1,51], as quais foram respaldadas tanto por simulacfes
termodinamicas como também experimentalmente durante o presente trabalho,
o caminho de solidificacdo das ligas estudadas consiste na sequéncia de
solidificacdo priméria de a-Al, seguido da ocorréncia da reacao eutética binaria
univariante de a -Al e Si e por fim, a reacao eutética ternaria invariante de a-Al,
Al2Cu e Si.

A Figura 2.18 mostra uma microestrutura tipica de equilibrio eutético
ternario composto por a -Al (regido branca), Al2Cu (regido preta) e Si (regiao
cinza), [51].
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Figura 2.18. — Microestrutura tipica de equilibrio do eutético ternario Al-Cu-Si
[51].

A respeito da segunda etapa do caminho de solidificacdo das ligas
estudadas, a reacao eutética univariante de formacéao de a -Al e Si, foi verificado
por Nogita et al [52] a possibilidade da formacédo de Si de morfologia semelhante
ao apresentado pelo Si primario em ligas Al-Si hipoeutéticas, 0 mecanismo
responsavel por esta formacédo inesperada foi mais detalhada em [53] por Li et
al.

O termo hipo ou hipereutético se torna mais confuso em um sistema
ternario, como o estudado no presente trabalho, uma vez que neste tipo de
sistema o caminho de solidificagcdo nao fica restrito em uma linha como nos
casos dos sistemas binarios. A consideracdo mais adequada aos sistemas
ternarios reside na ordem de solidificacdo e o grau de liberdade que cada reacao
apresenta.

Levando esse conceito para o sistema binario Al-Si, podemos interpretar
as ligas ligas hipoeutéticas como aquelas que experimentam a solidificacédo
priméria de a -Al seguido de uma reacdo eutética binéria invariante até a total
solidificacdo. Com este conceito em mente o trabalho de Nogita [52] pode ser
extensivel ao entendimento do presente estudo, no qual temos o mesmo
caminho nos estagios iniciais de solidificacdo de ambas as ligas estudadas.

Nogita et al em seu artigo [52] relataram que no estagio inicial de

solidificacéo das ligas hipoeutéticas Al-Si a formacgéao do gradiente compaosicional



39

a frente da dendrita de a-Al, durante seu crescimento, acarreta na concentragao
local de Si e outros elementos presentes no metal liquido, em especial aqueles
elementos de baixa solubilidade em Al.

Durante esse processo, nessa regido enriquecida em soluto, foi descrito
também a possibilidade de ocorréncia de particulas AIP (fosfeto de aluminio),
oriundas de reacdo no local somado aquelas estabilizadas no liquido
anteriormente, no caso da existéncia de P em quantidade suficiente, Figura 3.4
(a),adaptado de [52].

O AIP quando em quantidade e tamanho propicio ira atuar na nucleacéo
heterogénea de Si nesta interface de gradiente composicional onde a
concentracdo de Si é elevada, dando origem a formacdo de morfologias
semelhantes aquela apresentada pelo Si primario, e o inicio da solidificacdo da
fase eutética a partir dessa estrutura, Figura 2.19 (b), adaptado de [52], com a
fase Al cristalograficamente orientada em relacdo a dendrita de Al como
mostrado em [54,55]

1\
(a) Dendrita de Al (b)
Figura 2.19. — Formacao de Si poligonal em ligas Al-Si hipoeutéticas, [52].

Em [53] é revelado que a existéncia de concentracdes superiores de 3

ppm ja sdo o bastante para a formacdo de particulas de AIP com tamanho
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suficiente para a nucleacao de Si com morfologia de Si primério, concentracédo a
qual ndo é rara em Al primario com pureza comercial.

Outro fator a ser considerado ainda a respeito destas etapas iniciais do
caminho de solidificacdo das ligas presentes neste estudo é a influéncia do Cu
na nucleacdo e morfologia da estrutura eutética em ligas Al-Si-Cu presentes na
regido de cristalizacdo primaria do Al. Em [50] o estudo das ligas Al-10%Si-
4%Cu, Al-10%Si-6%Cu e Al-10%Si-10%Cu informa que o aumento do Cu
influencia no aumento no numero de particulas de Si poliedrais, provavelmente
pelo aumento do superresfriamento constitucional na frente de solidificagédo, e a
ocorréncia do encapsulamento destas em zonas circulares de Al, provavelmente
pelo aumento da concentracdo de Al nas regifes circunvizinhas resultante do
acumulo de Si nas particulas poliedrais. A Figura 2.20, adaptada de [50], exibe
essa influéncia do Cu nas ligas Al-Cu-Si, assim como outros indicios da acdo de
particulas de AIP na nucleacado do Si poliedral (morfologias circuladas em preto).

Particula escura
(provavelmente AIP)
Si poliedral

Al

Figura 2.20. — Micrografias das amostras Al-10%Si-4%Cu (a), Al-10%Si-6%Cu
(b), Al-10%Si-10%Cu (c) e do Si poliedral em maior detalhe (d),
[50].
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A respeito da fase final da solidificacdo das ligas estudadas, a reacéo
eutética ternaria invariante de formacéao de a-Al, Al2Cu-8 e Si foi verificado por
Zhao et al [1] a possibilidade da ocorréncia de duas morfologias, uma resultante
do crescimento acoplado entre as fases gerando certa orientacdo das fases e a
outra resultante do crescimento divorciado das fases em questdo gerando uma
estrutura desorientada. O esquema destas duas possibilidades morfologicas se

encontram na Figura 2.21, adaptada de [1].

a-Al - Liquido a-Al - Liquido

Figura 2.21. — Morfologias do eutético ternario Al-Al2Cu-Si: (a) resultante do
crescimento divorciado e (b) resultante do crescimento acoplado,
adaptado de [1].

Zhao et al [1] demonstraram que em condi¢des de pouca concentracao
de Cu inicial e taxas maiores de resfriamento a morfologia resultante do
crescimento acoplado € visualizado. De maneira oposta, a morfologia resultante
do crescimento divorciado € visualizada quando temos uma composicdo de Cu
alta ou quando a taxa de resfriamento é relativamente baixa.

Outra possibilidade estrutural para ligas de composicdo eutética € a
morfologia bimodal multi-escala estudada em [2,4,6—8]. Nesta possibilidade a
liga apresenta 2 morfologias distintas em composicdo e escala. Mais
especificamente, a microestrutura final € composta por um microconstituinte
eutético de carater binario composto pelas fases Al e Al.Cu de morfologia celular
€ um microconstituinte eutético ternario composto pelas fases Al e Al2Cu e Si em
uma escala de tamanho inferior a estrutura celular, compondo assim a matriz da

microestrutura.  Quando  estas  microestururas  adquirem  escalas
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submicrométricas ou menores adquirem o home de eutéticos ultrafinos [2,7,8]
assunto pelo qual a comunidade cientifica vem se interessando devido as 6timas
propriedades mecéanicas em compressao que ligas AI-Cu-Si com estas
caracteristicas vem apresentando. Na Figura 2.22, adaptada de [2], € mostrada
uma imagem desta possibilidade morfoldgica da liga de composicéo Al-26%Cu-
5,3%Si submetida a alta taxa de resfriamento através da técnica “suction

casting”.

Figura 2.22. — Estrutura bimodal eutética da liga Al-26%Cu-5,3%Si, adaptado de
[2].

2.6 COMPORTAMENTO MECANICO DAS LIGAS AL-CU-SI.

Compoésitos eutéticos originados de composicdes ricas em Al do sistema
ternario Al-Cu-Si, produzidas por solidificagdo em “suction casting”, foram
estudadas por Kim et al [2]. Embora este processo esteja vinculado a altas taxas
de resfriamento e, consequentemente, a microestruturas altamente refinadas, os
conceitos gerais avaliados podem ser aplicados de forma mais abrangente.

Neste estudo foi constatado que as fases primarias desempenharam o

papel principal nas propriedades mecanicas macroscopicas, sendo que, como
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esperado, a ocorréncia da fase primaria a -Al atua no aumento da plasticidade
global enquanto que a ocorréncia da fase priméaria Al2Cu deteriora obviamente a
performance mecéanica do material. Somado a isso, foi concluido que as
microestruturas que apresentam matrizes eutéticas bimodais apresentaram
maiores limites de escoamento em relacdo aquelas que apresentam matrizes
eutéticas simples.

De forma geral a resisténcia mecanica das ligas pertencentes a este
espectro composicional é resultante do bloqueio do movimento das discordancia
pela matriz eutética, enquanto que a deformacédo global é resultante da soma
dos mecanismos deformacdo por escorregamento de discordancias nas
dendritas ducteis e contencdo de multiplas bandas de cisalhamento na matriz
refinada, possibilitando assim o prolongamento da integridade mecéanica da
amostra mesmo com o0 avanco das bandas de cisalhamento localizadas em
varios pontos e sua decorrente deformacéo global [2].

De forma mais especifica, considerando todos as possibilidades
microestruturais do espectro composicional das ligas contidas na regido rica em
Al do sistema ternario Al-Cu-Si é possivel visualizar 3 cenarios simples de acordo
com [2].

No primeiro cenario temos uma fase primaria ductil, a-Al, circundada por
eutético suficientemente refinado. Nesta situacdo as dendritas ducteis atuam
tanto como barreiras a propagacédo das bandas de cisalhamentos e microtrincas,
pelo aumento da energia necesséria a propagacéo, quanto como regiao onde se
origina concentracdo de tensdo sobre a matriz dando origem a bandas de
cisalhamento e microtrincas na matriz eutéticas. Essa capacidade de
acomodacdo de tensdo é o motivo pelo qual as ducteis dendritas de Al
contribuem para o melhoramento da plasticidade global, sendo de
responsabilidade da matriz eutética grande parte da resisténcia mecanica
exibida [2].

No segundo cenario temos uma fase primaria fragil, como Al2Cu,
circundada por eutético suficientemente refinado. Nesta situagéo a fase primaria
ndo atua como local de acomodacao de deformacao devido sua alta resisténcia,

além disso a incompatibilidade plastica entre ela e a estrutura eutética
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circundante leva a formacao de trincas na interface que atuam na concentracéo
de tensao diminuindo assim a ductilidade global da liga [2].

E no terceiro cenario temos uma microestrutura composta inteiramente
pelo microconstituinte eutético bimodal com estrutura suficientemente refinada.
Nesta situagdao encontramos uma boa combinacao de resisténcia mecanica e
plasticidade (sob esforcos de compressao). A origem da resisténcia mecanica
reside na limitacdo do movimento das discordancias pela estrutura eutética com
sucessivas fases rigidas (devido sua alta resisténcia) e tenazes (devido a sua
acomodacéo de tensdo e aumento de resisténcia a propagacédo de trincas). A
manutencao da plasticidade reside na geometria favoravel das col6nias eutéticas

gue dissipam a tensao cisalhante suprimindo a concentracéo da deformacéo [2].



45

3 MATERIAIS E METODOS
3.1 PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL

A metodologia utilizada para a realizag&o deste trabalho pode ser descrita

pelas seguintes etapas:

1.

Investigacdo da sequéncia de solidificacdo e variacdo da fracéo
massica das fases em fun¢éo da temperatura por meio do software
Thermo-Calc® e obtencéo das ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-
7%Si

Obtencéo empirica das temperaturas de transformacéo de fases e
producdo dos lingotes solidificados direcionalmente de forma
ascendente em condi¢cBes transiente de extracdo das ligas Al-
x%Cu-7%Si supracitadas, em paralelo com a aquisi¢ao dos perfis
térmicos ao longo de cada experimento;

Caracterizacdo macroestrutural dos lingotes das ligas Al-x%Cu-
7%Si;

Andlise dos dados térmicos a fim de determinar as variaveis
térmicas, tais como taxa de resfriamento, velocidade de
deslocamento da isoterma liquidus e gradiente térmico, de cada
experimento de solidificacdo direcional nas posicdes referentes a
cada termopar disposto ao longo de todo o lingote;

Caracterizacdo microestrutural e medicdo dos espacamentos
dendriticos (A1, A2, A3) e interfasico Al2Cu no microconstituinte
eutético de carater binario (MAazcu) de amostras referentes as
posicoes dos termopares ao longo de cada lingote;
Caracterizagao microestrutural atraveés da analise de amostras de
diferentes pontos ao longo de cada lingote por difracdo de raios-X
(DRX);

Caracterizacdo mecanica através de ensaios de tracdo e
compressdo para determinacdo da resisténcia a tracdo (Omax),
limite de escoamento (oe) e deformacgao de ruptura (&) de corpos

de prova em triplicata de 7 posi¢cOes distintas ao longo de cada
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lingote em ambos regimes de submisséo de tensdo. Somado a isto
foi realizada o levantamento do perfil de dureza ao longo de cada
lingote e

8. Determinacao das inter-relagdes experimentais do tipo: parametros
microestruturais - parametros térmicos, parametros

microestruturais — propriedades mecanicas.

A representacdo das etapas deste trabalho de forma geral esta descrita

na Figuras 3.1 e de forma mais especifica nas Figuras 3.2-3.6.

v

Figura 3.1. — Fluxograma do procedimento experimental utilizado neste trabalho.
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Figura 3.6. — Determinacdo das correlacbes experimentais entre parametros

térmicos, microestruturais e propriedades mecanicas.
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3.2 MATERIAIS E METODOS EXPERIMENTAIS

Para os cortes das matérias primas foi utilizado, uma serra de fita
horizontal de fabricagdo a empresa Starrett modelo S3220-H2 com refrigeracdo
a agua. Na medicdo das massas dos elementos de liga durante o processo de
preparacdo das ligas foi utilizado uma balanca de precisdo, modelo AB-204
Mettler fabricada pela Toledo, com carga maxima de 210 g e carga minima 0,10
g. As composi¢des dos metais primarios assim como o Si britado utilizados neste

estudo estéo dispostas na tabela 4.1.

Tabela 3.1. — Composicdo, em porcentagem massica, das matérias primas
utilizadas na fabricagao das ligas Al-Cu-Si.

Aluminio
Elemento Al Fe Si Zn Ti Mg Cu
% 99,830 | 0,100 | 0,060 | 0,010 | 0,000 | 0,000 | 0,000

Cu eletrolitico

Elemento Cu
% 99,9
Si metalico
Elemento Si Fe Ca Al Ca P

% 99,010 | 0,430 | 0,310 | 0,250 | 0,050 | 0,009

As ligas Al-x%Cu-7%Si (x = 15 e 22% massa) foram preparadas a partir
da fusdo das composi¢cdes nominais almejadas respeitando a estequiometria,
por meio da utilizacdo de elementos com pureza comercial, e na capacidade
necessaria para a producao dos lingotes tanto para medicdo das temperaturas
de transformacgbes de fase quanto para solidificacdo direcional ascendente.
Nesse processo foi utilizado um cadinho de carbeto de silicio fabricado pela
Carbosil modelo AS 6, inserido dentro de um forno de indugéo fabricado pela
Inductotherm VIP modelo power-trak 50-30 R.

Uma vez produzido o montante de liga necessario aos dois experimentos

supracitados para cada liga estudada, a saber Al-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-
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7%Si, o primeiro passo a ser realizado foi o experimento de curva de
resfriamento para determinacdo das temperaturas das transformacfes de fase
ao longo do caminho de solidificagéo de cada liga estudada (Atv=10% de TL exp).

Nesse experimento inicial as temperaturas de transformacédo de fase
foram obtidas através da deteccdo das temperaturas onde ocorrem a mudanca
da inclinagdo da curva de temperatura em funcdo do tempo, para uma
determinada liga, ao longo do seu resfriamento a partir do metal liquido até a
temperatura na qual ndo existe mais transformacdées de fase.

A identificacdo desses pontos de transformacéao foi facilitada através do
emprego de taxa de resfriamento bastante reduzida, pois neste caso os pontos
de mudanga de inclinagdo na da curva de resfriamento, correspondentes a
variacdo da capacidade térmica a pressao constante do sistema, se tornam mais
nitidos. Experimentalmente tal procedimento foi realizado através da medicéo da
curva de resfriamento de cada liga em questao dentro de um cadinho de carbeto
de silicio recoberto por manta térmica. Este procedimento foi realizado dentro do
forno de inducéo desligado mas ainda aquecido.

As temperaturas de transformacéo de fases obtidas experimentalmente
foram entdo comparadas aos resultados obtidos previamente através da
simulagdo computacional por meio da utilizagdo do software Thermo-Calc®
utilizando a base de dados TCAL 5 (v 5.1).

ApOs a obtencdo das curvas de resfriamento foram realizados os
experimentos de solidificagdo direcional ascendente em regime transiente de
extracdo de calor. Neste experimento, enquanto a liga era refundida, no mesmo
forno de inducéo j& descrito, a lingoteira responsavel pela producdo do lingote
direcional, devidamente acoplada ao equipamento de solidificagao direcional, foi
pré-aquecida de modo que a temperatura indicada pelo termopar associado a
posicdo mais proxima da base do lingote alcance temperatura 10% acima da
temperatura liquidus obtida experimentalmente para liga estudada.

Assim que alcancado o pré-aquecimento conforme descrito e apos os
processos de desgaseificacdo e escorificacdo da liga fundida, esta foi vertida

dentro da lingoteira, que se encontrava circundada pelas resisténcias elétricas,



52

responsaveis pelo aquecimento do material no interior do dispositivo de
solidificacao.

A liga fundida entdo foi mantida por um periodo de 10 minutos no estado
liguido dentro da lingoteira, através do aguecimento resistivo, a fim de provocar
0 esmaecimento do movimento do liquido criado pelo vazamento, haja vista que
0s experimentos devem partir da condicdo estacionaria (estavel) do metal
liquido. Passado esse periodo, foi desligado o aquecimento no intuito de
proceder a reducéo da temperatura até que o termopar mais proximo da base do
lingote atingisse a temperatura de 10% acima da temperatura liquidus obtida
experimentalmente. Assim que atingida tal temperatura, o fluxo de dgua na face
inferior da chapa-molde foi acionado produzindo a solidificacdo do lingote com

crescimento na forma direcional ascendente, conforme ilustrado na Figura 3.7.

3.3 DISPOSITIVO DE SOLIDIFICACAO VERTICAL ASCENDENTE

A solidificacdo em condicdo direcional ascendente foi alcancada através
da utilizacdo de um equipamento de solidificacdo direcional responsavel pela
extracdo direcional da energia térmica preferencialmente através da chapa-
molde, fabricada em aco 1020, localizada na base da lingoteira que foi
continuamente resfriada por um fluxo de 4gua direcionado a mesma, impondo
assim uma condicao transiente de extracao de calor ao longo do lingote durante
0 processo de solidificacao.

Durante o processo de solidificacdo direcional foram utilizados como
meios de medicao da temperatura nas diferentes posi¢des do lingote (a saber 5,
10, 15, 20, 25, 45, 70 e 90 mm em relacéo a chapa-molde), termopares tipo K,
com bainha em ago inox 304 de 1 m de comprimento e didmetro de 1,6 mm
conforme a I.S.A. (Instrument Society of America), quanto a identificacdo por
letras, e adotado como padrdao americano na ANSI C96-1963 (American National
Standards Institute). Este mesmo tipo de termopar foi empregado na
determinacao das temperaturas de transformacgdes de fase das ligas estudadas,

processo ja descrito anteriormente.
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O processo de registro das temperaturas medidas pelos termopares,
gerando assim os perfis térmicos, foi efetuado pelo sistema de aquisicdo de
dados da marca Lynx, modelo ADS-1800 que permite a utilizacao de 8 canais de
aguisicao a uma taxa de 5 medi¢cGes por segundo em cada canal transformando

0s mesmos em dados digitais em tempo real pelo software do fabricante.

@ ©

0000388

Figura 3.7. — Dispositivo de solidificagdo unidirecional vertical ascendente: 1.
Aquisicdo via computador; 2 Material refratario isolante; 3.
Resisténcias elétricas (sistema de aquecimento); 4. Lingoteira
bipartida; 5. Termopares tipo K; 6. Registrador de dados térmicos;
7. Camara de refrigeracdo; 8. Bomba de agua; 9. Controle de
poténcia do forno; 10. Metal liquido; 11 Chapa-molde.
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Na Figura 3.7 € possivel observar um desenho esqueméatico do
equipamento de solidificacdo direcional utilizado com destaque para os diversos
itens constituintes.

O dispositivo de solidificacdo direcional da Figura acima, utilizado no
presente estudo tem por objetivo a producao de lingotes solidificados sob uma
ampla faixa de taxas de resfriamento, sendo estas menores quanto maior a
distancia em relacéo a superficie inferior do lingote, produzindo, por conseguinte,
um gradiente de microestruturas ao longo da direcdo longitudinal do lingote.
Cada microestrutura formada sera, portanto, dependente da taxa de
resfriamento em que determinada porcdo do lingote serd solidificada. Esta
variacdo de microestrutura em funcdo da taxa de resfriamento em um mesmo
lingote nos permite realizar a correlacdo entre as caracteristicas
microestruturais, tais como espacamento dendritico e eutético, com as variaveis
térmicas de solidificagéo.

O sistema de aguecimento presente no equipamento de solidificacao
direcional, destacado no item 3 da Figura 3.7, € constituido de resisténcias
elétricas, montadas em uma peca refrataria cilindrica isolada termicamente do
ambiente por uma camada de cimento refratario, cuja temperatura pode ser
controlada através do controle da corrente elétrica fornecida a mesma. O
controle deste sistema é realizado por um controlador de poténcia auxiliado por
um termopar responsavel pelo “feedback” da temperatura na parte interna do
sistema de aguecimento.

Na Figura 3.8 é apresentado o equipamento de solidificacao direcional

gue foi utilizado no presente estudo.
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Figura 3.8. — Fotografia do equipamento de solidificacao direcional utilizado no
presente estudo pertencente ao laboratério Microestrutura e
Propriedades em Processos de Solidificacao (M2PS) - UFSCar.

A lingoteira dentro da qual foi produzido o lingote solidificado
direcionalmente € constituida de um molde bipartido de ago inoxidavel AISI 310
(American Iron and Steel Institute) com diametro interno, quando montado, de
60 mm, altura de 160 mm e espessura de 5 mm e 9 furos de 1,5 mm de diametro
em suas laterais cuja funcéo é o acoplamento dos termopares.

Somado a este molde, a lingoteira é também composta por uma chapa-
molde de espessura de 3 mm fabricada em de agco 1020 que é acoplada a regiédo
inferior da lingoteira, cuja funcdo é a extracao de calor do metal no processo de
solidificagdo. No presente estudo o acabamento superficial desta chapa base,
de grande importancia por ser a interface de contato responsavel pela extracao
de calor, foi realizado através do lixamento até a lixa de granulometria #1200.

Com o intuito de minimizar a perda de calor na direcao radial, vedar a

lingoteira e facilitar a desmoldagem do lingote, a superficie lateral interna do
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molde foi coberta com uma camada de cimento a base de fibra ceramica silico-
aluminosa (tipo QF-180 da empresa Unifrax) com aproximadamente 1,5 mm de
espessura.

Na Figura 3.9 s&o exibidos: o molde bipartido com sua cobertura interna
refratéria, as posi¢cdes onde sdo acoplados os termopares ao longo da lingoteira,
a chapa-molde e um lingote apds ser extraido da lingoteira, além de um desenho

da lingoteira com suas dimensdes (em mm) como uma referéncia dimensional.

2o

6]
| :
E [ g

&3

Figura 3.9. — Imagens da lingoteira, disposicdo dos termopares, chapa-molde e
lingote poés solidificagédo.

3.4 DETERMINACAO DAS VARIAVEIS TERMICAS DE SOLIDIFICACAO

As curvas de resfriamento referentes as diferentes posi¢des do lingote
registradas ao longo do processo de solidificagdo direcional fornecem as
informacdes necessérias a determinacdo dos parametros térmicos através dos
procedimentos que serao descritos a seguir.

Esses procedimento de céalculos foram realizados da mesma forma tanto
em funcéo da isoterma liquidus, quanto em funcéo da isoterma eutética. A fim de
poupar a repeticio dos mesmos protocolos, ser4d apenas descrito o
procedimento de determinacédo dos parametros térmicos em funcdo da isoterma

liquidus.
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3.4.1 Tempos de passagem da isoterma liquidus (TL)

As curvas de resfriamento relacionadas a posi¢oes distintas ao longo do
lingote interceptam a temperatura liquidus (TL) em intervalos de tempo
diferentes, nos fornecendo informacbes para a geracdo de um grafico
correlacionando a posicao, do termopar correspondente a curva de resfriamento,
em relacdo ao tempo (t) em que esta curva de resfriamento intercepta a
temperatura liquidus (T.), definido como tempo de passagem da isoterma
liquidus em cada posicdo monitorada e expresso em segundos (S), ou seja,

estabelecendo um grafico P=f(t).

3.4.2 Velocidade de deslocamento da isoterma liquidus (VL)

Uma vez estabelecida a correlacdo experimental entre posicfes da
isoterma liquidus e o tempo de passagem da mesma, determinando assim o
grafico P=f(t), as velocidades de deslocamento da isoterma liquidus (VL),
expressas em mm por segundo (mm/s), podem ser determinadas através da
derivacdo desta curva nos pontos correspondentes as posicdes nas quais 0s
termopares se encontram, conforme matematicamente expressa na equagéo 3.1

e esquematicamente representado na Figura 3.10.

_dp

v, = T (Eq. 3.1)
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Figura 3.10. — Esquema da sequéncia de etapas para obtencdo da correlacao
experimental entre velocidade da isoterma liquidus e a posi¢cao em

relacdo a chapa-molde.

3.4.3 Taxas de resfriamento (T)

As taxas de resfriamento (T=AT/At) experimentais, expressas em graus
Celsius por segundo (°C/s), sdo obtidas pela medida da inclinacdo das curvas
de resfriamento referente a cada termopar, localizados cada qual em uma
posicdo especifica, no momento em que esta coincide com a temperatura
liquidus, nos fornecendo assim o valor da taxa de resfriamento no momento em
que a solidificacdo ocorre localmente. Neste procedimento € utilizado o
quociente dos pontos imediatamente anterior e posterior no ponto de
interceptacdo da curva de resfriamento e a temperatura liquidus obtidos por
termopar em relacédo ao tempo. Este procedimento pode ser melhor visualizado
pela aplicacdo da equacdo 3.2 no momento em que ocorre a interceptacao
mencionada anteriormente. A Figura 3.11 exibe uma representagdo esquematica

deste procedimento.

. dT
=— Eqg. 3.2
r== (Eq. 3.2
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Figura 3.11. — Esquema de obtencao da correlacao experimental entre taxa de

resfriamento e a posicdo em relacdo a chapa-molde.

3.4.4 Gradiente de temperatura (GLr)

Os gradientes térmicos (GL), expressos em graus Celsius por mm
(°C/mm), ao longo do lingote sdo obtidos através da divisdo das taxas de
resfriamento  (T) experimentais pelas velocidades experimentais de
deslocamento da isoterma liquidus (VL) experimentais, assim como expresso
pela equacdo 3.3. Na Figura 3.12 é possivel observar uma representacdo

esquematicamente deste procedimento.

G, = — (Eqg. 3.3)
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Figura 3.12 — Esquema de obtencéo da correlacédo experimental entre gradiente
de temperatura e a posi¢do em relagdo a chapa molde.

3.5 CARACTERIZACAO DAS ESTRUTURAS DE SOLIDIFICACAO

3.5.1 Analise macrografica

Uma vez estabelecidas condicbes termodinamicas favoraveis, a
solidificagé@o se inicia a partir do crescimento de nucleos ordenados em direcao
a estrutura desordenada caracteristica dos liquidos, originando assim um padrdo

macroestrutural dependente do niumero de nucleos e da forma pela qual estes
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se desenvolvem até a conclusado da solidificacdo do material. Este padréo pode
variar entre grdos coquilhados, colunares ou equiaxiais, ou a coexisténcia de
mais de uma morfologia de crescimento, dependendo das condicbes da
solidificagdo, ou as condicbes térmicas impostas ao metal liquido, e a
composicao do material.

As analises macrograficas para a verificacdo da existéncia e a
quantificacdo da extensdo da regido colunar induzidas pelas condicbes de
solidificacdo impostas as ligas estudadas foram efetuadas conforme o
procedimento descrito a abaixo.

O lingote cilindrico solidificado direcionalmente de forma ascendente sera
seccionado ao longo do seu eixo longitudinal proporcionando assim amplo
acesso ao interior do lingote produzido. Esta superficie entéo foi lixada com uma
sequéncia de lixas de granulometria de magnitude decrescente, a saber #80,
#120, #320, #400, #600, #1200. Uma vez preparada a superficie, com o objetivo
de revelar a macroestrutura, foi realizado o ataque quimico desta superficie
utilizando o reagente Keller, constituido de uma solucéo de 2,5% de HNOs3, 1,5%
de HCI, 1% de HF e 95% H20, por aproximadamente 10 segundos através da
utilizacdo de algodédo embebido neste reagente e friccionado a superficie.

3.5.2 Caracterizagdo Microestrutural e Analise de Imagens

As amostras para metalografia foram mapeadas e devidamente
identificadas a fim de serem avaliadas as se¢0es longitudinais e transversais nas
posicdes em que se encontram os termopares, a saber 5 mm, 10 mm, 15 mm,
20 mm, 25 mm, 45 mm, 70 mm e 90 mm em relacédo a chapa-molde localizada
na base dos lingotes. Este procedimento viabiliza o estabelecimento de
correlacdes entre os parametros térmicos e os microestruturais. Os cortes das
amostras analisadas foram efetuados com auxilio dos equipamentos: cortadora
da fabricante Arotec modelo Arocor 40 e cortadora da fabricante Buehler modelo
Isomet 2000, em ambos os casos utilizando discos de corte abrasivo refrigerados

a agua.
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A preparacdo metalografica das amostras foi realizada através do
embutimento a frio seguido de lixamento com lixas de granulometria #320, #400,
#600, #1200 e #1500 e polimento utilizando suspenséo metalografica de alumina
com granulometria de 1 ym, seguindo procedimento de forma condizente ao que
consta na norma ASTM E3-11 [56]. A revelacdo da estrutura ocorreu atraves do
ataque quimico utilizando solucao de 1% de HF em 99% de H20 por um tempo
de 3 a 6 segundos através do processo de imersao da amostra no reagente.

O registro das microestruturas foi realizado com auxilio do microscépio
optico Olympus BX41M-LED e do sistema de processamento de imagens Infinity
Capture acoplado ao microscopio.

As medidas dos espacamentos dendriticos primarios (EDP ou A1),
secundarios (EDS ou A2), terciarios (EDT ou A3) e interfasicos Al2Cu no
microconstituinte eutético (Aaizcu) foram realizadas com o auxilio do software
ImageJ versao 1.8.0.

Os espacamentos dendriticos primarios (EDP ou A1) foram medidos
através do “método do tridngulo” nas amostras transversais. Esse método
consiste na medigéo das distancias entre o centro de trés dendritas adjacentes
formando os lados de um tridngulo. No caso dos lados destes tridngulos
possuirem valores proximos validam a média destes lados como uma medida de
A1 [57]. A Figura 3.13 apresenta um esquema representativo da metodologia de
medicdo do espacamento dendritico priméario através do método do triangulo
[57]. A relacdo matemética utilizada na medicdo descrita anteriormente esta

descrita na equacao 3.4.
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Figura 3.13. — Esquema representativo do método do tridngulo utilizado para
quantificar o espagamento dendritico primario (EDP ou A1).

Ly + Ly + L)

3 (Eq. 3.4)

M

Os espacamentos dendriticos secundarios (EDS ou A2) e terciarios (EDT
ou As) foram medidos através do método do intercepto nas amostras
longitudinais e transversais, respectivamente. Esse método consiste na medicéo
da média da distancia entre os centros de bracos dendriticos adjacentes. De
forma mais clara esta medicao esta descrita na equacao 3.5, na qual o termo ‘L,
corresponde ao comprimento do segmento utilizado e o termo ‘n’ corresponde
ao numero de ramos secundarios adjacentes abrangidos pelo segmento de
comprimento ‘L’ quando este se inicia e termina no centro de bracos dendriticos

secundarios adjacentes pertencentes ao mesmo braco dendritico primario [57].
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Por sua vez, os espagamentos interfasicos Al2Cu (Aaizcu) foram medidos
através do método do intercepto, assim como descrito para a medicdo dos
espacamentos dendriticos secundarios. Contudo neste caso a medi¢cao ocorreu
entre as lamelas da fase Al2Cu presentes no microconstituinte eutético de carater
binario e ndo entre ramificacdes dendriticas.

A Figura 3.14 apresenta um esquema representativo da metodologia de
medicdo do espacamento dendritico secundario, terciario e do espacamento
interfasico AlzCu do microconstituinte eutético através do método do intercepto
[57]. A relacdo matemética utilizada na medigdo descrita acima esta descrita na
equacao 3.5.

Amostra Longitudinal
Medicao de A
S s ped

Amostra Transversal Amostra Transversal
Medicdo deA; Medicao de Ap,cu

Figura 3.14. — Representacdo do método do intercepto utilizado para quantificar
(a) os espagamentos dendriticos secundarios (EDS ou A2), (b)
terciarios (EDS ou As) e (c) os espagcamentos interfasicos Al2Cu
(Aaizcu), em micrografias da liga Al-22%Cu-7%Si.
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L

(A2, 23, Aarycu) = m=D

(Eq. 3.5)
Para cada espacamento microestrutural citado foram feitas pelo menos

100 medidas por posi¢éo analisada ao longo do lingote.

3.5.3 Difracédo de Raios-X (DRX)

Os espectros de difracdo de raios-X (DRX) de diferentes posicdes ao
longo dos lingotes foram determinados a fim de se realizar a correlacéo entre a
taxa de resfriamento e as intensidades dos picos com a presenca de fases. As
amostras destinadas a esta analise tiveram suas superficies trabalhadas a fim
de se obter uma forma plana e polida. O difratbmetro de raios-X, que foi utilizado
nestas analises € da marca Bruker, modelo D8 Advance com radiacdo Cu-Ka
com comprimento de onda de A = 0,15406 nm e intervalo de varredura de 5 a

90° com passo de 0,02° por 0,25s.

3.5.4 Simulagéo termodinémica

O software Thermo-Calc®, versdo 2019a, em conjunto com a base de dados
TCAL 5 (v5.1) foi utilizado na realizacdo de simulagdes termodinamica a fim de
se obter: a isopleta dos sistema Al-Cu-Si fixado 7% de Si, os gréaficos de variacéo
da fracdo massica das fases em funcdo da temperatura e as simulacées dos
caminhos de solidificagdo usando o modelo Scheil, referentes as ligas
estudadas, Al-x%Cu-7%Si (x = 15 e 22% massa)
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3.5.5 Microscopia eletrénica de varredura (MEV)

A técnica MEV foi utilizada na analise mais acurada das estruturas brutas
de fusdo dos lingotes solidificados direcionalmente das ligas estudadas,
objetivando uma avaliacdo geral das composi¢coes e morfologias das fases
presentes nas diferentes posi¢cdes ao longo do lingote assim como nas diferentes
ligas Al-Cu-Si. As analises quimicas semi-quantitativas locais e 0s mapeamentos
elementais através de raios-X foram realizados por meio da técnica de
espectroscopia de dispersdo de energia (EDS) acoplada ao microscépio
eletrénico utilizado. O MEV utilizado € da marca Philips modelo XL-30 FEG

pertencente ao Laboratério de Caracterizacao Estrutural (LCE-DEMa-UFSCar).

3.6 CARACTERIZACAO MECANICA

3.6.1 Ensaios de tragdo e compressao

As amostras utilizadas na preparacao de corpos de prova para 0s ensaios
de tracdo e compresséao foram retiradas de segmentos transversais dos lingotes
solidificados direcionalmente a fim de se obter maior uniformidade
microestrutural. Desta forma, torna-se viavel os estabelecimento de correlacées
entre os parametros estruturais e os parametros térmicos com as propriedades
mecanicas.

Os corpos de prova de tracdo foram usinados de forma que seu maior
eixo seja perpendicular ao eixo longitudinal do lingote enquanto que o seu eixo
menor seja paralelo ao mesmo eixo. Os corpos de prova de compressao, por
sua vez, foram usinados de forma que seu eixo seja paralelo ao eixo longitudinal
do lingote.

Na Figura 3.15, é possivel se observar de forma esquematica a orientagéo
e posicdo pelas quais os corpos de prova de tracdo e compressao foram

retirados dos lingotes solidificados direcionalmente.
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Figura 3.15 —. Esquema de extracdo de corpos de prova para ensaios mecéanicos do
lingote solidificado direcionalmente, com destaque para a posi¢ao
central dos corpos de prova e taxa de deformagdo empregada nos

respectivos tipos de ensaios

As posicles dos seguimentos que foram seccionados sao: de 0 a 12 mm,
de 14 a 26 mm, de 28 a 40 mm, de 42 a 54 mm, de 56 a 68 mm, de 70 a 82 mm
e 84 a 96 mm, em relacdo a chapa-molde. Estas dimensdes incluem a previsdo
de perda de 2 mm por corte e conduzem a produc¢ao de pelo menos 3 corpos de
prova por posi¢ao cujos centros sdo coincidentes com as posi¢coes centrais dos
segmentos seccionados.

As propriedades mecanicas foram avaliadas em uma maquina universal
de ensaios mecanicos Instron modelo 5500R.0 ensaio de tracdo foi realizado
com uma taxa de deformacdo nominal de 3x10-3 s, seguindo procedimento de
forma condizente ao que consta na norma ASTM E8 / EBM-16a [58], enquanto

gue o ensaio de compressao foi realizado com uma taxa de deformac&o nominal
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de 1x10°2 s, seguindo procedimento de forma condizente ao que consta na
norma ASTM E9-09 [59].

Os valores de taxas de deformacfes nominais aplicados nas realizacdes
dos ensaios mecanicos foram escolhidas em funcdo da possibilidade de
comparacao dos resultados obtidos com os contidos na literatura. A taxa de
deformacdo nominal utilizada nos ensaios de tracdo € comum em muitos
trabalhos similares de avaliagdo do comportamento mecénico em funcdo de
variaveis térmicas e microestruturais de ligas de Al. Enquanto isso, a taxa de
deformagéo nominal utilizada nos ensaios mecanicos de compressao foi
escolhida em fungéo dos ensaios realizados em [2].

A Figura 3.16 mostra as configuracdes geométricas dos corpos de provas

utilizados em ambos 0s ensaios mecéanicos citados.

Corpo de prova para Corpo de prova para
ensaio de tracao ensaio de compressao
10 2
i 5

39
111,50
=

7,5

LS g, o Eﬁ

: "

Figura 3.16. — Desenhos dos corpos de prova para ensaio de tracdo e

compressao (dimensdes em mm).
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3.6.2 Ensaios de dureza Vickers

O levantamento da curva de dureza ao longo da direcao de solidificacéo
de cada lingote Al-Cu-Si foi representado pela média de 15 medi¢cdes por
posicéo, conforme aferidas pelo durébmetro da marca Shimadzu modelo HMV-
G20ST. Os parametros deste ensaio foram carga de 0,500 Kgf por 15 s,
utilizando uma lente de magnificacdo de 40x, gerando assim uma resolucao
objetiva de 0,50 pym, seguindo o procedimento condizente com a norma E92-17
[60].
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4 RESULTADOS E DISCUSSOES

4.1 SIMULACAO TERMODINAMICA DA SOLIDIFICACAO DAS LIGAS AL-
CU-SI

Foram realizados célculos termodinamicos das ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-
22%Cu-7%Si com auxilio do software Thermo-Calc®, versdo 2019a, usando a
base de dados TCALS5S (v 5.1).

O primeiro resultado obtido foi a simulacdo da isopleta do sistema Al-Cu-
Si onde é mantida a composicao fixa de Si em 7% em massa, como exposto na
Figura 4.1. Esta simulagao permite a visualizagdo de forma geral da sucesséo
das fases formadas no caminho de solidificacéo das ligas estudadas assim como
as temperaturas nas quais essas transformacdes ocorrem, considerando a
condigdo de equilibrio.

TCALS : Al, Cu, Si
Pressure [Pa] = 100000.0, System size [mol] = 1.0, Mass percent Si = 7.0

600

= FCC_L12
= AL2CU_C16
— DIAMOND_A4

590

Liquido

560 Al + Liquido

S T

521,7°C

Al2Cu + Si + Liquido

Temperatura [°C]

Si +Al+ Liquido

510 Al + Al2Cu + Si

500 '

10 11 12 13 14 15 16 17 18 19 20 21 22 23 24 25 26 27 28 29 30

A Porcentagem em massa de Cu [%]

Figura 4.1. — Isopleta do sistema ternério Al-Cu-Si com a porcentagem em massa
de Si fixa em 7%, sendo FCC_L12, AL2CU_C16 e DIAMOND_A4

correspondentes as fases a-Al, Al2Cu e Si, respectivamente.



72

Nas Figuras 4.2 e 4.3, é possivel observar os resultados oriundos da
simulacdo dos caminhos de solidificacdo usando a perspectiva de Scheil na qual
desprezamos a difuséo de retrocesso para as ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-
7%Si, respectivamente. Esta forma de simulacdo se apresenta adaptada as
condi¢bes estudadas tendo em vista que a solidificacdo produzida ocorreu fora
do equilibrio e do fato da baixissima solubilidade entre as fases possiveis e 0s

outros elementos pertencentes ao sistema.

Al-15Cu-7Si
2019.02.22.13.29.35
TCALS : Al, Cu, Si
W(Cu) = 15.0, W(Si) = 7.0
570
56 4OC — LiQuiD
565 — FCC_L12 + LIQUID
— DIAMOND_A4 + FCC_L12 + LIQUID
560 — AL2CU_C16 + DIAMOND_A4 + FCC_L12 + LIQUID
L'_)l 555
o
R
G 550
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=]
"6 545 o 0
S 540°C - 18%
g— 540
@
= 535
530
o )
521,7°C - 46%
520
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30 0.35 0.40 0.45 0.50 0.55 0.60 0.65 0.70 0.75 0.80 0.85 0.90 0.95 1.00
5:@\ Fracao massica de solido

Figura 4.2. — Caminho de solidificagdo da liga Al-15%Cu-7%Si fornecido pelo

modelo de Scheil.
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Al-22Cu-7Si
2019.02.22.13.29.35
TCALS : Al, Cu, Si
W(Cu) = 22.0, W(Si) = 7.0
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Figura 4.3. — Caminho de solidificacdo da liga Al-22%Cu-7%Si fornecido pelo

modelo de Scheil.

A partir dessas simulacdes € possivel prever o caminho de solidificacédo
no que se refere ao tipo de fases a serem formadas com diferengas na proporc¢ao
das mesmas em funcao da variacdo composicional além da temperatura nas
quais tais transformacfes ocorrem. Ambas as ligas estudadas iniciam a
solidificagdo com a formagao da fase primaria a-Al, seguido da formacéo do
microconstituinte eutético binario univariante Al-Si e finalizando com a reacao
eutética ternaria invariante que forma as fases a-Al, 8-Al2Cu e Si. As informacgdes
sobre as proporcdes das fases, as temperaturas de transformacdes e o0s
intervalos de solidificacao obtidos através da simulagcéo estdo condensados na
Tabela 4.1.
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Tabela 4.1. — Compilacdo das temperaturas de transformacéo e das fracdes
massicas das fases ao longo do caminho de solidificacdo das
ligas AI-Cu-Si conforme dados obtidos via Thermo-Calc®
(TCAL5, v 5.1) com destaque para os valores obtidos
experimentalmente (exibidos na Figura 4.6).

Fases Informacéao Al-15%Cu-7%Si | Al-22%Cu-7%Si
Temperatura de inicio 564°C 531°C
oAl de formacao (568°C) (534°C)
Fracdo Massica 18% 0,7%
aAl Temperatura de inicio 540°C 530°C
. de formacéao (546°C) (528°C)
Si Fracdo Massica 28% 15,3%
a-Al Ll o 0
Temperatura de inicio 521,7°C 521,7°C
" de formagao (517°C) (518°C)
Si
* Fracao Massica 54% 84%
Al2Cu
— . 42,3°C 9,3°C
Intervalo de solidificacédo da liga
(51°C) (16°C)
Temperaturas de transformacédo de fases experimentais: ()

As Figuras 4.4 e 4.5 exibem a simulag&o da propor¢cédo massica das fases
ao longo do processo de solidificagéo das ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-
7%Si. A partir da andlise destas simulacdes é possivel observar a mudanca da
proporcao de cada fase ao longo de todo o caminho de solidificacdo dentre as
quais pode se destacar a forma pela qual a fase a -Al diminui sua propor¢do com
ganho da fase Al2Cu e Si ap0s a reacao eutética ternaria invariante, fruto da
precipitacdo destas a partir do Cu e Si anteriormente diluido nas dendritas de a

-Al ja no estado sdélido.
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Al-15Cu-7Si
2019.02.22.13.20.47
TCALS : Al, Cu, Si

Pressure [Pa] = 100000.0, System size [mol] = 1.0, Mass percent Cu = 15.0, Mass percent Si = 7.0
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Figura 4.4. — Variacao da fracdo massica das fases presentes na liga Al-15%Cu-

7%Si em funcdo da temperatura (equilibrio).

Al-22Cu-7Si
2019.02.22.13.29.49
TCALS : Al, Cu, Si
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Figura 4.5. — Variacao da fracdo massica das fases presentes na liga Al-22%Cu-

7%Si em funcdo da temperatura (equilibrio).
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4.2 PERFIS TERMICOS E PARAMETROS TERMICOS DE SOLIDIFICACAO

Na Figura 4.6, sdo mostradas as curvas de resfriamento obtidas
experimentalmente para as ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-7%Si. E possivel
notar que as temperaturas de transformacéo de fase experimentais apresentam
grande proximidade com os valores teodricos obtidos pela simulacdo
termodinamica, conforme descrito na Tabela 5.1. Os desvios entre os dados
termodinamicos calculados e aqueles determinados experimentalmente nédo
ultrapassam 1% (~5°C), o que pode estar associado em boa medida aos erros
de medidas dos termosensores da ordem de +3°C [61].

580 580
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g 560 \ g 560
S 550 ) T=546°C g 550
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g 5301 g 5301 T=528°C
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Tempo (S) Tempo (s)
Figura 4.6. — Curvas de resfriamento das ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-
7%Si.

Na Figura 4.7 sao exibidos os perfis térmicos em funcdo do tempo obtidos
durante a solidificacdo direcional das ligas Al-Cu-Si. As posic¢des indicadas séo
aguelas ao longo da lingoteria, em relacdo a chapa-molde. As informacdes
oriundas destes perfis foram utilizadas na determinagdo das velocidades de
avanco das isotermas, das taxas de resfriamento, e gradientes térmicos
referentes as temperaturas liquidus e eutéticas das ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-

22%Cu-7%Si.
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Figura 4.7. — Perfis térmicos em funcdo da temperatura durante o experimento

de solidificagéo direcional ascendente das ligas Al-15%Cu-7%Si e
Al-22%Cu-7%Si.

Nas Figuras 4.8, 4.9, 4.10 e 4.11 sdo mostrados, respectivamente o0s
graficos de variacdo da posicao das isotermas (liquidus e eutética) em funcédo do

tempo e os graficos de variacdo da velocidade das isotermas (liquidus e
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eutética), os graficos de variagdo da taxa de resfriamento e os gréaficos de
variacdo do gradiente térmico (referentes ao momento passagem das isotermas
liquidus e eutética) em funcao da posi¢éo ao longo lingote (em relacéo a chapa-
molde) das ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-7%Si solidificadas

direcionalmente.
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Figura 4.8. — Posicéo das isotermas liquidus e eutética em funcao do tempo nos
lingotes direcionalmente solidificado da ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-
22%Cu-7%Si.
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Figura 4.9. — Velocidades das isotermas liquidus e eutética em func¢do da posicéo
do lingote direcionalmente solidificado da ligas Al-15%Cu-7%Si e
Al-22%Cu-7%Si.
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Figura 4.10. — Taxas de resfriamento referentes ao momento passagem das
isotermas liquidus e eutética em funcdo da posicado do lingote
direcionalmente solidificado das ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-
22%Cu-7%Si.
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Figura 4.11. — Gradientes térmicos referentes ao momento passagem das
isotermas liquidus e eutética em funcdo da posicéo do lingote
direcionalmente solidificado das ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-
22%Cu-7%Si.

Essas informagfes nos permitem uma analise abrangente dos aspectos
inerentes que ocorrem durante a solidificacdo, como a escala de tamanho das

fases que formam a microestrutura, tais como espacamentos dendriticos e
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interfasicos, e os tamanhos, morfologias e distribuic6es de tais fases. Esta forma
de analise é bastante escasso na literatura dedicada ao desenvolvimento de
ligas eutéticas ultrafinas de Al-Cu-Si. Isso ocorre porque a maioria dos estudos
disponiveis na literatura para ligas metélicas ultrafinas foram obtidas até o
momento sem medir ou estimar taxas de resfriamento.

Cabe ainda esclarecer que as curvas relacionadas as variaveis térmicas
velocidade de deslocamento de ambas isotermas, assim como gradiente térmico
relacionado a essas mesmas isotermas ndo apresentam pontos experimentais,
uma vez que ambas as grandezas (G e v) derivam de pontos experimentais.
Portanto, sdo estimadas a partir de pontos experimentais.

A partir da andlise dos parametros térmicos exibidos nas Figuras 4.9, 4.10
e 4.11 é possivel notar que o aumento da ordem de 47% em Cu (comparando a
liga contendo 15% com a liga contendo 22% de Cu) atuou na diminui¢éo de todos
0s parametros térmicos durante o processo de solidificacdo direcional. Esse
fendmeno pode ser creditado ao aumento da fracdo da microestrutura composta
por o microconstituinte ternario que se solidifica isotermicamente, reduzindo
dessa forma a taxa de extracao de calor do sistema (diminuindo assim a taxa de
resfriamento) e o gradiente térmico ao longo do processo de solidificacdo. Estas
mudancas nas variaveis térmicas do sistema acarretaram, por sua vez, a
diminuicao da velocidade de avanco da solidificacdo para a liga Al-22%Cu-7%Si
(diminuindo assim as velocidades relacionadas as isotermas).

No caso das taxas de resfriamento, é possivel notar que as taxas
observadas para ambas as isotermas analisadas apresentam comportamento

muito proximos.

4.3 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL

As macroestruturas dos lingotes direcionalmente solidificados, assim
como as micrografias correspondentes as regides com taxas de resfriamento e

velocidades de isotermas liquidus distintas, que cobrem o espectro
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microestrutural observado, das ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-7%Si séo

mostradas nas Figuras 4.12 - 4.14.
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Figura 4.12. — Macroestruturas tipicas observadas como resultado da

solidificacéo direcional da liga Al-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-
7%Si.
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Figura 4.13. — Microestruturas tipicas observadas como resultado da
solidificacéo direcional da liga Al-15%Cu-7%Si.
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Figura 4.14. — Microestruturas tipicas observadas como resultado da
solidificacéo direcional da liga Al-22%Cu-7%Si.

A partir das macroestruturas exibidas pode se notar a predominancia do
crescimento colunar de gréos com orientagdo axial apesar da diferenca
composicional existente entre as ligas estudadas. As microestruturas, por sua
vez, exibem como ocorreu a evolugao da microestrutura ao longo do lingote em
funcéo da variagdo dos parametros térmicos com predominio da micromorfologia

dendritica associada ao crescimento da fase rica em Al.
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De forma geral é possivel ver claramente, em ambas as ligas, 0 aumento
do dimensionamento das dendritas com a desaceleracdo do processo de
solidificacdo em posicdes superiores dos lingotes, resultante do aumento da
resisténcia térmica em funcdo do aumento da espessura do solido que separa a
frente de solidificacdo e a base do lingote. Esta base sofre o resfriamento
forcado, diminuindo assim os parametros térmicos: velocidade de isoterma e
taxa de resfriamento.

Uma caracteristica importante observada em ambas as ligas, embora de
forma mais pronunciada na liga com maior quantidade de Cu, é a formacédo de
Si poligonal na regido proxima as dendritas, como discutido na revisdo da
literatura. Também, assim como em [50,52,53], foram encontradas pontos
centrais nos Si poligonais, 0s quais sao indicativos da presenca de particulas de
AlIP (fosfeto de aluminio), ponto corroborado pela porcentagem de P presente
nas matérias primas, como descrito na Tabela 4.1. Outra caracteristica a ser
mencionada é a concentracdo do microcostituinte eutético binario univariante Al-
Si em torno do Si poligonal. Estas caracteristicas podem ser visualizadas na
Figura 4.15.
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Figura 4.15. — Micrografia da liga Al-22%Cu-7%Si com destaque para o Si
poligonal e a formag&o do microconstituinte Al-Si.

4.4 RELACOES DE CRESCIMENTO DENDRITICO E EUTETICO

A partir das imagens micrograficas obtidas foram determinados os
parametros microestruturais espacamento dendritico primario (A1), secundario
(A2), terciario (As) e interfasico Al2Cu (Aaizcu) nas posi¢cdes dos termopares
responsaveis pela coleta dos dados térmicos. As relacdes experimentais dos
parametros térmicos de solidificacdo com os microestruturais sdo demonstradas
nas Figuras 4.16 — 4.20.
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Figura 4.16. — Variacdo do espacamento dendritico primario em funcéo da taxa
de resfriamento para as ligas Al-Cu-Si.

Os valores obtidos de espacamentos primarios variaram entre de 84,6 um
até 336,6 ym e de 93,6 ym até 249,1 uym para as ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-
22%Cu-7%Si, respectivamente As correlacdes dos dados experimentais de A1
em funcdo da taxa de resfriamento relacionada a isoterma liquidus foram
passiveis de serem representadas através de uma funcdo de tendéncia do tipo
poténcia com o expoente representativo de -1/2, proximo ao valor de -0,55
recorrente em trabalhos de solidificacdo direcional [27-37]. E observado que o
aumento da porcentagem massica do Cu de 47%, em detrimento da
porcentagem massica de Al, acarretou na diminuicdo significativa do
espacamento dendritico, se considerada uma mesma taxa de resfriamento na

analise do grafico da Figura 4.16.
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Os valores obtidos de espacamento secundario variaram entre de 5,7 um
até 17,7 ym e de 9,8 ym até 18,1 ym para as ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-
7%Si, respectivamente. A correlacdes dos dados experimentais de A2 em funcéo
da velocidade de deslocamento da isoterma liquidus, Figura 4.17, e em funcéo
da taxa de resfriamento, Figura 4.18, também foram passiveis de correlacfes
atraves de fungdes de tendéncia do tipo poténcia com o expoente representativo
de -1/2 e -1/4, respectivamente. Contudo nesta analise a variagdo composicional
nao levou a variacdo do espacamento, sendo possivel assim, em ambos o0s
casos, a correlagéo entre o parAmetro microestrutural, A2, e o térmico (T ou VL)
através de uma Unica fungéo de tendéncia do tipo poténcia.

Por motivo comparativo a correlacdo entre espacamento dendritico
secundario e velocidade de deslocamento da isoterma liquidus da liga binaria Al-
15%Cu originaria de [62] foi incorporada na Figura 4.17. A comparacgdo destes
dados nos indica que a existéncia de Si pode estar correlacionada a um maior
enriguecimento da fase liquida em soluto na regido em torno das dendritas
primarias, acarretando na inibicdo do crescimento secundario nas ligas Al-Cu-Si.

De acordo com Mondolfo [48] 0 aumento da razéo Si:Cu leva a diminuigéo
do espacamento dendritico secundario. As razdes para as ligas Al-15%Cu-7%Si
e Al-22%Cu-7%Si sao, respectivamente, 0,47 e 0,32, logo era esperado uma
reducdo no espacamento dendritico da liga com menor porcentagem de Cu, fato

gue néo foi comprovado pelos experimentos realizados neste trabalho.
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Figura 4.19. — Variacao do espacamento dendritico terciario em funcéo da taxa

de resfriamento para as ligas Al-Cu-Si.

Os valores obtidos de espagcamento terciario variaram entre de 5,5 ym até
17,3 ym e de 6,6 uym até 15,1 ym para as ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-
7%Si, respectivamente. A correlacdo dos dados experimentais de As em funcéo
da taxa de resfriamento relacionado a isoterma liquidus, Figura 4.19, foi expressa
através de uma funcdo de tendéncia do tipo poténcia com o expoente
representativo de -1/3. Nesse caso, de forma semelhante ao observado na
correlacgdo entre A1 e T, 0 aumento da fracdo massica de Cu levou a diminui¢&o
do espagamento dendritico terciario, quando considerado um mesmo valor de
taxa de resfriamento. As correlagdes entre Ax x Ti, A2 x Ti, A2 x VL e As x TL
apresentaram um ligeiro desvio no valor do expoente em relacdo ao modelos
tedricos propostos na literatura. Podemos creditar esse acontecimento a maior
complexidade envolvida na solidificacéo destas ligas com alto teor de soluto, que
dista das ligas mais diluidas utilizadas na proposicéo de tais modelos teoricos.

A Figura 4.20 apresenta a variagdo dos valores de espacamento
interfasico Al2Cu em funcdo da velocidade de deslocamento da isoterma

eutética. Os valores obtidos de espacamento interfasico variaram entre de 1,3
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pm até 3,2 um e de 2,7 ym até 5,0 ym para as ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-
7%Si, respectivamente. Os dados obtidos, de ambas as ligas, foram passiveis
de correlacdes através de duas funcdes do tipo de poténcia com expoente -1/2,
caracteristico da lei de crescimento eutético formulada por Jackson e Hunt [46]
para ligas binarias e a qual também pode abranger eutéticos binario univariantes
quando estes se desenvolvem de forma acoplada segundo Mccartney [47].
Ademais o aumento da porcentagem de Cu levou ao ligeiro aumento do
espagamento interfasico Al2Cu, indicando que a maior fracdo de dendritas de Al
atuam no aumento da nucleacdo das fases presentes na estrutura eutética
binaria celular, fendbmeno semelhante ao observado por Nogita em no Al

presente no microconstiutuinte eutético Al-Si [55].
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Figura 4.20. — Espacamento interfasico Al2Cu em fungédo da velocidade de

deslocamento da isoterma eutética para as ligas Al-Cu-Si.

4.5 DIFRACAO DE RAIOS-X (DRX)

A Figura 4.21 mostra os padrdes de difracdo de raios-X de diferentes

taxas de resfriamento de ambas as ligas estudadas.
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Figura 4.21. — Padrbes de difracédo de raios-X correspondentes a 3 posi¢cdes ao
longo dos lingotes solidificados direcionalmente das ligas Al-

15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-7%Si.

Foram caracterizadas através dos picos caracteristicos oriundos das

amostras analisadas as fases a-Al, Al2Cu-6 e Si, assim como previsto pela

simulag&o termodinamica.
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De forma geral é possivel observar que os picos referentes as fases Si e
Al2Cu apresentam intensidades relativas maiores com o aumento da taxa de
resfriamento o que pode indicar a maior presenca destas fases nestas regifes
de acordo com Kim et al [2] que relacionou pequenas varia¢cdes na intensidade
dos picos a diferentes fracdes volumétricas das fases constituintes.

Outro ponto a ser considerado esta relacionado ao pico de Al que se
destaca em termos de intensidade em relacéo aos outros, devido a texturizacéo
da amostra criada pelo crescimento cristalograficamente orientado caracteristico

da condicao de solidificacao direcional com crescimento dendritico.

4.6 MICROESTRUTURAS OBTIDAS POR MEV: TAMANHOS,
MORFOLOGIA E FASES COMPONDO O EUTETICO

Tipicas imagens de MEV das ligas Al-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-7%Si séo
apresentadas na Figura 4.22 com uma visdo dos detalhes microestruturais
associados com a formacdo das estruturas eutéticas. A fase mais clara
corresponde ao AlzCu e o Si é a fase cinza mais clara. As microestruturas se
tornam mais refinadas para as maiores taxas de resfriamento e velocidades de

solidificacao.
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Figura 4.22. — Microestruturas MEV correspondentes as secdes transversais
destacando o crescimento de fases nas regides interdendriticas
conforme detectado para as ligas ternarias Al-15 e 22 %Cu-7
%Si solidificadas direcionalmente.

A Figura 4.23 mostra uma imagem de microscopia Optica associada a uma
imagem de mapeamento quimico realizado por microscopia eletrénica de
varredura (MEV) auxiliada pela técnica de espectroscopia por dispersdo de
energia (EDS) exibindo mais detalhadamente as caracteristicas da regido
interdendritica com especial atencdo para a morfologia bimodal exibida pela
solidificagdo da composigéo eutética ternaria.

O mapeamento composicional elementar contido na Figura 4.23 confirma
a configuracdo bimodal composta pelo microconstituinte eutético de carater
binario formado por Al+Al2Cu com morfologia celular circundada por uma matriz
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eutética de ternaria composta por Al+Al2Cu+Si com escala de tamanho inferior,
assim como relatado por [2,4,6] para ligas Al-Cu-Si pertencentes a regiao de

cristalizacdo primaria do Al e proximas ao ponto eutético ternario.

. !

- @

Matriz eutética ternaria
i +Si

O

Célula eutética bindria
+

[ MAG: 2000x HV: 15 kV WD: 10 mm

-— o o o

Figura 4.23. — Fases e microconstituintes observados na microestrutura das ligas
Al-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-7%Si obtidas por microscopia Optica
e mapeamento composicional por espectroscopia por dispersao

de energia de energia dispersiva acoplado em um microscépio
eletronico de varredura.
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Afirma-se na literatura que esta estrutura é possivel devido a altas taxas
de resfriamento associado ao efeito de superresfriamento produzido pela
presenca de Si [2]. Isto é coerente com o raciocinio de que nas condi¢cfes de
reacdo eutética, com uma taxa de resfriamento suficientemente alta, a
solidificagédo das fases Al e Al2Cu, que apresentam morfologia de interface
difusa, possam avancar em um crescimento acoplado a partir da nucleacédo da
fase Al nas dendritas, como observado para o caso do eutético Al-Si [55], em
detrimento da solidificacdo da fase Si em funcéo da sua cinética de reacao.

Com o prolongamento da solidificacdo acoplada o Si, que é segregado na
frente de crescimento das fases Al e Al2Cu leva a formacdo de um gradiente
composicional que molda a morfologia celular visualizada, fenémeno
concordante com a dindmica de Mullins-Sekerka [44], e a diminuic&do progressiva
da velocidade de crescimento do microconstituinte celular, evidenciado pelo
aumento do espacamento eutético e degeneracdo da morfologia regular
visualizados na estrutura celular na direcdo ortogonal e sentido em direcédo a
interface entre a morfologia celular e a matriz eutética ternaria.

Outra consequéncia deste avanco das células eutéticas de caréater binario
€ 0 aumento do Si no liquido remanescente. Este enriquecimento leva o ponto,
referente a composicdo do liquido restante, progressivamente para baixo da
superficie liquidus da fase Si fazendo com que o superresfriamento relacionado
a esta fase aumente na mesma propor¢éo. Este comportamento se sustenta até
que o superresfriamento da fase Si seja suficiente para que se irrompa sua
solidificacdo levando a segregacédo dos outros elementos, que devido sua maior
cinética de reacdo, se solidificam em taxa compativel formando uma matriz
eutética com as 3 fases com uma escala de tamanho inferior aquela observada
na estrutura celular.

Essa cinética de reacdo da matriz eutética € indicada por sua
microestrutura na qual é possivel visualizar a fase Si, sem 0s aspecto
microscopico facetado, circundado pela fase Al e, em volta desta Ultima, a
ocorréncia da fase Al2Cu.
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Uma representacé@o do raciocinio sobre a evolugdo microestrutural das

ligas Al-Cu-Si com morfologia bimodal e multi-escala citada pode ser vista na

Figura 4.24.

L
+
Al+Si+AlL Cu

Figura 4.24. — Evolucao microestrutural de ligas Al-Cu-Si com morfologia eutética
bimodal e multi-escala.

Um recente estudo envolvendo refusdo superficial a laser da ligas
Als1Cui3Sis (em fracdo atdbmica) afirma que a estrutura eutética ternaria assim

como a natureza bimodal da estrutura pode ser inibida em sua formacéo para
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taxas de resfriamento maiores de 4x10%°C/s [10]. No presente trabalho foi
registrada a existéncia da matriz eutética refinada ao longo de todas as
amostras, significando que este tipo de estrutura é possivel de se obter no
intervalo de taxa de resfriamento de 0,5 a 37°C/s.

As caracteristicas da morfologia eutética bimodal, assim como a
distribuicdo dos elementos quimicos, de estruturas obtidas a parti das ligas Al-
15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-7%Si podem ser vistas nas Figuras 4.25 e 4.26.
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Figura 4.25. — Mapeamento quimico atraves de raios X da liga Al-15%Cu-7%Si
utilizando espectroscopia por dispersdo de energia acoplado em
um microscoépio eletrénico de varredura.
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Figura 4.26. — Mapeamento quimico através de raios-X da liga Al-15%Cu-7%Si
utilizando espectroscopia por dispersdo de energia (EDS)

acoplado em um microscopio eletrénico de varredura.
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4.7 PROPRIEDADES MECANICAS DE TRACAO, DE COMPRESSAO E
DUREZA

Na Figura 4.27 séo exibidas curvas caracteristicas de tensdo, trativa e
compressiva, em funcdo da deformacgéo para as ligas estudadas com distingédo
em relacdo aos parametros térmicos através dos quais as amostras foram
manufaturadas. A analise destes resultados demonstram uma perda de
ductilidade com o aumento da porcentagem de Cu e com a mudanca da condicao
compressiva para trativa. De modo geral a diminuicdo da velocidade de
deslocamento da isoterma liquidus e da taxa de resfriamento, relacionada a
mesma isoterma, conduziu a uma diminuicdo das resisténcias mecéanicas e uma
gueda na ductilidade em ambos os modos de aplicacdo de tensao, fruto da
geracdo de estruturas mais grosseiras, levando a pior distribuicdo de fases
rigidas e aumento na possibilidade de acimulo de tensdo nos contornos das

fases frageis mais pronunciadas como o Si.
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Figura 4.27. — Diagramas tensao x deformacéao representativos em regime trativo
e compressivo de amostras produzidas com diferentes taxas de

resfriamento das ligas Al-Cu-Si investigadas.

As variacdes experimentais do limite de resisténcia a tracdo (ou) e limite
de resisténcia a compresséao (ouc) obtidos para ambas as ligas estudadas foram
correlacionados por fungées do tipo Hall-Petch (o x A1V2) de forma satisfatdria
guando relacionadas ao espacamento dendritico primario, conforme mostra a
Figura 4.28. O espacamento dendritico primario foi escolhido em ambos os
casos de correcao pois esta variavel nos informa o modo pelo qual a fase ductil
(dendrita de a-Al) esta espacada pelas fases interdendriticas frageis e refinadas
na direcdo ortogonal a deformacdo imposta durante os ensaios de tracdo e

compressao.
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Figura 4.28. — Variacdes do limite de resisténcia a tracdo e a compressao em
funcdo do espagamento dendritico primario para as ligas Al-15 e
22%Cu-7%Si.
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A microestrutura da liga Al-22%Cu-7%Si € constituida por uma
quantidade maior de microconstituinte eutético ternario (a-Al+Si+Al2Cu) em
escala refinada que a liga Al-15%Cu-7%Si. Quando avaliamos que a maior
porcdo de fases rigidas e refinadas € obtida pela perda da fase ductil de Al que,
por sua natureza, pode acomodar tensdo e dificultar a propagacdo de
microtrincas, como tratado na revisao da literatura baseado em [2], fica claro que
a resisténcia potencial do material foi deteriorada em funcdo da acdo de
concentradores de tensdo em defeitos, como aqueles causados pela
incompatibilidade plastica de fases vizinhas, e fases rigidas afiladas, como o Si.
Isso também vale para o Si e Al2Cu constituindo o eutético.

Também por esse motivo as propriedades vinculadas a plasticidade do
material como o alongamento a ruptura apresentam grande discrepancia quando
os valores em tensao trativa e compressiva sdo comparados, Figura 4.27. Isso
ocorre devido ao fato de que no regime compressivo 0s concentradores de
tensado tém seu efeitos deletérios mitigados. Os valores de alongamento a fratura
para as amostras ensaiadas por carregamento trativo uniaxial foram bastante
reduzidos (de um modo geral inferiores a 1,5%). Dessa forma, estes ndo foram
plotados em funcéo de A11/2,

Na Figura 4.29, é possivel ver os valores de deformacédo na fratura
exibidos pelas amostras nos ensaios de compressédo em funcao do espacamento
dendritico primério. Estes dados nos mostram que as amostras com menor
porcentagem de Cu apresentaram, de modo geral, maior plasticidade,
observacdo concordante com os dados produzidos em [2]. Neste caso, nédo
foram estabelecidas relagdes do tipo Hall-Petch tendo em vista as pequenas
variacbes frente a Ai1. Dessa forma, foram tragadas linhas horizontais
correspondentes as médias dos valores obtidos.

Na referéncia citada [2] as ligas solidificadas rapidamente AlgsCu7Siz (Al-
15%Cu-6,6%Si, em fracdo massica) e AlsiCu11Sis (Al-22,5%Cu-7,2%Si, em
fracdo massica), as quais apresentam composi¢coes quimicas bastante proximas
das ligas analisadas neste trabalho, apresentaram respectivamente
alongamentos em compressao de 21,5% e 8,5%, ou seja 0 aumento de 50% em

Cu levou a diminuicao de 60,5% na ductilidade em compressdo. No presente
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trabalho foram obtidos alongamentos de aproximadamente 14 e 9% para as ligas
Al-15%Cu-7%Si e Al-22%Cu-7%Si respectivamente.

Contudo, embora haja alguma similaridade (especialmente quando
comparadas as ligas de maior teor de cobre) € necessério ressaltar que o0s niveis
distintos de taxas de resfriamento aplicados nestas amostras levaram a
obtencdo de microestruturas em escalas diferentes, se comparadas ambas as
situacdes, e diferentes tipo de eutético. Por exemplo, no caso da liga AlssCu7Siz
foi constatada a formacéo de um eutético simples em contraste com o eutético
bimodal obtido nas amostras Al-15%Cu-7%Si do presente estudo.
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Figura 4.29. — Deformacao na fratura em compressao versus espagamento

dendritico primario para as ligas Al-15 e 22%Cu-7%Si.

A variacao da dureza Vickers experimentais obtidas para ambas as ligas
estudadas, de forma semelhante aos limites de resisténcia a tracdo e a
compressédo, foram satisfatoriamente correlacionados com o0 espagamento
dendritico primario através de uma funcéo do tipo Hall-Petch (HV x A1%?), Figura
4.30. Neste caso foi observado um comportamento no qual a liga Al-22%Cu-

7%Si apresentou maior resisténcia, evidenciado pelos maiores valores de
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dureza, que a liga Al-15%Cu-7%Si. Segundo Chen et al [63] as durezas das
fases Si, Al2Cu e a-Al, obtidas por meio de experimentos de nanoidentacao, sao
11,13 GPa, 5,77 GPa e 1,45 GPa, respectivamente. Portanto, o desempenho &
condizente com a maior proporgdo dos microconstituintes refinados binéarios e

ternarios contendo as fases rigidas Al2Cu e Si.
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Figura 4.30. — Variacbes da dureza Vickers em funcdo do espacamento
dendritico primario para as ligas Al-15 e 22%Cu-7%Si.
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5 CONCLUSOES

A estrutura eutética bimodal constituida de células de microconstituinte
eutético binario (a-Al + Al2Cu) dispersas e uma matriz eutética ternaria (a-Al +
Al2Cu + Si) foi identificada ao longo de todo comprimento dos lingotes das duas
ligas Al-15 e 22%Cu-7%Si, abrangendo dessa forma as taxas de resfriamento
de 0,5 a 37 °C/s.

As fases Al, Al2Cu e Si foram as Unicas observadas ao longo das
diferentes posic¢des dos lingotes solidificados direcionalmente para as duas ligas
estudadas, com variagédo de proporcéo entre as mesmas. Os padrdes de difracao
de raios-X indicam que uma maior fracdo de Al2Cu e Si pode ser relacionada as
regides com maiores taxas de resfriamento.

As correlacdes de crescimento mostraram que ocorreram diminuicdes dos
espacamentos dendriticos primario e terciario, para um mesmo valor de taxa de
resfriamento, com o aumento da porcentagem de Cu. Outros pontos de destaque
foram as correlacbes Unicas para ambas as ligas tanto para o espacamento
dendritico secundéario em relacdo a velocidade de deslocamento da isoterma
liquidus quanto para A2 vs. taxa de resfriamento.

O espacamento interfasico Al2Cu refere-se a um constituinte compondo a
morfologia celular do eutético binario Al+Al2Cu e se mostrou concordante com a
lei de crescimento eutético formulada por Jackson e Hunt para eutéticos binarios
e estendida para eutéticos binarios univariantes com crescimento acoplado.

A liga com maior concentracdo de Cu mostrou limites de resisténcia a
tracdo e a compressao menores quando considerado um mesmo espagamento
dendritico primario. Este fendbmeno pode ser explicado pelo aumento da
concentracdo de fases frageis nesta liga, as quais induzem concentracdo de
tensdo nos contornos de estruturas afiladas; além de defeitos pontuais gerados

pela incompatibilidade plastica gerada em torno das fases frageis.
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6 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Tendo em vista as promissoras resisténcias mecanicas obtidas pela
manufatura adequada das ligas Al-15 e 22%Cu-7%Si com estrutura bimodal em
taxas moderadas de resfriamento, s&o propostos os seguintes trabalhos futuros:

1. comparacdo dos dados experimentais obtidos com o modelo tedrico de

Rappaz e Boetinger de correlacdo de Az e tsi (tempo local de solidificacdo);

2. realizacdo do perfil de macrossegregacao através de andlise por FRX

(espectroscopia de fluorescéncia de raios-X)

1. utilizacdo de técnicas de solidificacdo rapida para avaliar a extensao de
formacdo dos eutéticos ultrafinos e possiveis impactos de melhoria da

ductilidade das ligas de alto teor de cobre Al-Cu-Si.

2. adicdo de Na e Sr para inibir a formacdo do Si priméario especialmente
presente na liga Al-22%Cu-7%Si, o que pode incrementar as propriedades

mecanicas.

3. adicdo de elementos como Ni na liga ternéria Al-15%Cu-7%Si no intuito de
gerar fases AINi ou AICuNi: avaliar as morfologias resultantes e propriedades

mecanicas para corpos de prova ensaiados a quente.
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APENDICE A: ANALISE BIBLIOMETRICA

Os documentos relacionados ao assunto do presente trabalho, contidos
na base de dados web of science e atualizados pela ultima vez na data de
22/01/2019, foram analisados a fim de se obter o estado atual da producao
cientifica nesta area em termos de volume de publicacdo ao longo do tempo;
principais autores e paises participantes deste cendrio. A pesquisa bibliométrica
foi realizada a partir das buscas dos termos ultrafine eutectic, directional
solidification e Al-Cu-Si, além de suas interseccoes.

As analises bibliométricas foram conduzidas de forma a avaliar as 250
mais recorrentes categorias de areas de conhecimento para efetuar o
refinamento, eliminando aquelas que se distanciavam do foco do presente
trabalho. Dentro das avaliacbes posteriores das areas analisadas foram
consideradas apenas os 25 itens mais relevantes em termos de anos
(considerando os 25 anos mais recentes onde ocorreram registros positivos de
atividade de divulgacao), tipos de documentos inclusos no montante de registros
analisados, paises de origem que mais produziram registros, autores que mais
produziram registros.

A Figura A.1 exibe em termos gerais o volume e distribuicdo do material

encontrado.
Directional
Solidification
6067/
Ultrafine
Eutectic
244
Figura A.1. — Distribuicdo dos registros divididos por chaves de busca

analisadas.
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Os resultados relacionados a pesquisa utilizando a chave de pesquisa
directional solidification estdo dispostos nas Figuras A.1- A.5 nas quais séo
expostos graficamente o volume de producéo cientifica em func¢éo do tempo, dos
tipos de documentos, dos paises de origem, dos autores e, por fim dos meios de

publicacéo.

Directional Solidfication

NUmero de registros
B
B
= BT
B
e
B
g
T
B
=
=—
—
2> p—
r
=
F_

s E——

B Todos registros MPEOPLESRCHINA BEUSA OGERMANY

Figura A.2. — Producdo de material relacionado a chave de busca directional
solidification aos longo dos ultimos 25 anos onde ocorreram

registro de producéo.
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Figura A.3. — Distribuicdo dos registros avaliados na pesquisa utilizando a

chave de busca directional solidification.
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Directional Solidification
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Figura A.5. — Distribuicdo dos registros pelos autores mais produtivos na
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Directional Solidification

JOURNAL OF CRYSTAL GROWTH I 779
ACTA MATERIALIA I 262
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JOURNAL OF ALLOYS AND COMPOUNDS N 207
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Figura A.6. — Distribuicao dos artigos contidos na populacéo avaliada pela chave
de busca directional solidification pelos 10 principais meios de

publicacao.

A analise dos dados na populacéo dos registros relacionados a chave de
busca directional solidification nos indica uma tendéncia crescente no volume de
publicacdes ao longo dos ultimos 25 anos, em grande parte alavancada pela
atuacao da Republica Popular da China, e a concentracdo dos registros na forma
de artigos. Tal cenario se reflete na concentracdo dos grupos de pesquisa e
pesquisadores chineses em posicoes de destaque.

Contudo € inegavel a importancia do Brasil e mais especificamente dos
pesquisadores professores Dr. Amauri Garcia, chefe do grupo de pesquisa em
solidificagcdo (GPS) pertencente a Universidade Estadual de Campinas
(Unicamp), e Dr. José E. Spinelli, chefe do grupo de pesquisa microestrutura e
propriedades em processos de solidificacdo (M2PS) pertencente a Universidade
Federal de S&o Carlos, no cenario mundial em funcéo da relevancia dos estudos
realizados ao longo das suas carreiras. Esse fato também atua como justificativa
pela qual o motivo da realizagdo deste trabalho ser realizado sob a orientacéo
do professor Dr. Spinelli e auxiliado por colaboracdes entre 0 M2PS e o0 GPS é
explicado.
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Os resultados relacionados a pesquisa utilizando a chave de pesquisa
ultrafine eutectic estdo dispostos nas Figuras A.6-A.10 nas quais sao expostos
graficamente o volume de producéo cientifica em funcéo do tempo, dos tipos de
documentos, dos paises de origem, dos autores e, por fim dos meios de

publicacéo.
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Figura A.7. — Producdo de material relacionado a chave de busca ultrafine
eutectic aos longo dos ultimos 25 anos onde ocorreram registro

de producéo.
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Figura A.8. — Distribuicdo dos registros avaliados na pesquisa utilizando a chave

de busca ultrafine eutectic.
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Figura A.9. — Distribuicdo dos registros pelos paises mais produtivos na

populacao avaliada pela chave de busca ultrafine eutectic.
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Figura A.11. — Distribuicdo dos artigos contidos na populacdo avaliada pela

chave de ultrafine eutectic.

A andlise dos dados na popula¢éo dos registros relacionados a chave de
busca ultrafine eutectic nos indica uma tendéncia crescente no volume de
publicacdes ao longo dos ultimos 25 anos, em parte alavancada pela atuacao da
Republica Popular da China principalmente nos ultimos 3 anos, e a concentracao
dos registros na forma de artigos.

Embora exista essa tendéncia recente da predominancia chinesa nessa
area, a avaliacao da distribuicdo de registros pelos paises de origem exibem a
predominancia da Coréia do Sul e a avalicdo dos principais autores exibem a
predominéncia de aleméaes e coreanos.

A avaliacdo desta tendéncia em conjunto com o plano chinés de
predominancia tecnoldgica chinés “made in China 2025” nos indica o potencial
tecnologico advindo do dominio desta area de conhecimento nos proximos anos.

Os resultados relacionados a pesquisa utilizando a chave de pesquisa Al-
Cu-Si estdo dispostos nas Figuras A.11-A.15 nas quais Sao expostos
graficamente o volume de produgéo cientifica em fung&o do tempo, dos tipos de
documentos, dos paises de origem, dos grupos de pesquisa, dos autores e, por

fim dos meios de publicacao.



128

Al-Cu-Si
15

10

AT e Hhhl‘ILLJh il

P > I P IPO L $ O O
P LTLEFSLS FOS
’9’9’9’9’9'@'\9@@@@'\9'\9'»'»%9%9'\9'\9'\9

Ano

") ‘o ‘b 9

NuUmero de registros

B Todos os registros MEUSA BPEOPLESR CHINA HEBRAZIL

Figura A.12. — Produg&o de material relacionado a chave de busca Al-Cu-Si aos

longo dos ultimos 25 anos onde ocorreram registro de producéo.
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Figura A.13. — Distribuicdo dos registros avaliados na pesquisa utilizando a

chave de busca Al-Cu-Si.
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Figura A.14. — Distribuicdo dos registros pelos paises mais produtivos na

populacao avaliada pela chave de busca Al-Cu-Si.
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Al-Cu-Si
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Figura A.16. — Distribuicdo dos artigos contidos na populacdo avaliada pela
chave de busca AI-Cu-Si pelos 10 principais meios de

publicacao.

A analise dos dados na populacéo dos registros relacionados a chave de
busca AI-Cu-Si nos indica uma tendéncia de constancia no volume de
publicacdes ao longo dos ultimos 25 anos, como uma tendéncia descendéncia
da participacdo dos Estados Unidos da América e aumento da relevancia
brasileira nos anos mais recentes, embora a pequena quantidade de registros
torna o comportamento desta area instavel a analises. Somado a isso, de forma
semelhante as demais areas avaliadas, foi observado a concentracdo dos
registros na forma de artigos.

A confrontagdo entre os dados de quantidade de registros relacionados
aos paises de origem, grupos de pesquisa e autores nos revelam a
predominancia de e autores brasileiros nesta area do conhecimento, embora o
Brasil desponte como o 3° pais que mais produz.

A avaliacdo supracitada nos indica que a producgédo cientifica nacional
nesta area de conhecimento encontra-se concentrada em polos tecnoldgicos
especificos sob a tutela de poucos pesquisadores tornando-os relevantes em um

cenario no qual a producdo mundial se encontra diluida em varios grupos de
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pesquisa e o peso de cada publicacdo é elevado devido ao pequena quantidade
de material produzido.

Os resultados relacionados a pesquisa utilizando a interseccao entre as
chaves de pesquisas directional solidification e Al-Cu-Si estdo dispostos nas
Figuras A.16-A.20 nas quais séo expostos graficamente o volume de producao
cientifica em funcéo do tempo, dos tipos de documentos, dos paises de origem,

dos grupos de pesquisa, dos autores e, por fim dos meios de publicacao.
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Figura A.17. — Producdo de material relacionado a chave de busca direction
solidification and Al-Cu-Si aos longo dos ultimos 25 anos onde

ocorreram registro de producao
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Figura A.18. — Distribuicdo dos registros avaliados na pesquisa utilizando a

chave de busca direction solidification and Al-Cu-Si.
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Figura A.19. — Distribuicdo dos registros pelos paises mais produtivos na
populacdo avaliada pela chave de busca direction solidification
and Al-Cu-Si.
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Figura A.20. — Distribuicdo dos registros pelos autores mais produtivos na

populacdo avaliada pela chave de busca direction solidification

and Al-Cu-Si.
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Figura A.21. — Distribuicdo dos artigos contidos na populacdo avaliada pela
chave de busca direction solidification and Al-Cu-Si pelos 10

principais meios de publicagéo.

A analise dos dados na populacdo dos registros relacionados a

interseccéao entre as chaves de pesquisas directional solidification e Al-Cu-Si nos
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revela uma concentracdo dos registros na forma de artigo com uma avalicao de
tendéncia ao longo do tempo prejudicada pela pequena quantidade de registros
analisados. A desenvoltura dos pesquisadores brasileiros nos campos de
pesquisa avaliados, em especial Al-Cu-Si, produzem a lideranca do Brasil em
termos de autores de pesquisa.

Os resultados relacionados a pesquisa utilizando a interseccéo entre as
chaves de pesquisas ultrafine eutetic e Al-Cu-Si estdo dispostos nas Figuras
A.21-A.25 nas quais sdo expostos graficamente o volume de producéo cientifica
em funcdo do tempo, dos tipos de documentos, dos paises de origem, dos

autores e, por fim dos meios de publicacéo.
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Figura A.22. — Produgéo de material relacionado a chave de busca ultrafine
eutectic and Al-Cu-Si aos longo dos ultimos 25 anos onde

ocorreram registro de producéo
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Figura A.23. — Distribuicdo dos registros avaliados na pesquisa utilizando a

chave de busca ultrafine eutectic and Al-Cu-Si.
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Figura A.24. — Distribuicdo dos registros pelos paises mais produtivos na
populacdo avaliada pela chave de busca ultrafine eutectic and
Al-Cu-Si.
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Figura A.25. — Distribuicdo dos registros pelos autores mais produtivos na
populacdo avaliada pela chave de busca ultrafine eutectic and
Al-Cu-Si.
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Figura A.26. — Distribuicdo dos artigos contidos na populacdo avaliada pela
chave de busca ultrafine eutectic and Al-Cu-Si pelos principais

meios de publicacao.

A andlise dos dados na populagdo dos registros relacionados a
interseccao entre as chaves de pesquisas ultrafine eutectic e Al-Cu-Si nos revela
a ocorréncia dos registros apenas na forma de artigo publicados por
pesquisadores coreanos em parceria com pesquisadores alemées e chineses,

principalmente. Essa colaboracdo parece ser resultado da atuagdo do
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pesquisador Jin Man Park (que atua tanto na Universidade de Yonsei quanto na
Instituicdo Leibniz de pesquisa em estado soélido e materiais) na unido dos
pesquisadores Jurgen Eckert (que atua na Universidade tecnolégica de Dresden
quanto na Instituicdo Leibniz de pesquisa em estado sélido e materiais) e o
pesquisador Ki Buem Kim (que atua na Universidade de Seojong) junto com o0s
outros colaboradores.

As avaliacfes dos principais meios de distribuicdo de informacgéo na forma
de artigo ofereceu um norte aos meios de publicacdo que poderiam ser utilizados

na divulgagao das informacdes desenvolvidas no presente trabalho.



