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RESUMO

O desenvolvimento de ligas de aluminio capazes de operar entre 250 °C
e 400 °C constitui um desafio para sistemas comerciais, devido a rapida
degradagao de suas fases de refor¢o. Nesse contexto, o sistema Al-Ce destaca-
se pela formacéo da fase intermetalica termicamente estavel Al,;,Ce;, associada
a baixa solubilidade e difusividade do cério na matriz de aluminio. Esta
dissertacdo compara os sistemas Al-13%Ce e Al-10%Ce-1%Cr (em peso),
avaliando a influéncia das taxas de resfriamento sobre os parametros térmicos
de solidificacdo, a evolucdo microestrutural e o comportamento mecanico.
Experimentos de solidificacédo direcional permitiram correlacionar velocidade de
crescimento, taxa de resfriamento e gradiente térmico com espacamentos
dendriticos e eutéticos. Simulagdes termodindmicas via CALPHAD indicaram
fragbes totais equivalentes de intermetalicos para ambas as ligas, enquanto o
sistema ternario apresentou formacéao da fase primaria Al,,CeCr,. Observou-se
morfologia eutética predominantemente lamelar em toda a faixa de taxas
investigadas (0,7 a ~20 °C/s), sendo o refinamento microestrutural diretamente
governado pela taxa de resfriamento. Ensaios de microdureza e compressao
demonstraram que maiores taxas de resfriamento resultam em melhor
desempenho mecanico, associado ao refino dos intermetalicos e ao aumento da
eficiéncia de bloqueio ao movimento de discordancias. A liga ternaria apresentou
maior resisténcia a compressao devido a contribuicdo mecanica das particulas
primarias ricas em Cr. Adicionalmente, foi desenvolvido um algoritmo
automatizado de Processamento Digital de Imagens (PDI) para quantificar a
evolugao morfologica do eutético Al-Al;,Ce; durante envelhecimento a 400 °C
por até 100 horas. Os resultados indicaram elevada estabilidade térmica do
sistema, com alteragdes morfolégicas sutis e manutencdo das propriedades

mecanicas.

Palavras-chave: Ligas Al-Ce; Solidificagdo direcional; Estabilidade térmica;

Processamento digital de imagens.



ABSTRACT

EFFECTS OF CR ADDITION ON THE MICROSTRUCTURAL
EVOLUTION AND MECHANICAL BEHAVIOR OF AL-CE ALLOYS AND
THEIR RESISTANCE TO THERMAL AGING

The development of aluminum alloys capable of operating between 250
°C and 400 °C remains challenging for commercial Al alloys due to rapid
degradation of strengthening phases. The Al-Ce system emerges as a promising
alternative because of the thermally stable Al;;Ce; intermetallic phase and the
extremely low solubility and diffusivity of cerium in aluminum. This dissertation
compares the Al-13 wt.%Ce and Al-10 wt.%Ce—1 wt.%Cr systems, evaluating
the effect of cooling rate on solidification thermal parameters, microstructural
evolution, and mechanical performance. Directional solidification experiments
enabled correlations between growth velocity, cooling rate, thermal gradient, and
dendritic and eutectic spacings. CALPHAD simulations predicted equivalent total
intermetallic fractions for both alloys, while the ternary system exhibited the
formation of primary Al,,CeCr,. The eutectic morphology remained
predominantly lamellar across the investigated cooling-rate range (0.7 to ~20
°C/s), with microstructural refinement directly governed by cooling conditions.
Microhardness and compression tests showed improved mechanical
performance at higher cooling rates due to refined intermetallic distributions and
enhanced dislocation blocking. The ternary alloy exhibited superior compressive
strength owing to the load-bearing contribution of Cr-rich primary particles. An
automated digital image processing algorithm was also developed to quantify the
morphological evolution of the Al-Al;,Ces eutectic during aging at 400 °C for up
to 100 hours. Results indicated high thermal stability, with subtle morphological

changes and preservation of mechanical properties.

Keywords: Al-Ce alloys; Directional solidification; Thermal stability; Digital

image processing.
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Capitulo 1 - INTRODUGAO

As ligas de aluminio convencionais, como as series 2xxx, 6xxx, 7xxx e Al—
Si, dominam as aplicagdes estruturais devido a sua baixa densidade e boa
processabilidade. No entanto, sua aplicabilidade é limitada a temperaturas
inferiores a 200 °C, pois suas fases de endurecimento sofrem dissolugcédo ou
coalescimento rapido acima desse patamar [1,2]. Para atender as demandas dos
setores automotivo e aeroespacial por componentes leves que operem entre 250
°C e 400 °C, o sistema aluminio—cério (Al-Ce) emerge como uma alternativa
promissora [3,4]. Além disso, ligas fundidas Al-Ce—X tém atraido atengao para
uso em componentes resistentes ao calor como alternativa as ligas Al-Si—X da
série 300, devido a sua resisténcia ao engrossamento microestrutural [5].

Do ponto de vista tecnolégico, as ligas Al-Ce vém avangando de sistemas
predominantemente académicos para materiais com sinais concretos de
maturidade industrial [3]. Pesquisas conduzidas no ambito de instituigdes como
o Critical Materials Institute[6] e laboratdrios associados tém contribuido para o
desenvolvimento de ligas Al-Ce voltadas a produgdo de componentes leves,
resistentes a corrosao e estaveis em temperaturas elevadas para os setores
automotivo, aeroespacial e de geracao de energia[7].Dessa forma, o sistema Al—
Ce apresenta atratividade nédo apenas pelo uso de um elemento abundante e
subutilizado, mas também pela possibilidade de processamento por rotas
convencionais de fundicdo e pela aplicagdo em componentes submetidos a
solicitagbes térmicas severas, como blocos de motor, cabegotes de cilindro,
turbocompressores, pistdes [3]e componentes produzidos por manufatura aditiva
[2].

Nesse contexto, elementos como ferro (Fe) [8], niquel (Ni) [9], magnésio
(Mg) [10], cobre (Cu) [11], entre outros, tém sido incorporados em ligas Al-Ce
como alternativas para melhorar as propriedades mecéanicas e a resisténcia ao
engrossamento (estabilidade microestrutural) em exposi¢géo a temperaturas mais
elevadas. A avaliacdo da estabilidade térmica do material baseia-se no
monitoramento da variagdo da microdureza em fungdo do tempo de exposicao
[1,12] e na evolugdo microestrutural, visando medir e verificar variagbes no

tamanho e na morfologia das fases[4,13].



Metalurgicamente, o Ce é caracterizado por apresentar solubilidade soélida
e difusividade extremamente baixas na matriz de aluminio sdlido, o que contribui
para a estabilidade microestrutural sob exposigao térmica prolongada [14].
Essas propriedades estdo associadas a formacao da fase intermetalica Al,;,Ce;
durante a solidificacéo, criando uma estrutura capaz de manter as propriedades
mecanicas entre 250 °C e 400 °C, faixa na qual ligas convencionais sofrem
alteragdes morfologicas indesejadas e perda de resisténcia mecanica [3].

Além de suas propriedades mecanicas, a introdugdo de Ce em ligas a
base de Al apresenta relevancia econémica e estratégica. Embora pertenga ao
grupo das terras raras, o Ce € um dos elementos mais abundantes desse grupo
e, frequentemente, apresenta menor valor agregado em comparagdo a
elementos empregados em aplicagdes criticas, como Neodimio e Disprosio [6].
Assim, sua utilizacdo em ligas de aluminio representa uma rota de valorizagéo
de um recurso disponivel e relativamente subutilizado, gerado como coproduto
em cadeias de extragcdo e processamento de terras raras [2]. Essa perspectiva
€ particularmente relevante porque a ampliagao de aplicagdes de maior volume
para o Ce pode contribuir para equilibrar economicamente a cadeia de terras
raras, ao mesmo tempo em que permite o desenvolvimento de ligas leves,
fundiveis e termicamente estaveis para aplicagdes de engenharia [3,6].

A solidificacao das ligas Al-Ce é controlada pela baixa solubilidade do Ce
no Al e pela formagao do eutético estavel Al + Al;;Ce; [15]. Em composi¢des
hipoeutéticas (teor de Ce abaixo da composi¢cao eutética), a solidificagao se
inicia com o crescimento da fase a-Al, de morfologia dendritica ou celular, com
rejeicdo de Ce para o liquido interdendritico até que a composicdo eutética
(10,6% Ce em massa) seja atingida, quando ocorre a reagéo eutética L — a-Al
+ Al;;Ce; [15]. Na composicdao eutética, a solidificacdo ocorre
predominantemente por essa reacao, resultando em uma microestrutura bifasica
fina de a-Al + Al;;Ce3, cuja morfologia é fortemente dependente da velocidade
de solidificagédo [5]. Ja em ligas hipereutéticas (Ce acima da composigéo
eutética), a solidificacdo pode iniciar com a formagdo de Al;;Cez primario,
seguida da formagao eutética Al + Al;;Ce;, sendo possivel manter niveis

relativamente elevados de ductilidade devido a matriz eutética continua [16]. Em



todas as faixas composicionais, a taxa de resfriamento € o principal parametro
de controle microestrutural, definindo o espacamento dendritico/celular, o
refinamento do eutético e a distribuicdo das fases intermetalicas [17]. Estudos
detalhados com determinagao da cinética de solidificagao por meio das relagdes
de crescimento dendritico ainda sdo escassos para essas ligas, inclusive
aquelas modificadas com terceiros elementos[18].

Para melhorar a estabilidade microestrutural de ligas de Al, uma estratégia
recorrente é a adicdo de elementos com baixas solubilidade e difusividade na
faixa de 250 °C a 400 °C. A literatura propde a adicao de metais de transicao
com difusdo ainda mais lenta, como manganés (Mn), cromo (Cr), vanadio (V),
molibdénio (Mo) e tungsténio (W) [19]. Essa abordagem busca favorecer a
formagcdo de intermetalicos ternarios associados a resisténcia ao
engrossamento, ao controle do crescimento de grao e a formagao de barreiras
ao movimento de discordancias, permitindo a retengao de dureza e resisténcia
mecanica sob exposi¢cao prolongada a temperaturas elevadas [19].

Nesse sentido, o sistema Al-Ce—-Cr surge como uma alternativa de
interesse por combinar a estabilidade térmica associada ao Ce com a baixa
difusividade do Cr[19]. No sistema ternario, observa-se a formagao da fase
primaria Al,,CeCr,, que pode atuar como constituinte intermetalico adicional e
modificar o arranjo microestrutural em relagdo ao sistema binario Al-Ce[20].
Assim, a comparagao entre os sistemas Al-Ce e Al-Ce—Cr, em conjunto com a
avaliacao do efeito da taxa de resfriamento, permite investigar como a presenca
de fases ricas em Cr, a escala microestrutural e a distribuicdo dos constituintes
influenciam o desempenho mecanico, especialmente apds exposicdo a
temperaturas elevadas [19].

Apesar do reconhecido potencial do sistema Al-Ce em aplicagbes entre
250 °C e 400 °C, a avaliacao consistente da estabilidade microestrutural exige
quantificacdo da evolugdo morfoldégica do microconstituinte eutético Al +
Al;;Cez[21]. Em ligas Al-Ce, a taxa de resfriamento define ndo apenas o
refinamento e o espagcamento caracteristico do eutético, mas também a
morfologia das fases intermetélicas, que pode variar de lamelas finas a

geometrias axiais e redes ramificadas do tipo “escrita chinesa” [22]. Sob



envelhecimento térmico, transformacgdes sutis, associadas a minimizacdo de
energia interfacial e a mecanismos de coalescéncia/esferoidizagdo, podem
ocorrer sem mudangas drasticas na fragdo de fase global, mas com impacto
direto na eficiéncia de reforco e na resposta mecanica [23]. Nessa condigao,
meétodos estereoldgicos manuais tornam-se limitados por basearem-se em
geometrias regulares. Essas analises tradicionais dependem da subjetividade do
operador, especialmente quando a fase intermetalica apresenta conectividade
elevada e heterogeneidade local [24].

Diante disso, este trabalho incorpora uma abordagem de metalografia
automatizada por Processamento Digital de Imagens (PDI), visando garantir
reprodutibilidade, rastreabilidade e capacidade amostral compativel com a
complexidade do sistema Al-Ce [25]. Rotinas em Python s&do empregadas para
comparar métodos de limiarizagcédo, selecionar o procedimento com melhor
desempenho frente a mascaras manuais de referéncia e padronizar a
segmentacdo da fase rica em cério. Executa-se uma etapa de pré-
processamento para normalizacdo de contraste, identificacdo de proximidade
das fases por meio de mapas topolégicos baseados em Transformada de
Distancia Euclidiana (EDT) e, por fim, classificar e quantificar morfologias
utilizando descritores morfologicos tradicionais e métricas de espagamento em
janelas de amostragem restritas[26]. Essa estratégia permite quantificar
estatisticamente a evolugao de parametros como fracdo aparente de fase, area
e circularidade das particulas, razdo de aspecto e espagamento eutético [27].

Ao integrar controle de solidificagao, tratamento térmico e caracterizagéo
microestrutural automatizada, o presente Mestrado contribui para o avanco do
conhecimento sobre a dinamica de solidificacdo em ligas Al-Ce e Al-Ce—Cr.
Além disso, contribui para a aplicagdo de rotinas automatizadas de coleta e
analise de dados em microestruturas de fundicdo, bem como para o avanco do

estado da arte das ligas Al-Ce e Al-Ce—Cr.

1.1 Objetivo Geral

O objetivo geral deste trabalho é comparar as ligas Al-13%Ce e Al-

10%Ce—-1%Cr, investigando o efeito da taxa de resfriamento sobre a



solidificacédo, a evolugao microestrutural e o comportamento mecanico dessas
ligas. Adicionalmente, busca-se avaliar a estabilidade térmica do
microconstituinte eutético Al-Al;;Ce; da liga binaria Al-13%Ce apés tratamento
térmico a 400 °C por até 100 h, correlacionando as altera¢gées morfolégicas com

a resposta mecanica.

1.2 Objetivos Especificos

Para alcancgar o objetivo geral, propéem-se as seguintes etapas:

e avaliar a sequéncia de solidificagdo e determinar as leis de crescimento
dendritico e eutético, a fim de comparar a formagao microestrutural dos
sistemas Al-Ce e Al-Ce—Cr;

e correlacionar as morfologias, dimensdes e fragbes das fases com as
variaveis do processo de solidificagcao;

e compreender as variagdes de microdureza e de resisténcia a compressao
para amostras Al-13%Ce nas condi¢des solidificada e tratada
termicamente;

e avaliar a estabilidade microestrutural em funcdo da microestrutura de
partida e submeter as amostras a ensaios de dureza e compressao para
investigar a influéncia do tratamento térmico. Para tanto, foi desenvolvido
e apresentado um pipeline de analise de imagens destinado a segmentar,

classificar e quantificar as fases do microconstituinte eutético.



Capitulo 2 - SOLIDIFICAGAO, EVOLUGAO MICROESTRUTURAL E

RESISTENCIA MECANICA DE LIGAS Al-Ce E Al-Ce—Cr

2.1 Introducgao

Este capitulo € dedicado a analise detalhada do comportamento de
solidificagdo, dos parametros térmicos envolvidos e das morfologias
microestruturais associadas, fornecendo a base cientifica necessaria para o
controle e a otimizagao das propriedades das ligas em estudo.

O desenvolvimento de ligas de aluminio para aplicagbes estruturais em
temperaturas elevadas (250—400 °C) representa um desafio metalurgico, visto
que as ligas convencionais endurecidas por precipitagdo sofrem rapida
degradagao devido a dissolugao e ao engrossamento de suas fases de reforgo
[1]. Nesse cenario, os sistemas Al-Ce destacam-se pela formagao de fases
intermetalicas de baixa mobilidade atbmica, como a Al,;Ce;, associadas a
solubilidade sodlida e a difusividade extremamente baixas do cério na matriz de
aluminio, o que contribui para a resisténcia a degradagao térmica dessas ligas
[14]. Do ponto de vista tecnolégico e industrial, as ligas Al-Ce apresentam
potencial para aplicagdo comercial, tendo em vista sua compatibilidade com
processos modernos de fundi¢cdo e a auséncia de necessidade de modificacdes
substanciais na infraestrutura produtiva existente [3,28].

No ambito da solidificagdo, a microestrutura dessas ligas € governada
pela competicdo entre a nucleagcdo e o crescimento das fases primarias e
eutéticas [29]. O controle da taxa de resfriamento e do gradiente térmico é
fundamental, pois determina a transigdo de morfologias facetadas, tipicas de
solidificacao lenta, para morfologias mais refinadas em regimes de resfriamento
mais rapido [29]. No sistema Al-Ce—Cr, a presenga de cromo esta associada a
formacao da fase primaria Al,,CeCr,, que pode atuar como constituinte de
reforgco adicional sem comprometer a estabilidade da rede eutética [19].

O desenvolvimento de ligas de fundigdo requer um estudo aprofundado
dos mecanismos de solidificacdo, das estruturas formadas, de suas variagdes

morfoldgicas e da influéncia das condicdes térmicas sobre a microestrutura final.



O ensaio de dureza Vickers serve como um indicador primario da efetividade do
refinamento microestrutural, revelando, por exemplo, que ligas ternarias Al-Ce—
X retém grande parte de sua resisténcia mecénica mesmo apds longas
exposicoes a 400 °C, superando sistemas eutéticos convencionais como o Al-
Si [30]. Complementarmente, o comportamento mecanico sob compressao a
altas temperaturas permite identificar os mecanismos de deformagéo
atuantesl[5].

E bem estabelecido que o controle dos parametros térmicos de
solidificacao, para uma determinada composi¢ao quimica da liga, é determinante
na definicdo da microestrutura final [17]. O processo de solidificagao tem inicio
na temperatura do metal liquido, evoluindo de acordo com os mecanismos de
transporte de energia térmica que atuam a partir desse instante. As paredes do
molde, além de definirem a geometria da peca, desempenham papel
fundamental na extracédo de calor do metal, viabilizando a transformacéo de fase
[17,31]. Variagbes na cinética de transferéncia de calor implicam diretamente em
mudangas nas taxas de resfriamento ao longo do volume da peca.
Consequentemente, a forma como o calor € removido durante a solidificacao da
massa metalica condiciona o arranjo microestrutural, afetando tanto a morfologia
quanto a distribuigdo das fases formadas [32].

Estudos recentes demonstram que existem parametros térmicos criticos
para o controle da microestrutura de solidificacao, tais como a velocidade de
solidificacao (V), o gradiente térmico a frente da interface solido/liquido (G), a
taxa de resfriamento (T) e a composicdo quimica da liga (C,) [33,34]. Esses
parametros podem ser diretamente correlacionados com a morfologia
microestrutural, os aspectos quantitativos da microestrutura e a distribuicdo das
fases [35], os quais sdo adequadamente avaliados por meio de metalografia
quantitativa, utilizando técnicas de microscopia optica e eletrbnica de varredura.

No caso das ligas Al-Si, por exemplo, diversos desses efeitos ja sao
relativamente bem compreendidos. Sabe-se que o tamanho, a morfologia e a
distribuicao do silicio dependem principalmente das rotas de processamento,
das condigbes de solidificagao e do tratamento aplicado ao metal liquido [36].
Em contraste, para sistemas menos explorados, como as ligas Al-Ce, o



entendimento dos mecanismos de solidificacdo, da formacédo e evolucido das
fases eutéticas e intermetalicas e da influéncia das taxas de resfriamento sobre
o refinamento microestrutural ainda € insuficiente [15]. Dessa forma, torna-se
essencial investigar de maneira sistematica as relagdes entre parametros
térmicos e microestrutura nesses sistemas, estabelecendo correlagdes
quantitativas que permitam o projeto microestrutural preditivo e a ampliagdo do
uso de ligas Al-Ce em aplicagdes de fundicdo estrutural e de alta temperatura
[21].

Assim, a correlacado entre os parametros térmicos de solidificacdo e as
propriedades mecanicas, como resisténcia a compressdo e dureza, torna-se
fundamental para avaliar o potencial de aplicagdo das ligas a base de Al-Ce
como alternativas a materiais comerciais de maior densidade ou maior custo
agregado, tais como acgos e ligas de titanio, especialmente em ambientes sujeitos

a condigdes térmicas severas[9].

2.2 Revisao Bibliografica

As ligas Al-Ce e Al-Ce—X s&do materiais relativamente novos que
apresentam grande potencial para uso nos setores industrial, automotivo e
aeroespacial, entre outros [13]. Nesse sentido, relatérios recentes do Pacific
Northwest National Laboratory (PNNL) expandem esse potencial para o campo
dos materiais trabalhados, demonstrando que a aplicagdo de técnicas
emergentes [37]. Sims et al. [6] relataram que as ligas Al-Ce apresentam
elevada fundibilidade e sdo compativeis com a infraestrutura de fundicéo
existente, além de possuirem flexibilidade composicional para adicbes de
terceiros elementos.

Os compostos intermetalicos contendo cério (Ce) que se formam nesses
sistemas apresentam estabilidade térmica a longos periodos de envelhecimento
térmico até aproximadamente 500 °C[38]. Essa caracteristica confere a tais ligas
atratividade para aplicagdes que exigem exposicao prolongada a elevadas
temperaturas, como comentes de motores e pecas fundidas por injecao no setor
automotivo[3]. Ademais, as ligas Al-Ce apresentam baixa retragdo, adequado

comportamento de alimentagao e reduzida susceptibilidade a trinca a quente, o



que amplia sua compatibilidade com técnicas de fundigdo convencionais [39].
Além disso, a baixa solubilidade do Ce na matriz a-Al reduz a tendéncia de
transformacdes difusionais extensas apds a solidificagdo, o que contribui para a
estabilidade microestrutural das ligas Al-Ce [22].

Enquanto correlagbes bem estabelecidas existem para o crescimento
dendritico e eutético em ligas Al-Si e nas ligas comerciais da série 3XX [23,35],
tais relacbes permanecem pouco compreendidas para os sistemas Al-Ce e
requerem investigacao adicional. Adicionalmente, a morfologia, distribuicdo e
escala iniciais das fases sao determinadas pela solidificacdo [15]. Estes fatores
tém um impacto significativo na resposta do material a exposicées térmicas
posteriores [32].

Embora as ligas a base de Al-Ce sejam promissoras para aplicagdes no
estado bruto de fundicdo, ndo foram encontrados estudos detalhados de
solidificacdo que estabelecam correlagdes entre espagamentos dendriticos ou
celulares e taxas de resfriamento. Os trabalhos de referéncia consultados n&o
incluem estudos dedicados as ligas Al-Ce—X [2,9,12,15,30,40—42] que avaliem,
de forma ampla, o efeito das taxas de resfriamento da solidificagdo sobre o
crescimento das microestruturas dendritica e eutética, a dindmica de formacéao
da fase eutética ou a influéncia de terceiros elementos no comportamento de
solidificagao.

No estado bruto de fundigdo, as ligas sado microestruturalmente
caracterizadas por um arranjo policristalino de graos, no interior dos quais se
observa, tipicamente, uma rede de ramificacdes dendriticas ou celulares [17]. E
amplamente reconhecido que a escala microestrutural, comumente indicada
pelos espagamentos interdendriticos, pode ter um impacto ainda maior nas
propriedades mecanicas do que o préprio tamanho de grao [43—46]. A distancia
dos espacamentos celulares, dendriticos ou interfasicos depende das condi¢des
locais de resfriamento durante a solidificagado [17,32]. Espagamentos mais finos
promovem uma distribuicdo mais uniforme de fases secundarias, constituintes
eutéticos, fases intermetalicas e outros componentes na microestrutura
resultante [4,28].
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Algumas investigagcdes examinaram os efeitos da composi¢cdo e do
envelhecimento na evolugdo microestrutural e no comportamento mecanico de
ligas Al-Ce de base. Inicialmente, Belov et al. [18] propuseram o Fe, o Ni e o Cu
como potenciais adi¢des de liga para fortalecer ligas binarias Al-Ce. Dado o
desempenho superior em alta temperatura das ligas Al-Ni (na faixa de 150 °C a
300 °C), seu foco direcionou-se ao sistema Al-Ce-Ni [18]. Essa linha de
pesquisa gerou estudos posteriores [47,48] que demonstraram uma
microestrutura eutética refinada com elevada estabilidade térmica e resisténcia
a fluéncia até 300 °C.

Um estudo recente investigou ligas AlI-Ce—Fe com diferentes teores de
Fe [8]. Na composigao eutética (Al-10%Ce—1%Fe), o ferro induziu a formacao
de uma fase eutética fina de Al;(CeFe,, que coexistiu com Al;;Ce; sem
comprometer a dureza a temperatura ambiente ou a resisténcia a fluéncia a
300 °C. Ja na liga hipereutética (Al-10%Ce—-3%Fe), o maior teor de Fe resultou
em maior dureza e resisténcia a fluéncia devido a precipitacéo da fase primaria
Al;,CeFe,. Ambas as ligas apresentaram elevada estabilidade térmica (400—
425 °C), com redugdo modesta de dureza apds 384 h de exposicao [8] . Contudo,
até o presente momento, investigagdes similares sobre adigdes de Cr a ligas Al—
Ce proximas a composicao eutética ainda sao escassas.

A solubilidade do Cr no Al conduz a formacdo de precipitados
termicamente estaveis de Al,Cr e Al,5Cr, durante a solidificagcao e tratamentos
térmicos, os quais inibem o movimento de contornos de grédo e suprimem a
recristalizacao [49,50]. Considerando ligas conformadas mecanicamente, como
as do sistema Al-Mg e Al-Zn-Mg-Cu, o efeito de ancoramento de contornos de
grao por particulas intermetalicas contendo Cr pode auxiliar na manutencgao de
estruturas de grao refinadas e alongadas, contribuindo para o aumento da
resisténcia mecanica, a fadiga e da estabilidade térmica [50]. Adicionalmente,
observa-se que o cromo (Cr) interage com impurezas de ferro (Fe) modificando
a morfologia acicular de intermetalicos ricos neste elemento, convertendo-as em
estruturas compactas, a exemplo da fase a-AlFe(Cr)Si [51]. Tal transformacgao
favorece a integridade mecanica ao reduzir os sitios de iniciagdo de trincas,

efeito verificado tanto em ligas conformadas quanto em fundidas [52-54]. Em
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virtude dessas caracteristicas, o Cr é amplamente empregado como
estabilizador microestrutural em ligas de aluminio de alto desempenho voltadas
a aplicacdes aeroespaciais e estruturais[55].

Devido a sua solubilidade extremamente baixa na matriz de Al (inferior a
0,1% em peso na temperatura eutética), e a sua baixa difusividade no Al, o Cr
se destaca como particularmente atraente entre os elementos de liga em estudo
[5]. As propriedades complementares do Ce e do Cr podem conferir maior
potencial as ligas Al-Ce—Cr, seja para aplicagdes no estado bruto de fundicao,
seja para uso em alta temperatura[19,20]. De fato, elementos como Cr, W, V, Mn
e Mo sao caracterizados por solubilidade e difusividade extremamente baixas no
Al [19]. Dentre estes, o Cr apresenta tanto baixa solubilidade quanto baixa
difusividade, atuando de forma eficaz na ancoragem de contornos de grao e no
retardamento da recristalizagao [19,49]. O W e o Mo apresentam difusividades
ainda mais baixas que as do Cr, aliadas a uma solubilidade igualmente limitada,
o que reforgca seu papel na melhoria da estabilidade em alta temperatura. O
vanadio (V) é ligeiramente mais soluvel e difusivo que o Cr, porém ainda
adequado para promover efeitos estabilizadores. Em contrapartida, o Ce
desempenha um papel distinto no sistema Al-Ce: devido a sua baixa solubilidade
na matriz de Al e a forte tendéncia de formacao de compostos intermetalicos,
favorece a formagao do microconstituinte eutético Al-Al,;Ce3, em vez de atuar
principalmente por precipitacdo convencional de fases endurecedoras [12,15].

A Tabela 2.1 apresenta as caracteristicas cristalograficas das fases
identificadas e discutidas para as ligas Al-Ce e Al-Ce—Cr. No sistema ternario,
além da matriz a-Al e da fase Al;,Ces;, a adicdo de Cr favorece a formacgao da
fase ternaria Al,,CeCr, [20,56]. Em ligas Al-Ce-X contendo elementos de
transicao, fases Al,,CeX, foram identificadas como precipitados ou particulas
primarias, sendo reportado especificamente para o sistema Al-Ce-Cr que a fase
Al,,CeCr, coexiste com Al;,Ce; e apresenta baixa solubilidade de Cr tanto na
matriz a-Al quanto na fase Al;;Ce; [20,56]. Assim, a formagdo dessa fase
ternaria é consistente com a alteracdo do caminho de solidificacdo do sistema
Al-Ce—Cr e com a introducdo de particulas intermetélicas primarias na liga
ternaria [20,56].



12

Tabela 2.1 Caracteristicas cristalograficas das fases identificadas nas ligas Al—
13%Ce e Al-10%Ce-1%Cr.

Simbolo . A
Grupo Sistema ... Parametros | ~ a .
Fase de . e Protétipo . | Angulos | Referéncia
espacial | cristalino de rede (A)
Pearson
Fm-3m . a=b=c= | a==
-Al F4 ey CFC C
@ ¢ ne 225 | Cubico, . 4,0496 | y=90° | [19]
Immm a=4,392;b 0=p=
a-AlzCes | 0128 ’ | Ortorrémbico | a-Alylas | = 10,082; ¢ e
n271 y=90
=13,018 [19]
Fd-3m, . a=b=c= | a=B=
Al,oCeCr, | cF184 N2 227 Cubico, CFC | CeCr,Alyo 14,491 v = 90° (20]

Em ligas Al-Ce, a fase termorresistente Al;;Ce; presente na
microestrutura eutética melhora a transferéncia de carga e a resisténcia em alta
temperatura, tornando-as competitivas frente a ligas de Al endurecidas por
precipitacao [9]. Além disso, essas ligas exibem elevada ductilidade mesmo em
composic¢oes hipereutéticas (12—16% Ce), atribuida a fratura ductil da matriz que
envolve as particulas primarias de Al;,Ce; [13,21]. Partindo dessa analise, os
teores de Ce e Cr foram selecionados com base em dois critérios principais.
Primeiro, o objetivo foi projetar ligas com alto teor de soluto e fragbes eutéticas
significativas, deslocando as composi¢cdes para a regido hipereutética dos
respectivos diagramas de fases. Segundo, buscou-se um equilibrio entre Ce e
Cr para garantir que as fracbes de fases intermetalicas resultantes fossem
equivalentes ou muito proximas entre as duas composi¢des de liga. A selegéo
do Cr foi ainda motivada pela escassez de pesquisas disponiveis sobre a
evolugdo morfolégica das fases intermetalicas em ligas contendo Cr sob

diferentes condigdes de solidificagao.

2.3 Materiais e Métodos

Conforme ilustrado na Figura 2.1, trés procedimentos experimentais
principais foram utilizados para atingir os resultados necessarios para esta
investigacdo. Um forno de solidificagao direcional foi utilizado para produzir os

lingotes, permitindo a obtengéo de diferentes taxas de resfriamento da base ao
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topo e a extragao do fluxo de calor transiente. Para avaliar as propriedades a
compressao e as caracteristicas de crescimento microestrutural dos lingotes de
Al-13%Ce e Al-10%Ce—-1%Cr (% em peso), as amostras foram selecionadas,
conforme ilustrado. Em seguida, foram realizadas a caracterizagdo mecanica e

a caracterizacido da microestrutura de solidificagao.

o S ‘ Optical microscopy

Directional N g~ -+
solidification Longitudinal %,j*} %6

= B - sections
I SEM-EDS

i ‘ | | Transversal
Al-13%Ce | i R sections
Ingot |

—_5mm |
el

'\Thermocoup|es 5. AN

— positions Ly
Al-10%Ce-1%Cr
Ingot
Ingot Sample Microstructural and
production extraction mechanical analyzes

Figura 2.1 Procedimentos experimentais para solidificagdo direcional, extracéo de

amostras e analise microestrutural e mecanica das ligas a base de Al-Ce.

2.3.1 Simulagao Termodindmica Computacional

Para investigar a solidificagcdo sob condi¢des que variam de quase-
equilibrio a fora do equilibrio, foram realizados calculos termodinamicos. A
ferramenta empregada permitiu a determinacdo das temperaturas de
transformacao, a sequéncia de reacdes de fases iniciais e intermediarias e as
fracOes de fases intermetalicas formadas durante a solidificagao. Utilizou-se o
software Thermo-Calc (versdo 2020; Thermo-Calc Software AB, Estocolmo,
Suécia) e o banco de dados TCAL7.1 (2022), seguindo o método CALPHAD.

2.3.2 Preparagao das Ligas Metalicas

Para a formulacdo das composi¢des estudadas, foram utilizados metais

comercialmente puros e ligas-mae. Os materiais de partida consistiram em:
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aluminio (99,8% de pureza em peso), cromo (99,95% de pureza em peso) e uma
liga-mae Al-20%Ce (em peso). Os materiais foram seccionados mecanicamente
em dimensdes adequadas para o carregamento do cadinho. A pesagem foi
realizada em uma balanga digital de precisdao (0,01 g), garantindo a
estequiometria correta para as ligas alvo: Al-13%Ce e Al-10%Ce—-1%Cr.

A fusao das ligas foi conduzida em um forno de indugao Inductotherm VIP
Power-Trak (Rancocas, NJ, EUA), operando com uma poténcia de saida de 50
kW e frequéncia operacional de 3,2 kHz. O metal liquido foi mantido no forno por
um periodo suficiente para assegurar a completa homogeneizagao térmica e
quimica antes do vazamento. Cabe ressaltar que, para minimizar a presenca de
gases dissolvidos (especialmente hidrogénio), o procedimento padrao para este

tipo de equipamento prevé a desgaseificagdo do banho metalico.

2.3.3 Experimentos de Solidificagao Direcional

Os experimentos foram conduzidos em um dispositivo de solidificagao
vertical ascendente projetado para operar sob regime transitorio de extragao de
calor. O equipamento (Figura 2.2) consiste em um forno de resisténcias elétricas
alojado em uma carcaca cilindrica de ceramica refrataria isolante. O controle
térmico € realizado por um controlador de poténcia, permitindo o ajuste das
temperaturas de vazamento e a manutencéo dos niveis de superaquecimento

desejados no metal liquido.
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Figura 2.2 Dispositivo de solidificagao vertical ascendente [42].

A lingoteira utilizada é fabricada em ago inoxidavel AISI 310, com
dimensdes de 60 mm de diametro interno, 157 mm de altura e 5 mm de
espessura de parede. Para assegurar a unidirecionalidade do fluxo de calor, as
paredes internas da lingoteira foram revestidas com uma camada de
aproximadamente 1,5 mm de cimento a base de fibra ceramica silico-aluminosa
(QF-180). Este revestimento desempenha fungéo tripla: minimizar o fluxo de
calor radial, vedar contra vazamentos de metal liquido e facilitar a desmoldagem
do lingote. A base da lingoteira € constituida por uma chapa de ago carbono SAE
1020 com 3 mm de espessura, a qual atua como superficie de troca térmica.
Para garantir o contato térmico ideal, a superficie da chapa em contato com o
metal deve ser preparada mediante lixamento sequencial (até 1200 mesh). O
sistema de extragao de calor, localizado na base do dispositivo, € composto por
um reservatério, bomba de agua acionando um jato de agua direcionado a
superficie inferior da chapa-molde.

Para o monitoramento térmico, termopares do tipo K (Chromel-Alumel)
foram posicionados em oito orificios de 1,5 mm de didmetro distribuidos

longitudinalmente na parede da lingoteira. Os sensores foram conectados a um



16

sistema de aquisi¢ao de dados (Lynx, modelo ADS-1800), configurado para uma
taxa de aquisicdo de 5 Hz por canal. A temperatura de superaquecimento
utilizada foi a de 10 °C acima da Tv. A partir das curvas de resfriamento obtidas,
foram determinadas as velocidades de deslocamento das isotermas liquidus e
eutética, bem como as taxas de resfriamento (T) e os gradientes térmicos (G)
associados a cada posi¢gao monitorada [17,57,58].

A aquisicdo de dados térmicos fornece um conjunto de curvas de
resfriamento para cada posig¢ao instrumentada no lingote. O tratamento desses
dados para a obtencdo dos parametros de solidificagdo, Velocidade de
deslocamento da isoterma (V), Taxa de resfriamento (T) e Gradiente térmico (G)
baseou-se na metodologia classica de andlise de intersecgdes das isotermas
liquidus (TL) e eutética (Te) [59,60]. A passagem das frentes de solidificacdo
(liquidus e eutética) por cada termopar é identificada no momento em que a
temperatura registrada cruza os valores criticos de TL e Te. A partir desses
pontos, plota-se a posi¢ao do termopar (P) em fungcéo do tempo (t) [61].

A determinagdo experimental das curvas de posicdo das isotermas
liquidus e eutética baseia-se na intersecdo das temperaturas criticas (TL e Tg)
com as curvas de resfriamento reais obtidas pelos termopares. Para cada
posicdo monitorada (P), determina-se o tempo (t) decorrido desde o inicio do
resfriamento até a passagem da frente de solidificagdo. Conforme estabelecido
nas metodologias, os pares de dados experimentais (P, t) sdo plotados e
submetidos a uma regressao nao linear por minimos quadrados. A fungcdo que
melhor descreve o avango da solidificagdo em regime transitério € uma equacao
de poténcia, em que c e m sdo constantes de ajuste dependentes da eficiéncia
da troca térmica e das propriedades da liga. Este ajuste matematico suaviza os
dados discretos e permite uma descricdo analitica continua do movimento da
interface solido-liquido ao longo do lingote.

A velocidade de solidificagcdo (V) ndo € constante em processos
transitorios, sofrendo uma desaceleragao progressiva a medida que a frente de
solidificagédo se afasta da base refrigerada, devido ao distanciamento da fonte de
resfriamento pela camada solidificada. Para quantificar esse comportamento,

calcula-se a derivada temporal da funcéo de posi¢cao determinada anteriormente.
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Ao derivar a equagao de poténcia ajustada, obtém-se a expressao analitica para
a velocidade em funcéo do tempo.

A taxa de resfriamento (T) representa a velocidade de queda de
temperatura no momento exato em que a frente de solidificacdo atravessa uma
determinada posicao. Diferentemente da velocidade de crescimento, que deriva
da relacao espacial entre termopares, a taxa de resfriamento é obtida a partir da
analise individual da curva de resfriamento (T x t) de cada termopar. O
procedimento consiste em calcular a derivada da temperatura em relagado ao
tempo no ponto em que T = TL (para a taxa de resfriamento na ponta das
dendritas) ou T = Te (para a taxa no patamar eutético). Esse calculo € realizado
ajustando-se uma fungdo polinomial aos dados de temperatura na vizinhanga
imediata da temperatura de transformacao e extraindo-se a inclinacdo da reta
tangente nesse ponto [62]

O gradiente térmico (G) a frente da interface de solidificacdo € um
parametro termodinamico que governa a estabilidade da interface e a morfologia
das estruturas de solidificacdo (celular ou dendritica). Em experimentos de
solidificacao unidirecional transitéria, a medicao direta de G é complexa devido
a natureza dinamica do campo térmico. Portanto, sua determinacao € realizada
analiticamente pela relacdo fundamental entre a taxa de resfriamento e a
velocidade de crescimento. Utilizando os valores de T e V previamente
calculados para a mesma posic¢ao no lingote, obtém-se o perfil de G ao longo do
comprimento da amostra. Esta abordagem, amplamente utilizada, permite
mapear a variagao da for¢ga motriz térmica disponivel para a rejei¢éo de soluto e

crescimento cristalino [61,62].

2.3.4 Preparagao metalografica

Apds a finalizagcdo dos experimentos de solidificagdo direcional, os
lingotes cilindricos foram removidos da lingoteira e submetidos a um plano de
corte demonstrado na Figura 2.1 e preparagdo superficial, visando a
caracterizagao macro e microestrutural, bem como a extracdo de corpos de

prova para ensaios mecanicos.
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Inicialmente, cada lingote foi seccionado longitudinalmente ao meio, no
sentido do crescimento (da base para o topo), utilizando uma cortadeira de
precisao refrigerada para evitar alteragdes microestruturais induzidas por calor.
Uma das metades foi destinada ao exame metalografico (macro e
microestrutura), enquanto a outra metade foi para a usinagem dos corpos de
prova mecanicos (detalhada na se¢ao 2.3.6).

As secgbes longitudinais da macroestrutura foram submetidas a uma
sequéncia de lixamento manual com lixas de carbeto de silicio (SiC) de
granulometrias progressivas (variando de #240 a #600 mesh). Para a revelacao
da macroestrutura e visualizagdo dos graos colunares, aplicou-se o reagente de
Keller sobre a superficie polida. A solugao, composta por 2,5% HNOs3, 1,5% HCI,
1% HF e 95% H20 (em volume), foi aplicada manualmente por algodao por
aproximadamente 10 segundos, até a adequada revelagdo do contraste dos
graos.

A preparagcdo das superficies para analise metalografica seguiu as
diretrizes da norma ASTM E3 [63]. As se¢des longitudinais foram embutidas em
resina poliéster e submetidas a uma sequéncia de lixamento manual com lixas
de carbeto de silicio (SiC) de granulometrias progressivas (variando tipicamente
de #600 a #3000 mesh). Posteriormente, as amostras foram polidas
mecanicamente em pratos rotativos utilizando panos de polimento com pasta de
alumina (3 ym até 0,01 ym), garantindo uma superficie plana e sem riscos. Para
a caracterizagao microestrutural, foi estabelecido um plano de amostragem
abrangendo oito posigdes associadas aos termopares ao longo do comprimento
de cada lingote, medidas a partir da interface metal/molde. Estas posi¢gdes foram
selecionadas para cobrir uma ampla faixa de taxas de resfriamento e gradientes
térmicos. Para a analise especifica das fases e morfologia dendritica nestas
posicdes, realizou-se um ataque quimico seletivo por imersdo em solugao
aquosa de 20% NaOH (microataque), permitindo o contraste adequado para

microscopia optica e eletrénica.
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2.3.5 Caracterizagao Microestrutural

A caracterizagdo microestrutural foi conduzida por meio de uma
abordagem multiescalar, iniciando-se pela microscopia o6ptica (MO) para
analises qualitativas e quantitativas, seguida de microscopia eletrénica de
varredura (MEV), espectroscopia por dispersado de energia (EDS) e difragcao de
raios X (DRX) para identificagdo e caracterizagcao das fases.

As analises por microscopia 6ptica foram realizadas em um microscopio
Olympus BX41M-LED (Toquio, Japao). O foco principal desta etapa foi a
quantificacdo da escala microestrutural em funcdo dos parametros térmicos, por
meio da medigao do espagcamento de bragos dendriticos secundarios (A;) e do
espacamento interlamelar eutético (Ae) nas posi¢cdes longitudinais pré-
estabelecidas do lingote. O protocolo de medi¢gao dos espagamentos seguiu o
meétodo das interceptagdes lineares proposto por McCartney e Hunt [59], no qual
0 espacamento médio é obtido pela razdo entre o comprimento da linha de
referéncia tracada na micrografia e o numero de intersegdes efetivas com a fase
ou ramificacao de interesse. Nessa relacao, L representa o comprimento da linha
e n representa o numero de interse¢cdes. Para garantir a confiabilidade
estatistica, adotou-se um minimo de 40 medicdes individuais para cada posicao
analisada, reportando-se os resultados em termos de média e desvio padrao.

A determinacao da fragcdo volumétrica de fases intermetalicas foi realizada
via PDI utilizando o software Imaged. O procedimento metodoldgico consistiu na
conversao das imagens capturadas para escala de cinza (16-bit), seguida pela
aplicacdo de um limiar de intensidade (thresholding) para a binarizagcado e
segmentagao entre a matriz de aluminio (fundo claro) e os intermetalicos (fundo
escuro). A quantificacdo foi executada pela fracdo de fases auxiliada pela
intensidade de cor do histograma.

A morfologia detalhada e a composicdo quimica dos constituintes
microestruturais foram investigadas por Microscopia Eletrénica de Varredura
(MEV) e o mapeamento da distribuicdo de solutos e a analise quimica pontual

das fases foram em um equipamento Philips XL 30 FEG, equipado com
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microanalise de Raios-X (EDS — Espectroscopia por Dispersdo de Raios-X),
pertencente ao Laboratério de Caracterizacdo Estrutural (LCE/DEMa-UFSCar).

Para a identificacdo cristalografica das fases presentes, utilizou-se a
técnica de Difratometria de Raios X (DRX) em um difratdmetro XRDynamic 500
(Anton Paar, Graz, Austria) pertencente ao Laboratério de Caracterizacdo
Estrutural (LCE — DEMa - UFSCar). Os difratogramas foram coletados utilizando
radiacdo Mo-K«, em uma varredura angular (26) de 5° a 45° com passo de 0,02°
no modo de reflexdo. Esta analise foi direcionada a amostras representativas em

ambas as ligas.

2.3.6 Caracterizacao Mecanica

A caracterizacdo mecanica foi estruturada para avaliar a resposta do
material em fungdo das distintas microestruturas obtidas pela solidificagao
direcional. Foram realizados ensaios de microdureza e compressao uniaxial em
amostras extraidas de posigdes correspondentes (Figura 2.3) a diferentes taxas

de resfriamento.
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Figura 2.3 Plano de extracdo de amostras para os ensaios de dureza e

.
N

compressao.
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Os ensaios de microdureza foram conduzidos em um microdurémetro
Shimadzu, modelo HMV-G20ST, operando de acordo com as diretrizes da
norma ASTM E92-17 [64]. As medigbes foram realizadas nas mesmas segdes
longitudinais utilizadas para a caracterizagdo microestrutural. Para garantir a
representatividade estatistica dos dados, foram efetuadas 10 indentagdes
aleatorias para cada posigao analisada ao longo do lingote. Os parametros de
ensaio consistiram na aplicacdo de uma carga de 2,0 N (aproximadamente 200
gf) com um tempo de permanéncia (dwell time) de 10 segundos. As diagonais
das impressdes foram medidas opticamente para o calculo do valor de dureza
Vickers (HV), reportando-se a média aritmética e o desvio padrao para cada
posigao.

Visando correlacionar o comportamento mecanico com o espagamento
microestrutural, foram usinados corpos de prova cilindricos a partir de trés
regides distintas do lingote, selecionadas com base nas mesmas taxas de
resfriamento para as duas ligas. A extragao foi realizada de modo transversal ao
eixo de crescimento do lingote, com dimensdes finais de 5 mm de didmetro e 7
mm de altura.

Os ensaios foram realizados em uma maquina universal de ensaios
Instron, modelo 5500R (Norwood, MA, EUA), a temperatura ambiente. O
procedimento experimental seguiu as recomendagdes metodoldgicas aplicaveis
a ensaios de deformacéao uniaxial, conforme ASTM E9-19 [65], sendo os testes
conduzidos até uma deformacao total de 30% ou até a fratura do material. Foram
ensaiados trés corpos de prova (triplicata) para cada condi¢ao de resfriamento,
permitindo a obtencdo das curvas tensdo-deformagdo de engenharia e a
determinacao da tensdo maxima e do limite de escoamento convencional (offset
de 0,2%).

2.4 Resultados e Discussao

A Figura 2.4 mostra os perfis de evolugao tedrica da fragdo de massa por
fase solidificada pela temperatura, para as ligas binaria Al-13%Ce e ternaria Al—
10%Ce-1%Cr. As Figura 2.4(a) e (b) mostram os resultados da solidificagao em

equilibrio para ambas as ligas, enquanto as Figura 2.4(c) e (d) exibem os perfis
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de solidificagao de Scheil (fora do equilibrio) correspondentes para as mesmas
ligas. A comparagédo dos diagramas de fragdo de fase na Figura 2.4(a) e (b)
revela que em ambas as ligas a reagao eutética ocorre a aproximadamente 640
°C, formando 77,8% da fase CFC Al (rica em Al). Os 22,2% restantes de fases
formadas sao referentes aos intermetalicos formados no processo de
solidificagdo. Na liga binaria, a fragdo de 22,2% corresponde a fase primaria
Al;;Ces, enquanto na liga ternaria 7,4% corresponde a formacao da fase primaria
rica em Cr Al,(,CeCr, e 14,8% é a fase Al,;Ce; formando o microconstituinte
eutético. A comparagao entre os sistemas indica que a composicao ternaria
modifica o caminho de solidificacdo em equilibrio, estabilizando uma fase
primaria distinta rica em Cr e reduzindo a fragao relativa de Al;,Ces. Embora as
fases intermetalicas sejam diferentes, previu-se a mesma fragao total de fases
intermetalicas formadas quando comparadas ambas as ligas.

Os diagramas de Scheil nas Figuras 2.4(c) e 2.4(d) indicam a formagéao
de fases intermetalicas primarias semelhantes aquelas observadas nas
condi¢cbes de equilibrio. O microconstituinte eutético Al + Al;,Ce; permaneceu
dominante, representando aproximadamente 93% da fracao total solidificada em

ambas as ligas.
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Figura 2.4 Diagrama de caminhos de solidificagao pelo método CALPHAD para:
(a) Al-13%Ce binaria, (b) Al-10%Ce—-1%Cr ternaria, ambas em condi¢des de
equilibrio; e para: (c) Al-13%Ce binaria, (d) Al-10%Ce—1%Cr ternaria, ambas
em condic¢des fora de equilibrio.

Na Figura 2.5, sdo apresentados os perfis térmicos obtidos durante o
resfriamento das ligas na solidificagao direcional. Essas curvas foram utilizadas
para determinar, em cada posicado de termopar, os parametros de solidificagao
associados a velocidade da frente de solidificacao, a taxa de resfriamento e ao

gradiente térmico. Cada termopar fornece uma curva de resfriamento
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representativa da transformacao liquido-sdlido e da extragao de calor ao longo

do lingote.
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Figura 2.5 Perfis térmicos obtidos na solidificacdo direcional ascendente para as
ligas: (a) Al-13%Ce binaria, (b) Al-10%Ce—-1%Cr ternaria.

Apds a obtencao dos perfis térmicos experimentais das ligas binaria e

ternaria, foram construidas curvas de deslocamento da posicdo da isoterma

liquidus (PL), nas figuras 2.6(a) e 2.6(b), e curvas de deslocamento da posi¢cao
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da isoterma eutética (Pe), nas figuras 2.6(c) e 2.6(d), ambas em fungao do tempo
de passagem das isotermas liquidus (TL) e eutética (Te). Essas curvas foram
utilizadas para determinar o perfil de velocidade e compor o calculo das demais

variaveis térmicas associadas a frente eutética.
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Figura 2.6 Deslocamento da posigcéo da isoterma liquidus em fungcédo do tempo
para as ligas (a) Al-13%Ce e (b) Al-10%Ce—1%Cr e isoterma eutética em fungao

do tempo (c) Al-13%Ce e (d) Al-10%Ce—1%Cr.

De modo geral, Vi, TL e GL apresentam valores ligeiramente mais
elevados para a liga ternaria. Considerando a formacao de particulas primarias
na liga Al-10%Ce—1%Cr e o intervalo de solidificagdo mais amplo indicado na
Figura 2.7, tais diferencas podem estar associadas a modificagbes locais nas

condicbes de extragao de calor e na dindmica da interface metal/molde.
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térmico liquidus (GL) em fungédo da posicao para as ligas Al-13%Ce e Al-
10%Ce—-1%Cr.
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A Figura 2.8 mostra a variagao experimental dos parametros térmicos de
solidificagdo associados a isoterma eutética em ambas as ligas. Enquanto Ve
apresenta a evolugdo esperada ao longo do comprimento do lingote, com
reducdo progressiva a partir da interface metal/molde, Te e Ge na liga Al—-
10%Ce-1%Cr inicialmente aumentam até aproximadamente 25 mm da interface
e passam a diminuir em posi¢cdes mais afastadas. Esse comportamento pode
estar associado a convecg¢ao induzida pela presenca e movimentagcdo de
particulas primarias durante a solidificagdo. O aumento local de Ge indica uma
perturbagao significativa no campo térmico, compativel com o acumulo de

particulas grosseiras observado na analise macroestrutural.
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Figura 2.8 Variagdes experimentais da (a) taxa de crescimento eutético (Ve), (b)
taxa de resfriamento eutético (Te) e (c) gradiente térmico eutético (Ge) em fungéo

da posicao ao longo das ligas Al-13%Ce e Al-10%Ce—1%Cr.
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A Figura 2.9 exibe as macroestruturas longitudinais das amostras
solidificadas direcionalmente. Em ambas as ligas, predominam gréaos colunares
ao longo de todo o comprimento. Regides sujeitas a altas taxas de resfriamento
apresentam graos menores e com certo desalinhamento. Entretanto,
aproximadamente abaixo de 5 °C/s, observa-se uma transigao gradual para um
alinhamento mais uniforme.

Na liga ternaria (Figura 2.9(b)), observa-se um contraste cdncavo,
destacado pela linha tracejada azul, no intervalo de taxas entre 0,8 °C/s e 1,1
°Cl/s. Esse contraste pode ser atribuido ao movimento de particulas primarias
transportadas pela frente de solidificagdo e pela convecgao gerada durante o
processo. De acordo com Bouchard e Kirkaldy [32], o fluxo de fluido préximo as
paredes do cadinho pode alterar a espessura da camada limite rica em soluto,
resultando em solidificagdo mais rapida nas regides proximas as paredes em
comparagao ao centro. Esse movimento de particulas primarias e sua
interferéncia nos campos térmico e solutal também foram demonstrados em ligas
Al-Si hipereutéticas, nas quais a segregacao e a evolu¢gao morfologica da fase
Si dependem dos parametros térmicos e dos fluxos internos [66]. Além disso, em
sistemas como Al-Ce, cristais primarios podem atuar como sitios de nucleacao
heterogénea para a matriz de aluminio, alterando a distribuicdo local de fases

durante o resfriamento [66].
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Figura 2.9 Macroestruturas solidificadas direcionalmente para: (a) a liga binaria
Al-13%Ce, e (b) a liga ternaria Al-10%Ce—1%Cr.

As micrografias da liga Al-13%Ce (Figura 2.10) ilustram o comportamento
de solidificagdo ao longo das taxas de resfriamento investigadas. Verifica-se o
estabelecimento de crescimento acoplado, evidenciado pela matriz
majoritariamente eutética, pela baixa fragdo de fases primarias nas menores
taxas e pela presenca de dendritas eutéticas. Esse comportamento diverge das
tendéncias previstas na Figura 2.4. Em taxas de resfriamento elevadas, como na
Figura 2.10(h), observam-se morfologias globulares e dendritas eutéticas mais
refinadas. Esse refinamento diminui progressivamente com a reducéo da taxa
de resfriamento, até a obtencdo de uma morfologia eutética mais homogénea na
menor taxa investigada.

Nas ligas hipereutéticas do sistema Al-Ce, a formacdo de uma
microestrutura eutética via crescimento acoplado é favorecida por mecanismos
interativos analogos aos observados para o sistema Al-Si. Apesar da natureza
distinta da segunda fase, ambos os sistemas apresentam similaridades notaveis
no comportamento de crescimento eutético. Ambos envolvem uma reagéo entre
a matriz a-Al e uma fase facetada Si no sistema Al-Si e Al;;Ce3 no sistema Al-

Ce, resultando em um crescimento acoplado do tipo facetado/nao-facetado
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(F/NF) [33]. Nesses casos, a fase a-Al cresce isotropicamente, enquanto a
segunda fase exibe crescimento anisotropico e facetado, devido a baixa
compatibilidade cristalografica e a elevada energia interfacial com o Al [34].
Consequentemente, o aumento do super-resfriamento constitucional ou das
taxas de resfriamento promove transicbes de morfologias grosseiras para
refinadas, estabilizando o crescimento acoplado e suprimindo a formacgao de
fases primarias [31]. Sob as condi¢cdes experimentais do presente estudo,
fatores cinéticos associados ao super-resfriamento constitucional e as taxas de
solidificacao relativamente elevadas podem ter contribuido para a estabilizagcéo
da frente eutética e para a inibicdo do crescimento das fases primarias. A
interacdo desses mecanismos governa a microestrutura final apresentada na
Figura 2.10.
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Figura 2.10 Imagens O6pticas longitudinais da liga Al-13%Ce adquiridas para

diferentes amostras em diferentes taxas de resfriamento: a) 0,7 °C/s; b) 0,8 °C/s;
c) 1,0 °C/s; d) 2,1 °C/s; e) 3,9 °C/s; f) 5,6 °C/s; g) 10,3 °C/s; h) 15,8 °C/s.

A Figura 2.11 apresenta micrografias Opticas representativas da evolugao

microestrutural da liga ternaria Al-Ce—Cr em funcdo da taxa de resfriamento.
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Observa-se uma configuragao estrutural mais complexa, composta por trés
constituintes principais: particulas intermetalicas primarias Al,,CeCr,, dendritas
de a-Al e regides eutéticas Al-Al;1Ces;. Uma fragdo mais elevada da fase
primaria € observada na Figura 2.11(c), para uma taxa de resfriamento de
aproximadamente 1,1 °C/s. O acumulo de particulas grosseiras provavelmente

esta relacionado a cinética de solidificac&o discutida a partir da Figura 2.9(b).
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Figura 2.11 Imagens opticas longitudinais da liga Al-10%Ce—1%Cr adquiridas

para diferentes amostras em diferentes taxas de resfriamento: a) 0,7 °C/s; b)

0,8 °C/s; c) 1,1 °C/s; d) 4,9 °C/s; e) 7,8 °Cl/s; f) 7,5 °Cl/s; g) 17,6 °C/s; h) 19,8
°Cls.

A morfologia facetada e angular observada nos intermetalicos primarios

Al,,CeCr, indica um modo de solidificagdo governado pela cinética de interface,
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em contraste com o controle difusional tipico da matriz. Tal comportamento
decorre da estrutura cristalografica complexa e da alta energia interfacial, que
resultam em interfaces atomicamente planas. Nessas condi¢cbes, a adicao de
atomos nao ocorre de forma continua, mas sim por meio do mecanismo de
propagacao lateral de degraus (ledge) [31]. Essa forte anisotropia de
crescimento favorece a formagéo de placas grosseiras que nucleiam livremente
no liquido, sem estabelecer o crescimento cooperativo necessario para a
formacéo de uma estrutura eutética refinada com a fase a-Al.

Um numero significativo de particulas primarias de Al,,CeCr, foi
transportado para a regiao a frente da interface eutética, provavelmente devido
a correntes de convecgao induzidas por gradientes térmicos e de soluto durante
a solidificacado [32]. Esse fenbmeno é relevante na solidificacdo direcional de
ligas de Al, onde a segregacdo e a dindmica dos intermetalicos impactam
diretamente a estrutura bruta de fusdo e as propriedades mecénicas. A
redistribuicdo de soluto, impulsionada pelo transporte ou rejeigao de particulas
intermetalicas, pode alterar o perfil de concentragao local. O movimento dessas
fases grosseiras ricas em Cr tende a promover um enriquecimento localizado de
soluto (ex.: Cr e Ce) a frente da interface, elevando a temperatura liquidus local
e, consequentemente, aumentando a zona de super-resfriamento constitucional.

A Figura 2.12 mostra a evolugao do microconstituinte eutético Al+Al;,Ce;
de ambas as ligas por meio de imagens MEV de alta ampliagdo, todas
relacionadas as oito amostras de taxa de resfriamento ja mencionadas. De
acordo com Ye et al. [16], seus resultados de EDS e DRX demonstraram que o
Al;;,Ce; representa a fase rica em Ce para composi¢coes hipereutéticas, o que
esta de acordo com o diagrama de fases binario Al-Ce [16,38]. A analise revela
a predomindncia da morfologia lamelar independentemente da taxa de
resfriamento ou da composi¢ao da liga. De acordo com Dantzig e Rappaz [31],
as ligas Al-Ce exibem um sistema eutético facetado/ndo facetado, tipicamente
formando morfologias eutéticas irregulares. Isso contrasta com os eutéticos
lamelares ou fibrosos regulares observados em sistemas totalmente nao
facetados, uma distingado atribuida a alta entropia de fusao do Al;;Ces [4]. No

entanto, sob regime de solidificagdo moderado, essa morfologia transitou para a
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forma lamelar, ja que o crescimento facetado da fase Al,;Ce3 pode ser inibido.
Esse comportamento foi relatado por outros autores e justificado pela inibigao do
crescimento facetado pela taxa de resfriamento relativamente mais altas
[28,67,68]. O tempo limitado para difusdo atébmica da interface suprime o
crescimento facetado e resulta em modos de crescimento cooperativos como o
lamelar.

Essas microestruturas sdo compostas principalmente por eutético lamelar
a-Al + Al;;Cez no centro das coldnias, seguido por algum engrossamento nos
seus contornos. Enquanto a Figura 2.12(a) mostra o engrossamento eutético
com a diminui¢ao da taxa de resfriamento na liga binaria Al-Ce, essa tendéncia
€ menos evidente na liga AI-Ce—Cr. Além disso, a estrutura eutética da liga
ternaria apresenta, em geral, morfologia mais grosseira do que a da liga binaria.
A presenca de particulas intermetalicas ternarias Al,,CeCr, (apontadas em
verde), como observado na Figura 2.12(b), modifica o equilibrio de fases e afeta
o crescimento cooperativo do eutético Al + Al;,Cez, favorecendo instabilidades

locais e morfologias mais grosseiras.
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Figura 2.12 Imagens de MEV dos constituintes microestruturais formados nas
ligas (a) Al-13%Ce e (b) Al-10%Ce—1%Cr.

Analises de DRX foram conduzidas para identificar as fases formadas em
ambas as ligas. A Figura 2.13 mostra os padroes de DRX das amostras
solidificadas. A interpretacdo foi orientada pelas previsdes termodindmicas

apresentadas na Figura 2.14, com foco nas fases Al, Al;;Ce; e Al,,CeCr,. Os
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resultados indicam a presencga da matriz a-Al e do intermetalico Al;;Ce3 na liga
binaria Al-13%Ce, confirmando as fases previstas. Para a liga ternaria, foram
observados picos de difragdo em posicoes semelhantes, além de picos

compativeis com a formacao da fase intermetalica ternaria rica em Cr.

o oAl
+ Al,,CeCr,

intensidade (a.u)

¢ — Al-11% Ce

ol ¢ *e
IS LYY INER Y, VN
——AI-10% Ce-1% Cr

5 10 15 20 25 30 35 40 45 50
26 (graus)

Figura 2.13 Padrées de DRX das amostras de ligas Al-10%Ce-1%Cr em

vermelho e Al-13%Ce em preto.

Analises pontuais por MEV-EDS foram realizadas para caracterizar as
fases intermetalicas e compara-las com os resultados de DRX. A Figura 2.14
mostra as composi¢cdes quimicas das fases intermetalicas obtidas para ambos
os intermetalicos eutéticos e primarios nas amostras solidificadas. As
composi¢coes medidas sdo consistentes com a fase Al,;Ce;. Teores mais altos
de Al nos dados de EDS séo atribuidos a inclusao parcial da matriz de Al dentro

da contagem EDS das regides analisadas, o que pode ter reduzido a precisao
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das composi¢cdes medidas para o intermetalico ternario quando comparado aos
valores tedricos. A tabela inserida na figura Figura 2.14(a) mostra a composi¢ao
média obtida a partir de trés medi¢coes na fase Al;;Ces;. Na Figura 2.14(b), a
composicao da fase Al,,CeCr, apresentada na Tabela corresponde a média das
analises pontuais de EDS rotuladas #1 e #2, enquanto o ponto #3 refere-se a

analise relacionada ao Al;;,Ces.

Aly,Ce,
Ce Al
(%at) (%at)
Experimental  15.9 84.0
Nominal 21.4 78.6

Element

Aly;Ces

Ce Al
(%at) (%at)
Experimental 18.0 82.0

Nominal 21.4 78.6

Al,oCeCr,

Ce Al Cr
(%at)  (%at) (%at)
Experimental 2.9 924 4.7

Nominal 4.3 87.0 8.7

Element

Element

I I I
10 pm 10 pm 10 pm

Figura 2.14 Imagens MEV-EDS da (a) fase intermetalica Al,;Ce; formada nas
ligas Al-13%Ce, e (b) fases intermetalicas Al;;Ce; e Al,,CeCr, formadas na
liga Al-10%Ce—1%Cr.
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As relagbdes experimentais apresentadas na Figura 2.15 revelam que os
espagamentos microestruturais em ambas as ligas sdo governados pela difuséo
de soluto durante o avanco da interface de solidificagdo. Na analise do
espacamento dendritico secundario (SDAS), Figura 2.15(a), tanto a liga binaria
Al-13%Ce quanto a ternaria Al-10%Ce—1%Cr seguem uma lei do tipo poténcia,
apresentando expoentes experimentais da ordem de -0,2. Esse valor €&
significativamente inferior, em mddulo, ao expoente classico de -0,67 (-2/3)
proposto por Bouchard e Kirkaldy [32] para ligas monofasicas, indicando que o
desenvolvimento dos bragos secundarios nessas ligas hipereutéticas é
restringido pela presenga abundante da estrutura eutética ao redor, que dificulta
o crescimento lateral. Quanto ao espagamento eutético (Ae), Figura 2.15(b),
enquanto a liga binaria segue a tendéncia classica de refinamento proporcional
a velocidade eutética (Ve), a liga ternaria exibe comportamento anémalo, com
quase constancia do espagcamento meédio. As regides localizadas com maior
refinamento, destacadas na Figura 2.15(b), evidenciam perturbacbes na
dinamica de crescimento atribuidas ao aumento do super-resfriamento local e ao

acumulo de particulas primarias de Al,,CeCr,.
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Figura 2.15 Crescimento microestrutural (coarsening) por meio do (a)

espagamento de bragos dendriticos secundarios (SDAS) e (b) espagamento
eutético em funcdo da velocidade de crescimento nas ligas Al-13%Ce e Al-
10%Ce—-1%Cr.

A Figura 2.16 mostra curvas representativas de tensdo-deformacao de
engenharia sob compressao para as amostras das ligas Al-10%Ce—1%Cr e Al—-
13%Ce. Os valores de limite de escoamento, resisténcia a compressdo maxima
e microdureza sao resumidos na Figura 2.17. Conforme demonstrado por
Ghassemali et al. [46], os mecanismos de fortalecimento em ligas no estado
bruto de fundigdo s&o principalmente governados por estruturas dendriticas e
eutéticas, que intensificam as interacdes de discordancias e concentragdes de
tensdo local, especialmente nos limites entre essas estruturas. Portanto, a
correlacdo entre propriedades compressivas e taxa de resfriamento é
significativa, pois este parametro térmico de solidificagcéo influencia diretamente
essas caracteristicas microestruturais.

No caso da liga ternaria, as curvas de compressao na Figura 2.16 exibem
uma mudanca perceptivel na inclinagao para deformacdes superiores a 20%, o

que pode ser atribuido a interacdo entre particulas intermetalicas e
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discordancias, bem como a uma transi¢cao entre mecanismos de deformacao
distintos, como encruamento seguido por recuperacdo dinamica. Esse
comportamento sugere uma resposta mecanica complexa influenciada pelos

constituintes microestruturais.
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Figura 2.16 Comparagao entre as curvas de tensdao x deformacédo de
compressao de amostras solidificadas em diferentes taxas de resfriamento das
ligas Al-13%Ce e Al-10%Ce—1%Cr.

Na compresséao, ligas de Al no estado bruto de fundicdo contendo
intermetalicos duros mais macicos, mas de fracao relativamente baixa, podem
exibir maior resisténcia a compressao devido a varios efeitos microestruturais
sinérgicos. Primeiro, esses intermetalicos grossos servem como fortes barreiras
ao movimento de discordancias, forcando as discordancias a contorna-los ou
empilhar-se ao seu redor, 0 que aumenta a tensdo de escoamento da liga.

Diferentemente da tragédo, onde particulas grossas podem atuar como sitios de
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iniciacao de trincas, na compressao essas particulas sdo menos propensas a

causar falha prematura, permitindo que a liga sustente cargas mais altas [51,69].

Em contraste, a liga contendo Cr exibiu valores de microdureza mais baixos,

principalmente devido a microestrutura do constituinte eutético mais grossa

formada neste caso. Adicionalmente, as cargas aplicadas relativamente baixas

durante o teste de dureza limitaram a contribuicdo das particulas primarias para

as durezas medidas.
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Figura 2.17 (a) Limite de escoamento, (b) resisténcia a compressao maxima e

(c) microdureza em fungao da taxa de resfriamento para as ligas Al-13%Ce e

Al-10%Ce-1%Cr.
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A rigidez das particulas primarias de Al,,CeCr, ajuda a suportar a matriz
circundante sob deformagdo compressiva, retardando mecanismos de
deformacdo localizados como bandas de cisalhamento ou deslizamento de
contorno de grao. Esses intermetalicos, ainda que grosseiros, correspondendo
as taxas de resfriamento de 15,9 °C/s na Figura 2.18, fornecem uma maior
densidade de obstaculos a discordancia por unidade de deformacéao.
Adicionalmente, a Figura 2.18 mostra a area meédia dessas particulas
intermetalicas em funcdo da taxa de resfriamento. Areas menores promovem
uma distribuicio de deformacido e encruamento mais uniformes.
Consequentemente, mesmo com uma fragdo volumétrica menor, tais
intermetalicos podem melhorar substancialmente a resisténcia a compressao,

impedindo a deformacao plastica e estabilizando a microestrutura.
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Figura 2.18 Area da fase intermetalica primaria da liga Al-10%Ce—1%Cr em

distintas taxas de resfriamento. Setas azuis indicam as taxas de resfriamento e

as areas médias dos intermetalicos associados as amostras extraidas para os

testes de compressao.
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A Figura 2.19 mostra a variagao na fragdo total de intermetalicos para
ambas as ligas de interesse. Enquanto a liga binaria exibiu fragéo total préxima
a prevista pela simulagdo CALPHAD, a liga ternaria apresentou desvio positivo
em relagao a previsao termodinamica, possivelmente associado a redistribuicdo
das particulas primarias e a heterogeneidade local da microestrutura. A variagéao
da fracdo € minima ou negligenciavel para a liga binaria, mas tende a aumentar
com a diminuigdo da taxa de resfriamento na liga ternaria. Embora fragdes
intermetalicas menores sejam observadas em taxas de resfriamento mais altas,
a distribuicdo melhorada de particulas mais finas contribui para propriedades
mecanicas aprimoradas. Em contraste, as propriedades mecanicas na Figura
2.17 mostram pouca variagado para a liga Al-13%Ce, pois sua fragao total de

intermetalicos permanece quase constante.
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Figura 2.19 Fragdes intermetalicas das ligas Al-10%Ce—-1%Cr e Al-13%Ce em
distintas taxas de resfriamento. Dentro das colunas estao os valores da taxa de

resfriamento para cada amostra.
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Devido a estabilidade térmica reportada de seus compostos
intermetalicos, as ligas de Al contendo Ce e Cr podem ser cada vez mais
utilizadas em aplicacdes estruturais que requerem resisténcia térmica. Garantir
desempenho confiavel sob tais condi¢des demanda uma compreenséo clara de
seu comportamento de solidificagdo e das propriedades mecanicas resultantes.
Este estudo fornece informacdes relevantes sobre a influéncia da taxa de
resfriamento na morfologia e distribuicdo dos intermetalicos, estabelecendo uma
base para futuras otimizag¢des. Identificar essas caracteristicas de solidificagao
€ um passo fundamental para refinar estratégias de processamento e ajustar

propriedades para aplicagdes de alta temperatura.

2.5 Conclusoes

O presente estudo realizou uma comparacao sistematica entre os sistemas
Al-13%Ce e Al-10%Ce—1%Cr quanto aos parametros térmicos de solidificagao,
a evolucao das fases intermetalicas e as propriedades mecanicas. A partir das
caracterizagdes microestruturais e dos ensaios de compressao nas duas ligas,
as seguintes conclusdes foram estabelecidas:

A composicao ternaria Al-10%Ce—1%Cr apresentou comportamento de
solidificacao distinto em equilibrio, favorecendo a estabilizagdo da fase primaria
rica em Cr Al,,CeCr, em detrimento da fase binaria Al;;Ce;, embora a fragcao
volumétrica total de intermetalicos prevista tenha permanecido praticamente
inalterada. Observou-se uma discrepancia entre as previsdes termodinamicas
(CALPHAD) e os resultados experimentais para a liga binaria Al-13%Ce. Apesar
da previsdo de fases primarias, predominou uma microestrutura puramente
eutética. Isso evidencia um forte favorecimento cinético do crescimento
acoplado, capaz de suprimir a nucleagao da fase primaria sob solidificacao
direcional.

Independentemente da composigao da liga, a morfologia do eutético (Al +
Al;;Ce3) manteve-se consistentemente lamelar em toda a faixa de taxas de
resfriamento investigada (0,7 a ~20 °C/s). Tal comportamento é atribuido as
taxas de solidificagdo moderadas a altas, que restringem a difusdo atémica e o

rearranjo interfacial, promovendo um crescimento cooperativo nao facetado.
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No ambito das propriedades mecanicas, o refino microestrutural induzido
por maiores taxas de resfriamento resultou na redugdo do tamanho das
particulas intermetalicas e na maior uniformidade do espacamento eutético,
correlacionando-se diretamente com o aprimoramento das propriedades. Na liga
Al-10%Ce—-1%Cr, a presenca de particulas de Al,,CeCr, atuou como barreira
eficaz ao movimento de discordancias, elevando a resisténcia a compressao. As
amostras solidificadas sob maior taxa de resfriamento (15,9 °C/s) apresentaram
desempenho superior ao das amostras solidificadas sob menor taxa (0,76 °C/s).
Esse comportamento estd associado ao refino das particulas primarias e a
reducao de sua atuagao como concentradores de tensao, reforcando o potencial
dessas ligas para aplicagdbes que combinam baixa densidade e resisténcia

térmica.
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Capitulo 3- ANALISE MORFOLOGICA AUTOMATIZADA DO
MICROCONSTITUINTE EUTETICO Al-Al;;Ce; PRESENTE NA
LIGA Al-13%Ce APOS TRATAMENTO TERMICO A 400 °C

3.1 Introducgao

As ligas Al-Ce tém despertado interesse para aplicagbes estruturais em
temperaturas moderadas e elevadas devido a formacdo do microconstituinte
eutético Al-Al;,Ce3, cuja estabilidade térmica decorre das baixas solubilidade e
mobilidade do Ce na matriz de aluminio [12,13,21]. Diferentemente de ligas
endurecidas por precipitacdo, nas quais a degradacao das fases de reforgo
ocorre rapidamente em temperaturas acima de aproximadamente 200 °C, o
sistema Al-Ce apresenta uma fase intermetalica termicamente estavel, capaz de
preservar parte significativa da resisténcia mecanica apos exposi¢ao prolongada
ao calor [5,12,21].

A estabilidade do eutético Al-Al;;Ce;, entretanto, ndo deve ser avaliada
apenas pela manutengao da fragdo de fase. Alteragbes sutis na forma, no
tamanho, na conectividade e na distribuicdo espacial das particulas
intermetalicas podem modificar a eficiéncia de transferéncia de carga, a
densidade de interfaces, a concentragao local de tensdes e a interacao entre
fases duras e a matriz duactil [5,9,12]. Assim, a analise da evolugao
microestrutural durante o tratamento térmico requer a quantificacdo de
descritores morfoldgicos capazes de captar mudangas que podem nao ser
evidentes em uma avaliagéo convencional [1,25,70,71].

A literatura recente aponta para a adogao crescente de métodos
computacionais automatizados, capazes de aumentar a reprodutibilidade e a
robustez estatistica. Trabalhos como os de Campbell et al. [63] demonstram que
algoritmos de PDI podem reduzir o tempo de analise e medir automaticamente
um maior volume de graos ou lamelas, melhorando a acuracia estatistica [24,70].
A caracterizacdo microestrutural emprega métodos manuais sujeitos a
subjetividade do operador. Para reduzir essa subjetividade, normas como ASTM
E112 [72], para tamanho de grao, e ASTM E562 [73], para fragdo volumétrica,

sdo utilizadas como referéncias metodolégicas [73,74]. No entanto, em
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microestruturas eutéticas irregulares ou parcialmente conectadas, podem se
tornar dependentes do operador, da escolha da regido de interesse e da
orientagcdo das linhas de medida [25,70]. A presenca de morfologias axiais,
lamelares e ramificadas dificulta a aplicagdo direta de um unico parametro
geomeétrico e torna necessaria uma abordagem capaz de analisar um volume
maior de imagens com critérios constantes [25,71].

Neste capitulo, a estabilidade térmica da liga Al-13%Ce foi avaliada por
meio de tratamento térmico a 400 °C por até 100 h, combinando caracterizagao
mecanica, microscopia eletrénica de varredura e PDI [1,5,12]. A abordagem
computacional foi reestruturada para incluir organizagao automatica do banco de
dados, validagdo quantitativa da segmentagédo com mascaras manuais, selegéo
do método de limiarizacdo com melhor desempenho e extracdo de atributos
morfolégicos por particula, por imagem e por condicdo experimental[24—
26,71,75]. O espagamento eutético foi tratado como espagamento eutético
equivalente por analise de area, indicado por Aeq, definido neste trabalho a partir
da densidade de particulas nas janelas de amostragem [25,70,73]. Esse
parametro deve ser interpretado como uma escala equivalente de distribuigao
espacial, e ndo como uma distancia interlamelar direta [31].

Neste contexto, foi empregada a analise morfoldégica automatizada do
microconstituinte eutético da liga Al-13%Ce, processada sob duas taxas de
resfriamento distintas e submetida a tratamentos de envelhecimento a 400 °C
por 0, 10 e 100 horas [1,5,12]. A metodologia teve como objetivo quantificar a
evolucdo de atributos microestruturais, tais como circularidade média, area das
particulas e espacamento eutético [24-26,70], permitindo relacionar as
alteragdes morfologicas observadas as propriedades mecanicas ao longo do
tratamento térmico. A aplicagéo seriada de técnicas de PDI buscou aumentar a
rastreabilidade da analise [25,70,71,73], reduzir a subjetividade inerente a
caracterizacdo manual e estabelecer correlacbes mais consistentes entre a
microestrutura e a resposta mecénica. Dessa forma, o capitulo ndo se limita a
aplicagdo de um algoritmo, mas propde uma estratégia metodoldgica para
quantificar a evolugdo morfolégica do microconstituinte eutético Al-Al,;Ce;

durante o envelhecimento térmico.
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3.2 Revisao Bibliografica
3.2.1 Estabilidade Térmica e Tratamento do Eutético Al-Ce

A elevada estabilidade térmica das ligas Al-Ce esta associada a formagao
da fase intermetalica Al;,Ce; durante a solidificagdo, a qual apresenta baixa
tendéncia a dissolugédo ou ao coalescimento rapido quando comparada aos
precipitados metastaveis presentes em ligas de aluminio convencionais [12].
Essa caracteristica favorece a retencao de dureza e resisténcia mecanica em
temperaturas da ordem de 300—400 °C [1,5,12,14]. Nesse contexto, estudos de
exposicao térmica prolongada realizados por Liu et al. demonstraram que a
microdureza da liga e a morfologia caracteristica de “escrita chinesa” da fase
eutética permanecem praticamente inalteradas mesmo apods envelhecimento a
400 °C por 12 semanas [5]. Essa estabilidade morfolégica é atribuida, em parte,
a coeréncia parcial das interfaces entre a matriz de aluminio e o intermetalico
Al;1Ce3z, 0 que contribui para retardar processos de esferoidizacao rapida [22].

Entretanto, alteragdes microestruturais e de propriedades podem ocorrer
sob regimes térmicos extremos. Czerwinski [12] observou que, apds tratamento
a 500 °C por 168 horas, o eutético sofre modificagdes morfoldgicas perceptiveis:
as lamelas finas e interconectadas sofreram fragmentacédo e esferoidizacao,
transformando-se em placas espessas ou bastdes isolados. Do ponto de vista
mecanico, embora a liga retenha entre 80% e 90% de sua dureza inicial apés
essa exposicao severa, o limite de escoamento em ensaios de compressao a
quente a 500 °C cai para aproximadamente 25% do valor a temperatura
ambiente. Isso sugere que, apesar da alta estabilidade da fase intermetalica
contra a dissolugdo, o amolecimento da matriz de aluminio e a perda da
morfologia lamelar interconectada reduzem a eficiéncia da transferéncia de
carga em temperaturas homologas muito altas [12].

Embora a estrutura geral da rede eutética permanecga estavel, analises
quantitativas detalhadas revelam uma evolugdo morfologica local sutil em
escalas submicrométricas sob regimes térmicos moderados. Saini et al. [1]
observaram que, durante o tratamento térmico a 300 °C, a morfologia da fase
exibe uma transicdo de lamelas interconectadas para estruturas do tipo bastao

(rod-like) ou esferoidizadas. Este fenbmeno € termodinamicamente
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impulsionado pela instabilidade da estrutura lamelar e pela necessidade do
sistema em minimizar a energia interfacial total por meio da difusdo superficial.
Essa reconfiguragéo resulta em um discreto engrossamento (coarsening) apos
10 horas de exposi¢ao a 300 °C, onde o didametro médio das particulas aumentou
de 142126 nm (na condigao bruta de fusao) para 175+21 nm [12]. Apesar desse
leve aumento dimensional e da alteragao de forma, a microestrutura ndo sofreu
mudancgas drasticas nos mecanismos de refor¢o. Esses resultados indicam que
a estabilidade do sistema n&o deve ser avaliada apenas por variagao volumétrica

de fase, mas também por mudancgas morfolégicas locais [1].

3.2.2 Processamento digital de imagens aplicado a metalografia
quantitativa

A metalografia quantitativa tem avangcado de métodos manuais para
rotinas automatizadas baseadas em visdo computacional. Campbell et al.
mostraram que o PDI pode reduzir o tempo de analise, aumentar a quantidade
de regides avaliadas e melhorar a reprodutibilidade na quantificagdo de
caracteristicas microestruturais [69]. Zhao et al.[24] também demonstraram a
aplicacao de rotinas automatizadas para mapear e quantificar heterogeneidades
microestruturais em materiais metalicos, reforcando a relevancia de abordagens
computacionais para correlacionar processamento, microestrutura e
propriedades.

Trabalhos recentes ampliaram essa perspectiva ao propor fluxos
completos de visdo computacional para metalografia quantitativa. Rusanovsky
et al. destacaram que uma metodologia deve integrar segmentacgao, extracdo de
atributos, validagao e analise estatistica[25,75]. Em paralelo, Luengo et al. [71]
apresentaram uma revisdo tutorial sobre segmentagcdo de imagens
metalograficas, enfatizando que microestruturas metalicas apresentam desafios
préprios, como contornos pouco definidos, fases conectadas, contraste variavel
e regides de interesse pequenas em relagdo ao campo total [76].

A segmentagdo € uma etapa critica porque todos os parametros
subsequentes dependem da coeréncia da mascara binaria. Stuckner et al.
mostraram que modelos treinados em bases de micrografias [76] podem
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melhorar a segmentagdo de microestruturas, mas também evidenciaram que a
generalizagado depende fortemente da variabilidade de aquisigdo, do material e
da preparacdo da amostra. Assim, mesmo quando se opta por métodos
deterministicos e interpretaveis, a validacdo com mascaras de referéncia é
indispensavel.

Neste trabalho, optou-se por um pipeline baseado em limiarizacao,
operagdes morfolégicas e descritores geométricos, em vez de aprendizado de
maquina supervisionado. Essa escolha foi motivada pela necessidade de
interpretabilidade fisica dos parametros, pela quantidade limitada de mascaras
manuais disponiveis para treinamento e pela possibilidade de validagao direta

em relagdo as mascaras binarias de referéncia.

3.2.3 Validagao de segmentacao e métricas de desempenho

Nos ultimos anos, a segmentagcdo automatizada de microestruturas
tornou-se uma etapa central em estudos que buscam estabelecer relagdes
quantitativas entre processamento, microestrutura e propriedades. Trabalhos
recentes em visdo computacional aplicada a materiais demonstram que a
segmentacao de imagens metalograficas é desafiadora devido a variabilidade de
contraste, as diferencas de preparagao metalografica, as condigdes de aquisicao
e a complexidade morfologica das fases [25,70]. Nesse contexto, tanto métodos
classicos de limiarizagdo quanto abordagens baseadas em aprendizado de
maquina tém sido empregados para separar constituintes microestruturais [75—
79].

A comparagao entre mascaras automaticas e mascaras manuais permite
quantificar a confiabilidade da segmentacao [71,76,79]. As métricas Dice e
loU/Jaccard sdo amplamente utilizadas para medir a sobreposigéo espacial
entre uma mascara estimada e uma referéncia, enquanto precisao e recall
avaliam, respectivamente, a tendéncia de supersegmentagcdo e
subsegmentagdo. Em imagens de materiais, Han et al. utilizaram métricas de
segmentacao para avaliar modelos em diferentes microestruturas, reforcando a
adequacao dessas medidas para caracterizagao computacional em ciéncia dos

materiais [79].
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O coeficiente Dice é sensivel a concordancia entre a regiao prevista e a
regido de referéncia, enquanto o loU é uma métrica mais restritiva por penalizar
simultaneamente falsos positivos e falsos negativos. A preciséo elevada indica
que a fase segmentada pelo algoritmo corresponde majoritariamente a fase
marcada na referéncia, ao passo que o recall elevado indica que o algoritmo
recupera grande parte da fase de interesse. Dessa forma, a interpretacao
conjunta das métricas é mais informativa do que a avaliagdo isolada de um unico
indice [71,76,79].

No contexto deste trabalho, a validagdo foi empregada para comparar
meétodos de limiarizagdo e selecionar o procedimento mais adequado para o
conjunto de micrografias analisado. A escolha do método final foi baseada no
desempenho médio frente as mascaras manuais, na estabilidade visual das
mascaras e na necessidade de aplicar um critério unico a todas as condicdes

experimentais.

3.3 Materiais e Métodos

O procedimento experimental adotado neste capitulo esta ilustrado no
fluxograma da Figura 3.1. Para avaliar o impacto do tratamento térmico na regiao
eutética, foram empregadas duas taxas de solidificagdo distintas, além de
ensaios mecanicos, caracterizacdo via microscopia eletrébnica de varredura e

analise de imagens automatizada por meio de rotinas em Python.
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Figura 3.1 Procedimento experimental utilizado na analise morfolégica do
microconstituinte eutético em amostras tratadas termicamente via algoritmo de

processamento de imagem proposto.

3.3.1 Producgao das amostras e tratamento térmico

As amostras submetidas ao estudo de estabilidade térmica foram
extraidas dos lingotes solidificados direcionalmente, cujas descrigcdes detalhadas
sdo apresentadas no Capitulo 2. Duas posicoes foram selecionadas,
correspondentes a duas taxas de resfriamento distintas: 159 °C/s
(representativa de resfriamento rapido) e 0,7 °C/s (representativa de
resfriamento lento). O tratamento térmico de envelhecimento foi conduzido a 400
°C, utilizando uma mufla EDG, modelo 7000, disponivel no laboratério M2PS —
Microestrutura e Propriedades em Processos de Solidificagdo do DEMa-
UFSCar. Foram estabelecidos trés tempos de exposi¢cdo para analise: 0 h
(condicao como fundida), 10 h e 100 h. Apds cada ciclo térmico, as amostras

foram resfriadas bruscamente em agua para interromper os processos difusivos.
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Para cada combinagao de taxa de resfriamento e tempo de tratamento, foram
processados dois corpos de prova cilindricos com geometria padronizada para

ensaios de compressao.

3.3.2 Caracterizagao mecanica e microestrutural

Para caracterizagdo microestrutural e mecéanica, as superficies de todas
as amostras foram submetidas as mesmas etapas descritas no Capitulo 2. A
caracterizagao mecanica foi realizada por meio de ensaios de microdureza
Vickers em uma amostra representativa de cada condigao (taxa x tempo). Foram
efetuadas 10 indentagdes aleatérias ao longo da superficie preparada,
permitindo a obtengdo de uma média estatisticamente representativa da
resisténcia do material em cada estagio do envelhecimento.

A analise da evolucdo microestrutural foi realizada por microscopia
eletrénica de varredura (MEV), adotando-se o0s mesmos parametros
operacionais, tensao de aceleracao e detector BSE detalhados na metodologia
do Capitulo 2. Para a analise quantitativa de fases e a avaliagdo morfologica por
processamento de imagens, descritas nas se¢des 3.3.3 e 3.3.4, foi padronizada
a aquisicao de quatro micrografias para cada tempo de tratamento. Todas as
imagens foram capturadas com ampliacdo fixa de 2000x, o que permitiu
distinguir a matriz de aluminio e as fases intermetalicas tanto nas condicdes

refinadas quanto nas grosseiras.

3.3.3 Pré-processamento das micrografias

O processamento das micrografias foi realizado em ambiente Google
Colab, com acesso direto ao banco de dados armazenado no Google Drive. O
banco foi organizado em diretérios hierarquicos contendo as pastas P1 e P5,
correspondentes as condigcbes de 15,9 °C/s e 0,7 °C/s, respectivamente. Em
cada pasta, as imagens foram subdivididas conforme o tempo de tratamento
térmico: 0 h, 10 h e 100 h. O algoritmo foi desenvolvido para reconhecer
automaticamente imagens originais e mascaras manuais de validagao. Arquivos
de mascaras binarizadas manualmente para comparacdo do método foram

identificados como referéncia e excluidas do processamento geral, evitando sua
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contagem duplicada nas estatisticas microestruturais. Essas mascaras foram
utilizadas exclusivamente para validagdo da segmentagao automatica[26].
Inicialmente, cada micrografia foi convertida para escala de cinza e
padronizada em formato de 8 bits. Em seguida, aplicou-se um corte de 15% na
regidao inferior da imagem, com o objetivo de remover tarjas de identificagao,
legendas e barras de escala que n&o pertencem a regido microestrutural
analisada. O mesmo corte foi aplicado as mascaras manuais correspondentes
durante a etapa de validagdo, garantindo que a mascara de referéncia e a

imagem processada apresentassem a mesma regiao util de analise.

Apods o corte, a imagem foi submetida a normalizagao de contraste por
reescalonamento de intensidade entre os percentis 1% e 99%. Esse
procedimento reduz a influéncia de pixels extremos e melhora a separabilidade
entre a matriz de aluminio e a fase intermetalica rica em cério, preservando a
distribuicdo relativa de intensidades associada ao contraste BSE das
micrografias de MEV. Essa etapa € particularmente relevante em
microestruturas eutéticas heterogéneas, nas quais variagbes locais de
iluminacgao, topografia ou polimento podem influenciar a definicdo do limiar de

segmentacao.

3.3.4 Segmentacao da fase intermetalica

A segmentacao da fase intermetalica Al,;Ce; foi realizada por limiarizagao
automatica em imagens em escala de cinza. O pipeline permite comparar
diferentes métodos de limiarizagdo, incluindo Otsu, Li, Yen, Triangle e
limiarizacao local. O método de Otsu seleciona automaticamente o limiar por
maximizacao da separabilidade entre classes no histograma [75]. O método de
Li baseia-se na minimizagao da entropia cruzada entre a imagem original e sua
versao segmentada, com formulacdes iterativas voltadas a obtengao eficiente do
limiar [77,80]. O método de Yen e o método Triangle foram incluidos como
alternativas de limiarizagao global, enquanto a limiarizagao local foi empregada

como estratégia sensivel a variagdes espaciais de contraste [26,78,81].
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Na analise final, o método empregado deve ser escolhido com base no
desempenho médio obtido na validagdo quantitativa e na coeréncia visual das
mascaras geradas. Apos a limiarizagdo, a imagem foi convertida em uma
mascara binaria, na qual a fase intermetalica foi representada por pixels brancos
€ a matriz de aluminio por pixels pretos. Em seguida, foram aplicadas operagdes
morfologicas de limpeza, incluindo a remog¢ao de objetos inferiores ao limite
minimo de area estabelecido e fechamento binario com elemento estruturante
em disco. A remogédo de pequenos objetos reduz ruidos de segmentacéo,
enquanto o fechamento morfolégico minimiza pequenas descontinuidades

internas nas particulas segmentadas.

A etapa de segmentacéo foi mantida como deterministica e baseada em
regras, sem emprego de modelos supervisionados de aprendizado de maquina.
Essa escolha foi motivada pela necessidade de interpretabilidade dos
parametros, pela quantidade limitada de mascaras anotadas disponiveis para
treinamento supervisionado e pela possibilidade de validacdo direta por

comparagao com mascaras manuais de referéncia.

3.3.5 Rotulagem dos objetos e extracao de atributos geométricos

Apos a obtencdo da mascara binaria, os objetos conectados foram
individualizados por rotulagem de componentes conectados. Cada componente
recebeu um identificador numérico unico, possibilitando a extragao de atributos
geométricos individuais. Para cada particula ou regido segmentada foram
calculados area, perimetro, didametro equivalente, eixo maior, eixo menor, razéo
de aspecto, circularidade, excentricidade e solidez. As medidas lineares e de
area foram convertidas de pixels para microbmetros utilizando o fator de
calibragdo da micrografia. Essa etapa esta alinhada ao uso de fungdes de
extracdo de propriedades de regides segmentadas em bibliotecas de

processamento de imagens, como o scikit-image.

A circularidade foi calculada pela relagdo entre area e perimetro, sendo
utilizada para estimar o grau de arredondamento das particulas. A razdo de

aspecto foi determinada pela razdo entre o eixo maior € 0 eixo menor da elipse
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equivalente ajustada ao objeto, permitindo identificar particulas alongadas ou
lamelares. A solidez, definida como a raz&o entre a area do objeto e a area de
seu fecho convexo, foi empregada como indicador de convexidade e
ramificacdo. Objetos com solidez baixa tendem a apresentar reentrancias,

conectividade complexa ou morfologia ramificada.

3.3.6 Classificagao morfolégica das particulas

A classificagdo morfolégica foi conduzida por meio de uma arvore de
decisdo baseada nos descritores geométricos extraidos de cada objeto
segmentado. As particulas foram classificadas em trés categorias: axial, lamelar
e ramificada. Particulas com elevada razao de aspecto foram classificadas como
lamelares. Particulas com razao de aspecto reduzida, elevada circularidade e
elevada solidez foram classificadas como axiais. As demais regides,
caracterizadas por maior irregularidade, menor convexidade ou conectividade
complexa, foram classificadas como ramificadas.

Os limiares geométricos foram aplicados de forma fixa a todas as
imagens, garantindo reprodutibilidade entre as condi¢gdes experimentais. A
classificagdo deve ser interpretada como uma classificagdo geomeétrica
automatizada e ndo como identificagao cristalografica ou mecanistica direta. Seu
objetivo é quantificar tendéncias de forma e conectividade da fase intermetalica
ao longo do tratamento térmico, possibilitando correlacionar alteragdes

morfolégicas com a resposta mecanica.

3.3.7 Validagao qualitativa por mapas rainbow

Além da validacdo quantitativa baseada em mascaras manuais, foi
incorporada uma etapa de validagao qualitativa por mapas pseudocoloridos do
tipo rainbow. Nessa etapa, cada componente conectado da mascara
segmentada recebeu uma cor prépria, gerada a partir de uma paleta de alta
variagdo cromatica. O objetivo foi permitir inspecédo visual especializada da
segmentacao, especialmente em regides eutéticas densas, nas quais particulas

muito préximas podem ser indevidamente unidas pelo algoritmo. O cddigo
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completo pode ser verificado no APENDICE A — Cédigo do processamento digital
de imagens.

O mapa rainbow foi gerado apdés a rotulagem dos componentes
conectados. Assim, cada particula segmentada é representada por uma cor
distinta. Caso duas ou mais particulas sejam unidas indevidamente durante a
segmentacédo, elas aparecem como uma unica regido continua de mesma cor,
permitindo identificar visualmente subsegmentacdo ou fusao artificial de
particulas. Por outro lado, particulas corretamente separadas aparecem com
cores distintas, facilitando a inspecéao local da conectividade.

Foram geradas duas saidas visuais: 0 mapa rainbow isolado, com fundo
preto, e o overlay rainbow, no qual as particulas coloridas sdo sobrepostas a
micrografia normalizada. O mapa isolado facilita a inspe¢do dos componentes
conectados, enquanto o overlay permite verificar a correspondéncia entre os
objetos segmentados e a microestrutura original. Essa validacdo qualitativa
complementa as métricas globais de segmentacéo, pois Dice e loU avaliam a
concordancia pixel a pixel, mas nao necessariamente revelam problemas locais
de uniao indevida entre particulas. O fluxo do cédigo pode ser acompanhado

através da Figura 3.2.
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FLUXOGRAMA DO PIPELINE DE PROCESSAMENTO DIGITAL DE IMAGENS
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Figura 3.2 Pipeline do codigo de processamento digital de imagens.

3.3.8 Validagao quantitativa com mascaras manuais

A validacdo quantitativa da segmentacao foi realizada por comparacéao

com mascaras binarias de referéncia elaboradas manualmente. As mascaras

foram armazenadas nos mesmos diretérios das micrografias originais e

diferenciadas pelo nome do arquivo. O algoritmo identificou automaticamente

cada mascara manual com sua respectiva micrografia original e aplicou o mesmo

pré-processamento, incluindo o corte inferior, antes da comparacao. Essa

estratégia segue a pratica de avaliacdo de segmentagdes automaticas por

comparagao com mascaras de referéncia em estudos de visdo computacional

aplicada a metalografia [25,71,79].

A comparacéao foi realizada pixel a pixel, considerando verdadeiro positivo

(TP), falso positivo (FP), falso negativo (FN) e verdadeiro negativo (TN). A partir

desses valores foram calculadas as métricas Dice, loU/Jaccard, precisao, recall

e erro relativo da fracdo de fase. Essas métricas permitiram avaliar tanto a
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concordancia espacial entre a segmentagdo automatica e a mascara manual
quanto a diferenca quantitativa na fracéo de fase estimada.

A selegao do método de segmentacdo empregado no processamento final
deve considerar o desempenho médio nas métricas de validagdo, a coeréncia
visual das mascaras e a inspecdo qualitativa por mapas rainbow. Essa
combinacdo € necessaria porque uma mascara pode apresentar boa
sobreposicao global e, ainda assim, conter unides locais indevidas de particulas,
as quais impactam diretamente a contagem de objetos, o calculo de area média,

a classificagao morfolégica e o espagamento eutético equivalente.

3.3.9 Métricas de validagao da segmentagao

As métricas de validagao foram calculadas a partir da comparacao pixel a
pixel entre a mascara automatica e a mascara manual de referéncia.
Considerando TP como os pixels corretamente classificados como fase, FP
como os pixels classificados como fase apenas pela segmentagao automatica e
FN como os pixels de fase presentes apenas na mascara manual, as métricas

foram definidas pelas seguintes expressdes [76,79]:

2TP

Dice = GTP AP ITN) (3.1)
loU = m (3.2)
Precisdo = ﬁ (3.3)
Recall = ﬁ (3.4)
Erro rel. da fracdo de fase (%) = W x 100 (3.5)

O coeficiente Dice (Equagao 3.1) e o indice loU (Equagéao 3.2) avaliam a
sobreposi¢cao espacial entre as mascaras, enquanto Precisao (Equagao 3.3) e
recall (Equagdo 3.4) informam tendéncias de supersegmentagdo ou
subsegmentacdo. A precisao elevada indica que a maior parte dos pixels
classificados como fase realmente pertence a mascara de referéncia. O recall

elevado indica que a maior parte da fase presente na referéncia foi recuperada
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pela segmentagcado automatica. O erro relativo da fracao de fase (Equacgao 3.5)
foi usado para verificar o impacto da segmentacdo sobre uma variavel

metalografica diretamente utilizada na discuss&o microestrutural.

3.3.10 Fragao de fase e espacamento eutético equivalente por analise de
area

A fracao aparente da fase intermetalica foi calculada pela razdo entre o
numero de pixels classificados como fase e o numero total de pixels da regiao
analisada. Esse parametro foi calculado em nivel de imagem e também em
janelas de analise, permitindo avaliar variagdes locais de distribuicdo da fase.

O espacamento eutético foi tratado como espagamento eutético
equivalente por analise de area, indicado por Aeq[27,82]. Diferentemente do
meétodo classico do intercepto, que mede diretamente uma distancia linear entre
lamelas ou intersegdes, Aeq € estimado a partir da densidade de particulas em
uma area conhecida. Para cada janela valida, Aeq foi calculado pela raiz quadrada
da razao entre a area da janela e o numero de particulas identificadas nessa
janela.

Nessa expressao, A corresponde a area da janela analisada, em ym?, e
N corresponde ao numero de particulas ou regides eutéticas segmentadas na
janela. Assim, menores valores de Aeq indicam maior densidade de particulas por
area e, consequentemente, microestrutura mais refinada. Maiores valores de Aeq
indicam menor densidade de particulas por area e microestrutura mais grosseira.
Por se tratar de uma métrica baseada em densidade de area, Aeq deve ser
interpretado como uma escala média equivalente da distribuicdo espacial da fase
intermetalica, e ndo como uma distancia interlamelar direta.

Para restringir a analise as regides associadas ao microconstituinte
eutético, foi utilizada a Transformada de Distancia Euclidiana (EDT). A EDT foi
aplicada sobre a mascara binaria para gerar um mapa de proximidade em
relacédo a fase segmentada. Somente janelas localizadas dentro da zona definida
por esse critério espacial foram consideradas validas para o calculo de fragao de

fase local e Aeq. A EDT, nesse pipeline, ndo foi empregada como etapa de
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separagao por Watershed, mas como critério espacial para selegédo das janelas
de analise.

Para complementar a interpretagcdo do parametro Aeq, as medidas obtidas
automaticamente foram comparadas com os valores determinados
manualmente pelo método convencional dos interceptos. Essa comparagao foi
utilizada como forma de avaliar a correspondéncia entre uma métrica linear
classica de espagcamento eutético e uma métrica automatizada baseada na
densidade de particulas por area. Ressalta-se que os dois métodos nao sao
geometricamente equivalentes: enquanto o método dos interceptos mede
distancias lineares locais entre lamelas ou regides eutéticas atravessadas por
uma linha de teste, o0 Aeq representa uma escala espacial equivalente dependente
do numero de particulas individualizadas pelo algoritmo em uma area conhecida.
Portanto, o método manual foi empregado como referéncia para o espagamento
eutético convencional, enquanto o0 Aeq foi utilizado como parametro
complementar para descrever a densidade espacial, a conectividade e a

redistribuicdo morfologica da fase intermetalica ao longo do tratamento térmico.

3.3.11 Consolidacgao estatistica e saidas do pipeline

Os resultados foram exportados em diferentes niveis de organizagao:
dados por particula, dados por imagem, dados por janela, resumo por condigéo
experimental, relatorio de controle de qualidade e métricas de validagao. A tabela
por particula contém os atributos geométricos individuais e a classe morfolégica
de cada objeto segmentado. A tabela por imagem reune numero de particulas,
fracdo de fase, area média, distribuicdo morfolégica e indicadores de controle. A
tabela por janela contém os valores locais de fragao de fase € Aeg. O resumo por
condicao consolida as métricas por taxa de resfriamento e tempo de tratamento
térmico.

Além das tabelas, o pipeline gera imagens de controle de qualidade,
mascaras binarias, mapas morfoldgicos e mapas rainbow. O painel de controle
visual reune a imagem normalizada, a mascara binaria, a sobreposi¢cdo de

contornos, o mapa morfolégico e o overlay rainbow. Essa saida visual foi
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incorporada como parte da validagao qualitativa da segmentagao e permite ao

especialista verificar a coeréncia local do particionamento das particulas.

3.4 Resultados e Discussao
3.4.1 Desempenho da segmentagao

O banco processado pelo novo pipeline apresentou 44 micrografias
originais e 16 mascaras manuais de validagao. A validagao quantitativa mostrou
que o método de Li apresentou o melhor desempenho global, com Dice médio
de 0,903 e loU médio de 0,830. O método de Otsu apresentou precisdo média
elevada, de 0,979, mas menor recall, de 0,803, indicando comportamento mais
conservador e tendéncia a subsegmentacdo de regides de menor contraste.
Assim, a escolha do método de Li é justificada por sua maior capacidade de
recuperar a fase intermetalica marcada nas mascaras manuais, ainda que com
precisdo inferior a do Otsu.

Com base no conjunto de validagdo, o método de Li apresentou o maior
Dice médio e o maior loU médio, enquanto o método de Otsu apresentou maior
precisdo meédia, porém menor recall. Assim, o método de Li foi adotado como
referéncia recomendada para o processamento final por apresentar maior
concordancia global com as mascaras manuais, especialmente na recuperacao
de regides finas ou de menor contraste da fase intermetalica. A Tabela 3.1
resume o desempenho médio dos métodos de segmentagdo avaliados em

comparagao com mascaras manuais.

Tabela 3.1 Desempenho médio dos métodos de segmentacdo avaliados por

comparagao com mascaras manuais.

Erro relativo
Método Dice loU Precisao Recall da fragao
(%)

Li 0,903 0,830 0,858 0,966 17,986
Local 0,883 0,794 0,821 0,961 18,453
Otsu 0,878 0,787 0,979 0,803 18,401
Yen 0,832 0,727 0,909 0,815 30,292

Triangle 0,535 0,366 0,404 0,957 169,836
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A Figura 3.3 apresenta a micrografia original obtida por microscopia
eletrénica de varredura (MEV) na primeira coluna e a respectiva segmentacgéo
computacional das fases intermetdlicas na segunda coluna. Na imagem
processada, as particulas sao individualizadas por meio de rotulacdo de
componentes conectados (labeling), na qual cores distintas sdo atribuidas a
objetos adjacentes para reduzir ambiguidades visuais. Esse procedimento
fornece o resultado qualitativo para a caracterizagdo morfolégica. A metodologia
de segmentacdo demonstrou elevada eficacia em regides de alta intensidade de
sinal, associadas a fase Al;;Ce;, permitindo a delimitacdo dos contornos em
funcao do contraste.

Entretanto, a delimitacdo de particulas com dimensdes reduzidas e baixa
intensidade pode apresentar imprecisdes, resultando em erros de conectividade
onde objetos distintos sao interpretados como uma unica entidade. Este
fendmeno esta vinculado a natureza da imagem, tratada como uma matriz de
pixels com valores discretos de intensidade. Objetos que estdo muito préximos
e apresentam a mesma intensidade podem ser representados como um sé. Esse
efeito decorre da resolugéo espacial da imagem e do tamanho de pixel da
ampliacdo das imagens usadas. Durante a etapa de normalizagao e limiarizacao
(thresholding), define-se um valor critico de brilho para segregar a fase de
interesse. Caso duas particulas fisicamente independentes possuam uma uniao
de apenas um pixel com intensidade superior ao limite estabelecido, o algoritmo
as classifica como um unico componente. Esse caso € um desafio comum na
visdo computacional aplicada a metalografia, ocorrendo quando a proximidade
espacial das fases é comparavel a resolugdo da malha de pixels da imagem
original.

Adicionalmente, imprecisdes na delimitagdo ocorrem devido a efeitos
fisicos da interacao entre o feixe de elétrons do equipamento e a amostra. Em
matrizes de baixo numero atdmico, como o aluminio, o volume de interagcao dos
elétrons pode atingir um plano abaixo da superficie e interagir com elementos de
maior refletividade e aparecer na imagem. Elétrons incidentes que atravessam a

superficie podem interagir com fases ricas em cério situadas imediatamente



67

abaixo do plano de polimento. O sinal retroespalhado proveniente dessas
particulas abaixo da superficie aumenta a intensidade luminosa captada pelo
detector acima do limiar de segmentacéo definido. Consequentemente, a leitura
de pixel € mais clara, podendo gerar unides artificiais entre particulas ou
variagbes morfoldégicas que nao representam estritamente a geometria
superficial da amostra.

Nas microestruturas referentes a alta taxa de resfriamento (Figura 3.3), o
elevado grau de refinamento morfolégico impde desafios a delimitagdo precisa
dos contornos das particulas em regides de maior densidade. Apesar dessa
dificuldade, a segmentacdo computacional das fases demonstrou-se eficaz. A
heterogeneidade evidenciada na mascara de deteccdo da Figura 3.3 constitui
um resultado qualitativo relevante, assegurando a representatividade necessaria
para a execugcado dos calculos metalograficos automatizados discutidos na

sequéncia.
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Figura 3.3 Microestruturas em MEV de taxa alta (15,9 °C/s) a esquerda e

segmentagdo computacional de particulas a direita (a) como fundidas e (b)

tratadas termicamente por 10 horas e (c) 100 horas.

Nas amostras solidificadas sob baixa taxa de resfriamento (0,7 °C/s), as
particulas apresentam dimensdes significativamente maiores em comparagao a
condigdo de alta taxa. A analise da Figura 3.4 evidencia uma elevada
heterogeneidade no contraste das particulas em ambos os tempos de
tratamento. Essa caracteristica favoreceu a segmentagdo computacional,

permitindo uma identificacdo mais eficaz das particulas unitarias e um
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delineamento de contornos mais preciso. Consequentemente, minimizou-se a
ocorréncia de agrupamentos artificiais (unides indevidas), corroborando a
premissa de que particulas com maior area superficial proporcionam maior

precisdo na detecgao algoritmica.

Y/

Nﬁ’/f///;, 1

Figura 3.4 Microestruturas em MEV de taxa baixa (0,7 °C/s) a esquerda e
segmentacdo computacional de particulas a direita (a) como fundidas e (b)

tratadas termicamente por 10 horas e (c) 100 horas.
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A Figura 3.5 apresenta a fragao aparente da fase intermetalica calculada
em janelas eutéticas. Para a condi¢ao de alta taxa de resfriamento, observa-se
fracdo média de aproximadamente 0,234 na condicdo como fundida,
aumentando para 0,263 apo6s 10 h e retornando para cerca de 0,224 ap6s 100
h. A variagdao € moderada e deve ser interpretada considerando as barras de
incerteza, uma vez que a fragdo de fase € sensivel ao contraste local e a
delimitacédo das regides eutéticas.

Na condi¢cdo de baixa taxa de resfriamento, a fragdo de fase apresenta
valor préximo de 0,217 na condigao inicial, reduz-se levemente para 0,201 apés
10 h e aumenta para 0,272 apés 100 h. O aumento em 100 h pode estar
relacionado a maior eficiéncia de detecgcdo de regides intermetalicas mais
grosseiras ou a heterogeneidade local da rede eutética. Ainda assim, os valores
nao indicam alteragcdo abrupta da quantidade de fase, mas sim variagdes
associadas a morfologia e a segmentacao da fase intermetalica.

De modo geral, a fracdo de fase nédo apresentou alteragdo sistematica
capaz de indicar dissolugdo ou crescimento volumétrico expressivo da fase
Al;,Ce;. Esse resultado reforca a elevada estabilidade térmica do sistema Al-Ce
a 400 °C e sugere que as mudancas relevantes durante o tratamento ocorrem
majoritariamente na forma, na distribuicdo e no tamanho das particulas, e néao

na quantidade global da fase.
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Figura 3.5 Fracao de fase de Al;;Ce; ao longo do tempo em alta taxa 15,9 °C/s

em vermelho e baixa taxa 0,7 °C/s em verde.

A Figura 3.6 apresenta o espagamento eutético equivalente Aeq. Na
condicdo de alta taxa, Aeq aumenta de aproximadamente 0,99 ym na condicéo
inicial para 1,19 um apos 10 h, permanecendo praticamente estavel em 100 h,
com valor de 1,21 ym. Essa evolugao indica que o maior efeito do tratamento
térmico ocorre nas primeiras 10 h, possivelmente associado a coalescéncia
inicial ou a reducao da densidade de particulas detectadas nas janelas eutéticas.

A estabilidade entre 10 h e 100 h sugere que, apds o estagio inicial de
rearranjo morfolégico, a microestrutura tende a uma condicao mais estavel em
termos de densidade de area de particulas. Esse comportamento é coerente com
a elevada resisténcia ao coalescimento atribuida ao Al;;Ces, cuja baixa
mobilidade no aluminio limita transformac¢des microestruturais drasticas.

Na condi¢cdo de baixa taxa, Aeq € maior na condi¢do inicial, com valor

proximo de 1,50 um, reduz-se para 1,26 um apdés 10 h e permanece préximo de
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1,28 pm apdés 100 h. A reducédo aparente entre 0 h e 10 h ndo deve ser
interpretada como refino induzido pelo tratamento térmico, mas como
consequéncia da maior eficiéncia de segmentacdo e da mudanca na
conectividade das particulas apds exposicao térmica. Como Aeq € calculado a
partir do numero de particulas por area, qualquer alteragao na individualizagao
das regides conectadas influencia diretamente o valor obtido.

Assim, Aeq deve ser discutido como parametro equivalente de densidade
de area, e ndo como espagamento interlamelar direto. Essa abordagem é
adequada para microestruturas eutéticas irregulares ou parcialmente
conectadas, mas deve ser complementada, sempre que possivel, por medidas

manuais de intercepto para avaliar a tendéncia global de espagamento linear.
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Figura 3.6 Espagamento médio ao longo do tempo de Al;;Ce; para alta taxa 15,9

°C/s em vermelho e baixa taxa 0,7 °C/s em verde.

Para complementar essa anadlise, a Figura 3.7 compara a evolugao do
espagamento eutético Ae obtido pelo método convencional dos interceptos com

0 parametro Aeq calculado por PDI. Observa-se que os valores absolutos obtidos
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pelos dois procedimentos ndo sao coincidentes, uma vez que cada método
descreve a microestrutura a partir de um principio geométrico distinto. Enquanto
o0 método dos interceptos reflete predominantemente a distancia linear entre
regides eutéticas selecionadas, o parametro Aeq € mais sensivel a conectividade,
coalescéncia, fragmentacgao e individualizagdo das particulas segmentadas ao
longo do tratamento térmico. Essa distingdo € particularmente importante para o
sistema Al-Al;;Cej3, cuja morfologia pode apresentar lamelas interconectadas,
regides ramificadas e particulas de contraste variavel.

Na condicéo de alta taxa de resfriamento, a comparagao entre os métodos
indica que o procedimento convencional por interceptos n&o evidenciou uma
alteracao significativa do espagamento eutético ao longo do tratamento térmico.
Os valores obtidos manualmente permaneceram relativamente proximos entre
as condigdes analisadas, sugerindo estabilidade do espagamento linear local.
Em contrapartida, o parametro automatizado Aeq apresentou variagdo mais
evidente, com aumento entre a condigao inicial e 10 h, seguido de estabilizagao
até 100 h. Esse comportamento indica que 0 Aeq foi mais sensivel as alteragdes
de conectividade, individualizagdo e densidade de particulas segmentadas nas
regides eutéticas, capturando mudangas morfolégicas que nao foram claramente
detectadas pelo método linear convencional.

Para as amostras de baixa taxa de resfriamento, embora os valores
absolutos obtidos pelos dois métodos tenham sido distintos, ambos
apresentaram tendéncia semelhante, com reducdo do espagamento entre a
condicdo inicial e os tempos tratados. Esse resultado sugere que, nas
microestruturas mais grosseiras, a evolugdo morfoldégica induzida pelo
tratamento térmico foi capturada de forma mais coerente por ambos os
procedimentos, ainda que cada um represente aspectos geométricos diferentes

da microestrutura.
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Figura 3.7 Comparacgao entre espacamento médio do eutético (Ae) medido pelo

intercepto e pelo método equivalente (Aeq) ao longo do tempo.

As Figuras 3.8 e 3.9 apresentam a evolugao das fragdes morfolégicas
classificadas como axial, lamelar e ramificada. E importante compreender que a
variagcédo de resultados de morfologias axial, lamelar e ramificada representam
apenas a visualizacdo de uma face da amostra e ndo necessariamente indicam
que a particula em questao possui aquela morfologia como um todo. A estrutura
eutética analisada possui um carater complexo e, a depender do plano de
visualizagdo de cada particula e dos descritores morfologicos, elas foram
classificadas como axial, ou lamelar ou ramificada.

Na condig¢ao de alta taxa (Figura 3.8), a microestrutura inicial apresenta
predominancia axial, com aproximadamente 64% das particulas classificadas
nessa categoria. Essa predominancia € compativel com a elevada densidade de
particulas pequenas, geradas pelo maior refino imposto pela solidificagao rapida.
Apods 10 h de tratamento, observa-se redugcao expressiva da fragao axial para
cerca de 29% e aumento da fragao lamelar para aproximadamente 52%. Essa
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alteracao indica que a exposi¢ao térmica inicial modifica a geometria aparente
dos constituintes, favorecendo o alongamento, a coalescéncia lateral ou a
conexao de particulas em morfologias classificadas como lamelares. Em 100 h,
a fracédo axial aumenta para aproximadamente 38%, enquanto a fragéo lamelar
permanece elevada, em torno de 45%. Assim, a condigdo de alta taxa apresenta
rearranjo morfoldgico significativo nas primeiras 10 h, seguido de estabilizagao

parcial.
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Figura 3.8 Fracdo morfoldgica das amostras de alta taxa (15,9 °C/s) ao longo do

tempo.

Na condicao de baixa taxa (Figura 3.9), a microestrutura inicial apresenta
predominancia lamelar, com fracdo préxima de 51%, enquanto a fracdo axial
corresponde a aproximadamente 30%. Essa diferenca em relagdo a alta taxa
reflete a formacdo de uma microestrutura de partida mais grosseira e menos
fragmentada, compativel com maior tempo disponivel para crescimento durante
a solidificacao. Apos 10 h, as fragdes axial e lamelar tornam-se semelhantes,

ambas proximas de 40%, indicando estado intermediario de rearranjo
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morfolégico. Em 100 h, a fragdo lamelar permanece ligeiramente superior a axial
e a fracao ramificada aumenta para cerca de 23%.

A fragdo ramificada apresentou menor variagao relativa nas duas taxas,
permanecendo entre aproximadamente 16% e 23%. Esse comportamento
sugere que regides mais complexas e conectadas da fase intermetalica séo
menos sensiveis ao tratamento térmico de 400 °C, ou que sua identificacédo
depende de conectividade geométrica que ndo se altera de forma abrupta. A
estabilidade relativa da fragdo ramificada é coerente com a resisténcia ao

engrossamento atribuida ao Al;;Ces.
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Figura 3.9 Fragao morfoldgica das amostras de baixa taxa (0,7 °C/s) ao longo do

tempo.

De forma quantitativa, os graficos das Figuras 3.8 e 3.9 evidenciam a
variacdo morfologica das microestruturas. A Figura 3.10 apresenta exemplos
representativos da variagcdo morfolégica ao longo do tempo para as condigcoes
de baixa taxa, a esquerda, e alta taxa, a direita. O algoritmo permite visualizar
com maior clareza a disposicao das fases, indicando uma classificagao eficiente

das morfologias aparentes. Na condi¢gdo de baixa taxa, a morfologia lamelar
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prevalece em 0 h; apds 10 h, observa-se aumento de particulas axiais e maior
variagao dimensional das lamelas; apdés 100 h, as particulas tornam-se mais
grosseiras e a fracdo lamelar aumenta. Para a alta taxa, a condigéo inicial
apresenta elevada quantidade de morfologia axial, seguida por aumento de
morfologia lamelar apés 10 h, com particulas mais grosseiras. Apds 100 h,

observa-se novo aumento da fragédo de particulas axiais.
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Figura 3.10 Morfologias tipicas classificadas pelo algoritmo em baixa taxa a

esquerda e alta taxa a direita ao longo do tempo de (a) 0 horas, (b) 10 horas e
(c) 100 horas.

A Figura 3.11 apresenta a evolugdo das propriedades mecanicas das
amostras solidificadas sob alta taxa de resfriamento ao longo do tratamento
térmico. A microdureza apresenta reducdo moderada, passando de
aproximadamente 51,4 HV na condigéao inicial para 45,8 HV ap6s 100 h. O limite
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de escoamento também apresenta variacdo limitada, diminuindo de
aproximadamente 79,3 MPa para 70,1 MPa apdés 100 h. Essa relativa
estabilidade indica que o tratamento térmico a 400 °C n&o promove degradacéo
mecanica acentuada nessa condi¢gdo, sendo coerente com a manutencido da
fracdo de fase intermetalica e com a elevada resisténcia térmica do
microconstituinte Al-Al;;Ce;. Em contrapartida, a tensdo a 30% de deformacéao
apresenta comportamento distinto, aumentando de 229,7 MPa na condig¢ao
inicial para 289,2 MPa apos 10 h, seguida de redugao para 271,3 MPa ap6s 100
h. Esse aumento inicial sugere que a evolugdo morfoldgica nas primeiras horas
de tratamento pode favorecer a capacidade de suporte de carga em compressao,

mesmo sem aumento expressivo da fracao de fase.
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Figura 3.11 Propriedades mecénicas de alta taxa ao longo do tempo de

tratamento térmico.

A Figura 3.12 apresenta o mesmo conjunto de propriedades para as
amostras solidificadas sob baixa taxa de resfriamento, correspondente a 0,7
°C/s. Nessa condicao, a microdureza apresenta maior estabilidade, variando de
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aproximadamente 46,7 HV na condigao inicial para 45,6 HV apés 100 h. O limite
de escoamento também se mantém relativamente constante, passando de cerca
de 80,1 MPa para 77,5 MPa apés 100 h. A tensdo a 30% de deformacao, por
sua vez, aumenta de 213,0 MPa para 255,5 MPa apds 10 h e permanece em
valor proximo, 248,1 MPa, apdés 100 h. Esse comportamento indica que, na
condicdo de baixa taxa, o tratamento térmico também ndo compromete as
propriedades mecanicas avaliadas e promove aumento da resisténcia em regime
avancgado de compressao, especialmente apds as primeiras 10 h de exposigao.

A correlagdo entre microestrutura e propriedades mecanicas deve ser
interpretada de forma exploratdria, uma vez que o numero de condi¢des globais
avaliadas é limitado. Ainda assim, os dados indicam que a dureza tende a
diminuir quando Aeq € a area média das particulas aumentam, sugerindo perda
parcial do efeito de barreira associado ao refinamento microestrutural. Por outro
lado, a tensdo a 30% de deformacao parece responder de forma mais sensivel
ao rearranjo morfolégico, especialmente ao aumento relativo de particulas
lamelares e a reducéo da fragao axial nas primeiras 10 h de tratamento.

Esse comportamento € consistente com a diferenca entre propriedades
medidas em regimes distintos de deformacéao. A dureza e o limite de escoamento
sao mais sensiveis ao inicio da deformacao plastica e ao espagcamento entre
obstaculos ao movimento de discordancias, enquanto a tensao a 30% reflete um
estagio avangcado de compressdo, no qual particulas intermetalicas mais
alongadas ou conectadas podem contribuir para a transferéncia de carga e para
a resisténcia ao fluxo plastico. Assim, o tratamento térmico a 400 °C ndo degrada
as propriedades mecanicas da liga de forma significativa, mas promove
rearranjos morfologicos sutis que influenciam principalmente a resposta em

compressao em maiores niveis de deformagao.
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Figura 3.12 Propriedades mecanicas das amostras solidificadas sob baixa taxa

(0,7 °C/s) ao longo do tempo de tratamento térmico.

A analise geral indica que a liga Al-13%Ce apresenta elevada
estabilidade térmica apés tratamento a 400 °C por até 100 h. A fragao de fase
permanece relativamente estavel, o que indica auséncia de dissolugdo ou
crescimento volumétrico expressivo da fase intermetalica. Entretanto,
parametros como area media, Aeq € fragdo morfoldgica revelam mudangas mais
sutis na geometria e na distribuicdo das particulas.

A condicao de alta taxa de resfriamento € mais sensivel ao tratamento
térmico, pois parte de uma microestrutura mais refinada e com maior fragao axial.
A exposicao por 10 h promove reorganizagao morfologica significativa, com
aumento da fragdo lamelar, aumento da area média e aumento de Aeq. Apos 100
h, a microestrutura apresenta estabilizagcao parcial, mantendo fragcao lamelar
elevada, porém sem alteragao drastica da fracdo de fase.

A condig¢ao de baixa taxa apresenta microestrutura inicial mais grosseira
e predominantemente lamelar. O tratamento térmico provoca mudangas menos
abruptas, associadas principalmente a individualizacido de particulas e ao
engrossamento parcial apés 100 h. A menor variagdo mecanica dessa condigc&o
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€ compativel com uma microestrutura de partida menos refinada e, portanto,
menos suscetivel a mudancas relativas expressivas durante o envelhecimento.
Em conjunto, os resultados indicam que a estabilidade térmica do sistema Al-Ce
nao significa auséncia completa de evolugdo microestrutural. O tratamento
promove rearranjos morfoldégicos locais, mas esses rearranjos nao sao
suficientes para causar degradagdo mecanica acentuada. Essa conclusdo é
compativel com a literatura sobre ligas Al-Ce, que atribui a retengcdo de
propriedades a estabilidade do Al;,Ce; e a baixa difusividade do Ce na matriz
de aluminio [5,10,24].

3.5 Conclusoes

A aplicacao do pipeline de PDI permitiu quantificar, validar e correlacionar
a evolugdo morfolégica do microconstituinte eutético Al-Al;;Ce; durante o
tratamento térmico a 400 °C. A validagdo com mascaras manuais demonstrou
que a segmentagcdo automatizada ¢é adequada para a andlise do
microconstituinte eutético, sendo que, entre os métodos avaliados, 0 método de
Li apresentou o melhor desempenho global em termos de Dice e loU, sendo
recomendado como método principal de processamento.

Os resultados indicaram que a fracdo aparente da fase intermetalica
permaneceu relativamente estavel ao longo do tratamento térmico, sugerindo
auséncia de dissolucéao significativa ou de crescimento volumétrico expressivo
da fase Al;;Ce;. Por outro lado, o espagamento eutético equivalente, Aeg
calculado por analise de area, revelou alteragdes na densidade de particulas por
area, especialmente nas primeiras 10 h de tratamento, devendo ser interpretado
como uma medida equivalente e ndo como espagamento interlamelar direto. A
comparagao com o método convencional dos interceptos reforgou essa distingao
metodoldgica, uma vez que o intercepto linear descreve o espacamento eutético
local entre lamelas ou regides eutéticas, enquanto 4.,representa uma escala
espacial associada a densidade e a individualizagdo das particulas
segmentadas. Assim, os dois métodos mostraram-se complementares: o método

dos interceptos foi mais adequado para representar o espagamento linear
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convencional, enquanto A.,permitiu acompanhar alteragées de conectividade,
distribuicao espacial e densidade de particulas ao longo do tratamento térmico.

A area média das particulas e as fragbes morfolégicas mostraram maior
sensibilidade ao tratamento térmico do que a fracdo de fase, indicando que a
evolugdo microestrutural ocorre predominantemente por rearranjos de forma,
conectividade e tamanho das particulas. Nesse sentido, a condigdo de alta taxa
de resfriamento apresentou evolugao morfolégica mais intensa, com redugao da
fracdo axial e aumento da fragdo lamelar apdés 10 h, enquanto a condicédo de
baixa taxa apresentou microestrutura de partida mais grosseira e evolugao mais
moderada.

Do ponto de vista mecanico, a dureza e o limite de escoamento
mantiveram relativa estabilidade apds a exposicdo térmica, confirmando a
elevada resisténcia ao envelhecimento do sistema Al-Ce. A tensédo a 30% de
deformagdo, por sua vez, aumentou apdés 10 h, sugerindo que o rearranjo
morfolégico pode contribuir para maior suporte de carga em compressao. Dessa
forma, a integracao entre validagdo da segmentacgao, descritores morfolégicos e
propriedades mecanicas fortalece a interpretagdo da estabilidade térmica da liga
Al-13%Ce e fornece uma metodologia reprodutivel para a analise de

microestruturas eutéticas complexas.
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Capitulo 4 - DISCUSSAO GERAL E CONCLUSOES
4.1 Discussao geral

O presente trabalho comparou os sistemas Al-Ce e Al-Ce—Cr, avaliando
o efeito de diferentes taxas de resfriamento sobre a solidificacdo, a evolugao
microestrutural e o comportamento mecanico de ligas hipereutéticas. Para isso,
foram combinadas simulag¢des termodinamicas por CALPHAD, solidificacéo
direcional em regime transitorio, caracterizagao microestrutural, ensaios
mecanicos e PDI aplicado a quantificagdo do microconstituinte eutético Al—
Al;1Ce3 ao longo do tratamento térmico.

As simulacdes indicaram que a composicao Al-10%Ce—-1%Cr modifica a
cinética de solidificacédo da liga Al-Ce, favorecendo a formacéo da fase primaria
Al,,CeCr,. Apesar disso, a fracao total prevista de fases intermetalicas
permaneceu proxima entre as ligas Al-13%Ce e Al-10%Ce—-1%Cr, permitindo
comparar sistemas com quantidade global semelhante de reforgco, mas com
fases, morfologias e distribuigdes distintas. Experimentalmente, a liga Al-13%Ce
apresentou predominancia do eutético Al + Al;;Ce;, mesmo em condigcédo
hipereutética, indicando que as condi¢des cinéticas de solidificacdo favoreceram
o crescimento eutético acoplado. Ja a liga Al-10%Ce—-1%Cr apresentou
particulas primarias Al,,CeCr, associadas ao eutético, confirmando o efeito do
Cr na alteracao da sequéncia de solidificacao.

Os parametros térmicos demonstraram que a taxa de resfriamento foi
determinante para o controle da escala microestrutural. Maiores taxas
promoveram refinamento dos constituintes, enquanto menores taxas
favoreceram estruturas mais grosseiras. Na liga binaria, o espagamento eutético
apresentou comportamento mais regular em funcdo da velocidade de
crescimento. Na liga ternaria, a presenga e movimentagdo das particulas
primarias Al,,CeCr, provocaram perturbacdes locais no campo térmico e solutal,
resultando em evolugdo menos uniforme do espacamento eutético.

A caracterizagao por MEV-EDS e DRX confirmou a presenga da matriz a-
Al e da fase Al;;Ce; na liga AI-13%Ce, bem como a coexisténcia de Al;;Ce; e
Al;,CeCr, na liga Al-10%Ce-1%Cr. O eutético Al + Al;;Ce; apresentou
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morfologia predominantemente lamelar em toda a faixa de taxas de resfriamento
investigada. Entretanto, a liga contendo Cr exibiu maior heterogeneidade local e
regides eutéticas mais grosseiras, indicando que a fase Al,,CeCr, ndo apenas
atua como constituinte primario adicional, mas também interfere na estrutura do
eutético.

Do ponto de vista mecanico, a resisténcia a compressao foi fortemente
influenciada pela escala microestrutural e pela presencga de intermetalicos. As
amostras solidificadas sob maiores taxas de resfriamento apresentaram melhor
desempenho, associado ao refino das fases e a maior eficiéncia de bloqueio ao
movimento de discordancias. A liga Al-10%Ce-1%Cr apresentou maior
resisténcia a compressao, especialmente em maiores taxas de resfriamento,
devido a contribuicdo das particulas primarias Al,,CeCr, como obstaculos a
deformacéo plastica. A microdureza, por outro lado, mostrou-se menos sensivel
a essas particulas e mais dependente da escala do constituinte eutético.

O tratamento térmico da liga Al-13%Ce a 400 °C por até 100 h
demonstrou elevada estabilidade térmica do microconstituinte eutético Al—
Al;1Ce;. A fracdo aparente da fase intermetalica permaneceu relativamente
estavel, indicando auséncia de dissolugcdo significativa ou crescimento
volumétrico expressivo. No entanto, a andlise automatizada revelou alteragdes
sutis na area média das particulas, no espacamento eutético equivalente e nas
fracdes morfoldgicas axial, lamelar e ramificada. Assim, a estabilidade da fracao
de fase nao deve ser interpretada como auséncia completa de evolugéo
microestrutural.

A comparagao entre o meétodo convencional dos interceptos e o
espagamento eutético equivalente por analise de area evidenciou que os dois
parametros ndo sao diretamente equivalentes, mas fornecem informacdes
complementares. Na condi¢cédo de alta taxa de resfriamento, o método manual
nao indicou variagao significativa ao longo do tratamento, ao passo que 0 Aeq
capturou uma alteracéo entre 0 h e 10 h, seguida de estabilizagdo. Para a baixa
taxa, apesar das diferengas nos valores absolutos, ambos os métodos

apresentaram tendéncia semelhante. Dessa forma, o parametro Aeq mostrou-se
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uma ferramenta atil para acompanhar variagdes microestruturais ao longo do
tempo nas condi¢des avaliadas.

A condigao solidificada sob alta taxa de resfriamento apresentou maior
sensibilidade ao envelhecimento, pois partiu de uma microestrutura mais
refinada e com maior densidade de particulas. Apds 10 h a 400 °C, observou-se
uma possivel elevagao da fracao classificada como lamelar e do espagamento
eutético equivalente. No entanto, essa variagcao deve ser interpretada como uma
tendéncia morfolégica aparente em secdo bidimensional, uma vez que a
orientagao das particulas em relagdo ao plano de observagao pode levar uma
mesma morfologia tridimensional a ser registrada como lamelar, axial ou
ramificada. Assim, o aumento da fracdo lamelar ndo deve ser entendido
necessariamente como transformacao morfolégica direta, mas como indicativo
de possivel coalescéncia local, alongamento aparente ou conexao parcial das
particulas durante o tratamento térmico. Apos 100 h, a microestrutura
apresentou estabilizagdo parcial. Na condicdo de baixa taxa, a microestrutura
inicial mais grosseira e predominantemente lamelar sofreu alteragbées menos
abruptas.

As propriedades mecanicas da liga Al-13%Ce se mantiveram
relativamente estaveis ao longo do tratamento térmico. A microdureza e o limite
de escoamento apresentaram variacbes moderadas apds 100 h, confirmando a
resisténcia ao envelhecimento térmico. A resisténcia em compressao a 30% de
deformagao apresentou aumento apos 10 h de tratamento térmico em ambas as
taxas de resfriamento, sugerindo que os rearranjos morfolégicos iniciais podem
contribuir para maior capacidade de suporte de carga em estagios avangados de
deformagao compressiva.

O pipeline de PDI desenvolvido contribuiu para uma analise mais
reprodutivel da evolugao morfoldgica do eutético Al-Al;,Ce;. A validagdo com
mascaras manuais mostrou que o método de Li apresentou o melhor
desempenho global nas métricas de Dice e loU, sendo adotado como critério
principal de segmentagdo. A combinagdo entre limiarizagdo, operagdes
morfoldgicas, classificacdo de componentes, extragdo de descritores
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geométricos e validacdo qualitativa permitiu superar limitacbes da analise
manual em microestruturas eutéticas complexas.

De forma geral, os resultados demonstram que a taxa de resfriamento
controla a escala inicial da microestrutura, enquanto a composi¢cao define a
natureza das fases intermetalicas. A adigdo de Cr introduz particulas primarias
Al,,CeCr, e aumenta a resisténcia a compressao da liga ternaria. A liga binaria
Al-13%Ce, por sua vez, apresenta elevada estabilidade térmica a 400 °C, com
alteragcdes morfologicas sutis, mas sem degradagdo mecanica acentuada.
Assim, a integragao entre solidificagdo controlada, caracterizacdo mecanica e
metalografia quantitativa automatizada constitui uma estratégia consistente para
o desenvolvimento de ligas Al-Ce e Al-Ce-Cr destinadas a aplicagcbes em
temperaturas moderadas e elevadas, especialmente em componentes dos

setores aeroespacial, automotivo e industrial.

4.2 Conclusoes

A partir dos resultados obtidos, conclui-se que:

o A adicdo de Cr modificou o caminho de solidificacdo do
sistema Al-Ce, favorecendo a formagao da fase intermetalica primaria
Al,,CeCr,. Apesar dessa modificacdo na natureza das fases formadas, a
fracao total prevista de intermetalicos nao foi significativamente alterada
em relacdo a liga binaria.

o A liga Al-13%Ce apresentou predominancia do crescimento
eutético acoplado Al + Al;;Ce;, mesmo estando em composicao
hipereutética. Esse comportamento evidencia a influéncia das condicoes
cinéticas de solidificacdo na supressao da fase primaria prevista
termodinamicamente.

o A taxa de resfriamento foi o principal pardmetro controlador
do refinamento microestrutural. Maiores taxas de resfriamento
promoveram reducdo do tamanho das particulas e dos espagamentos
caracteristicos, contribuindo diretamente para o aumento da resisténcia

mecanica das ligas.
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o A liga Al-10%Ce—-1%Cr apresentou maior resisténcia a
compressao, atribuida a presenga de particulas primarias Al,,CeCrs;.
Essas particulas atuaram como obstaculos ao movimento de
discordancias e contribuiram para a transferéncia de carga durante a
deformagao compressiva.

o O tratamento térmico da liga Al-13%Ce a 400 °C por até 100
h ndo promoveu degradacdo significativa da dureza nem do limite de
escoamento. Esse resultado indica a elevada estabilidade térmica
associada ao microconstituinte eutético Al-Al,,Ces.

o A analise automatizada demonstrou que a estabilidade
térmica nao esta restrita a manutencgao da fragao de fase. Embora a fragcéao
aparente da fase intermetalica tenha permanecido relativamente estavel,
foram observadas alteracbes locais relacionadas a forma, area,
conectividade e espagcamento equivalente das particulas.

o A comparagao entre o método convencional dos interceptos
e 0 espacamento equivalente por analise de area evidenciou o carater
complementar dessas métricas. O método dos interceptos descreve o
espagamento linear local entre constituintes eutéticos, enquanto 0 Aeq €
mais sensivel a densidade de particulas, a conectividade e a
individualizagao das regides intermetalicas segmentadas.

o O método de Li apresentou o melhor desempenho na
segmentagcdo das micrografias, com maiores valores meédios de Dice e
loU em comparagao as mascaras manuais de referéncia. Esse resultado
indica maior concordancia entre a segmentacdo automatizada e a
segmentacao manual para o conjunto de imagens avaliado.

o O pipeline de PDI permitiu quantificar de forma reprodutivel
a evolugéao morfolégica do eutético Al-Al;;Ces;. A metodologia reduziu a
subjetividade da analise manual, aumentou a robustez estatistica da
caracterizagdo metalografica e possibilitou a extracdo sistematica de
descritores morfoldgicos e espaciais.

Em conjunto, os resultados confirmam o potencial das ligas Al-Ce e Al-

Ce—Cr para aplicacbes em temperaturas elevadas. A combinagcdo entre
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solidificacdo controlada, adicdo de elementos de baixa difusividade e analise
microestrutural automatizada constitui uma estratégia promissora para o

desenvolvimento de ligas de aluminio termicamente estaveis.
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SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Embora esta Dissertacdo tenha estabelecido correlacbes entre
parametros térmicos de solidificacdo, evolugdo microestrutural, resposta
mecanica e analise automatizada de imagens, alguns aspectos podem ser
aprofundados em trabalhos futuros.

Recomenda-se, inicialmente, ampliar a faixa de taxas de resfriamento
investigadas, como aquelas associadas a manufatura aditiva ou a processos de
solidificagédo rapida. Essa abordagem permitiria avaliar os limites cinéticos do
crescimento eutético Al-Al;;Ce; e a estabilidade da fase primaria Al,,CeCr, em
regimes de resfriamento mais elevados.

Do ponto de vista microestrutural, sugere-se a utilizagdo de técnicas
tridimensionais, como microtomografia de raios X, FIB-SEM ou reconstrugcao
volumétrica por seccionamento seriado. Essas técnicas poderiam complementar
as analises bidimensionais realizadas neste trabalho, permitindo avaliar com
maior precisdo a conectividade, a distribuicdo espacial e os mecanismos de
coalescéncia ou esferoidizagao das fases intermetalicas durante o tratamento
térmico.

No campo mecanico, recomenda-se a realizagdo de ensaios em
temperatura elevada, especialmente compressao, fluéncia e fadiga térmica entre
300 °C e 500 °C. Esses ensaios permitiiam avaliar a estabilidade das
propriedades em condi¢cdes mais proximas das aplicacdes reais, especialmente
em componentes sujeitos a carregamentos térmicos e mecanicos prolongados.

Também se recomenda investigar variagdes graduais no teor de Cr e a
adicdo de outros elementos de baixa difusividade, como Mn, V, Mo ou W. A
associacao entre experimentos de solidificacdo, simulacbes termodinamicas e
modelagem cinética pode contribuir para o desenvolvimento de ligas Al-Ce—X
com microestruturas projetadas de forma mais preditiva.

Por fim, o pipeline de PDI desenvolvido neste trabalho pode ser
aprimorado por meio da incorporagao de técnicas de aprendizado de maquina,
segmentacdo supervisionada ou métodos hibridos de validagédo. Esse avango

permitiria aumentar a robustez da segmentacgao, reduzir limitagdes associadas a
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conectividade das particulas e ampliar a aplicagao da metodologia para outros

sistemas eutéticos e ligas fundidas complexas.
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APENDICE A - Cédigo do processamento digital de imagens

Pipeline PDI — Microestrutura Al-Ce

-*- coding: utf-8 -*-

Pipeline PDI — Microestrutura Al-Ce-X com validagao por mascaras "analise"

Estrutura esperada no Google Drive:
/content/drive/MyDrive/Pesquisas/mastercode/Binaria/
P1/
oh/
10h/
100h/
P5/
oh/
10h/
100h/

Dentro de cada pasta podem existir:
- imagens originais: exemplo.tif, exemplo.TIF, exemplo.png...

- mascaras manuais/bindarias: exemploanalise.tif ou exemplo_analise.tif

A versao atual também gera mapas rainbow por particula para validagao qualitativa
da conectividade/unido indevida de particulas.

IMPORTANTE:
Imagens com "anélise" no nome NAO entram no processamento geral.

Elas sdo usadas apenas como mascaras de referéncia para validar a segmentagao.

#

# BLOCO 1 — IMPORTAGOES
#

import os
import re
import json
import math
import warnings

from pathlib import Path
import numpy as np
import pandas as pd

import matplotlib.pyplot as plt

from skimage import io, color, exposure, filters, morphology, measure, segmentation, util
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from scipy import ndimage as ndi

from scipy import stats

warnings.filterwarnings("ignore", category=FutureWarning)

warnings.filterwarnings("ignore", category=UserWarning)

#
#BLOCO 2 — CONFIGURACOES GERAIS
#
USE_GOOGLE_DRIVE = True

if USE_GOOGLE_DRIVE:
try:
from google.colab import drive
if not os.path.exists("/content/drive"):
drive.mount("/content/drive")
except Exception:

print("Ambiente local detectado. Montagem do Google Drive ignorada.")

SOURCE_DIR = "/content/drive/MyDrive/Pesquisas/mastercode/Binaria"
BASE_OUTPUT_DIR = "/content/drive/MyDrive/Pesquisas/mastercode/Codigo_PDI_Validado_Drive"

# Para teste local, descomente e ajuste:
# SOURCE_DIR = "/mnt/data/Pesquisas/Binaria"
# BASE_OUTPUT_DIR = "/mnt/data/Codigo_PDI_Validado_Drive"

# Escala fisica
PIXELS_PER_UM = 11.55
SCALE_PX TO_UM =1.0/PIXELS_PER_UM

# Pré-processamento

# O corte deve ser aplicado antes da binarizagdo/segmentacgao.

# O mesmo corte ¢ aplicado as mascaras "analise" durante a validagéo.
# Opgoes: "none" ou "bottom".

CROP_MODE = "bottom"

CROP_FACTOR = 0.85

CONTRAST_PERCENTILES = (1, 99)

# Segmentagéo automatica principal

SEGMENTATION_METHOD = "otsu"  # "otsu", "yen", "li", "triangle", "local"
LOCAL_BLOCK_SIZE = 51

LOCAL_OFFSET =-5

# Limpeza morfoldgica

MIN_AREA_UM2 = 0.03

MIN_PARTICLE_SIZE_PX = max(3, int(MIN_AREA_UM2 / (SCALE_PX_TO_UM ** 2)))
CLOSING_RADIUS_PX =1

REMOVE_BORDER_OBJECTS = False



# Classificagdo morfoldgica por regras geométricas
SMALL_EQ_DIAMETER_PX =5

AR_LAMELLAR = 3.0

AR_AXIAL_MAX = 2.0

CIRC_AXIAL_MIN = 0.60

SOLIDITY_AXIAL_MIN =0.88

# Aeq por analise de area
WINDOW_SIZE_PX = 50
WINDOW_OVERLAP = 0.50
EUTECTIC_ZONE_DISTANCE_PX = 15
MIN_VALID_ZONE_FRACTION = 0.95

# Validagdo com mascaras manuais/binarias
VALIDATE_WITH_ANALISE_MASKS = True

ANALISE_TOKEN = "analise"

MANUAL_MASK_WHITE_IS_PHASE = True
COMPARE_SEGMENTATION_METHODS_IN_VALIDATION = True
METHODS_TO_COMPARE = ["otsu", "li", "yen", "triangle", "local"]

# Se True, imagens em pasta 5h ou com nome contendo 5h ser&o agrupadas como 10h

MERGE_5H_WITH_10H = False

# Salvamentos

SAVE_QC_FIGURES = True
SAVE_INDIVIDUAL_MASKS = True
SAVE_MORPHOLOGY_MAPS = True
SAVE_VALIDATION_FIGURES = True

# Validacéo qualitativa por mapas rainbow

# Modo principal: cada componente conectado recebe uma cor prépria.

# Unides indevidas aparecem como uma Unica regido de mesma cor, facilitando

# a inspecgéo visual da segmentacao.

SAVE_RAINBOW_MAPS = True

SAVE_RAINBOW_OVERLAY = True

RAINBOW_COLOR_MODE = "unique" # opgdes: "unique" ou "adjacency_minimal”
RAINBOW_NEIGHBOR_RADIUS_PX = 2

RAINBOW_OVERLAY_ALPHA = 0.45

RAINBOW_CMAP = "hsv_golden"

DISPLAY_NAMES = {
"P1":"15,9 °C/s",
"P5": "0 7 °C/s"

MORPH_COLORS = {
"Ramificada": (1.0, 0.0, 0.0),
"Lamelar": (1.0, 0.647, 0.0),
"Axial": (0.0, 0.0, 1.0)
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TIME_ORDER = {"0h": 0, "5h": 1, "10h": 2, "100h": 3, "Indefinido": 99}
IMAGE_EXTS = {"if", "iff", ".png", ".jpg", "jpeg", ".bmp"}

#

# BLOCO 3 — PASTAS E REGISTRO DE PARAMETROS

#

def create_output_structure(base_dir):

folders = [

]

"01_Imagens_QC",
"02_Mascaras_Binarias",
"03_Mapas_Morfologicos",
"03A_Mapas_Rainbow",
"03B_Rainbow_Overlay",
"04_Dados_Brutos",
"05_Resumo_Estatistico",
"06_Graficos",
"07_Validacao",
"07_Validacao/Comparacoes",
"07_Validacao/Mascaras_Automaticas",

"07_Validacao/Resumo_Metodos",

Path(base_dir).mkdir(parents=True, exist_ok=True)

for folder in folders:

Path(base_dir, folder).mkdir(parents=True, exist_ok=True)

def save_parameters(base_dir):

params = {

"SOURCE_DIR": SOURCE_DIR,
"BASE_OUTPUT DIR": BASE_OUTPUT DIR,

"PIXELS_PER_UM": PIXELS_PER_UM,

"SCALE_PX_TO_UM": SCALE_PX_TO_UM,

"CROP_MODE": CROP_MODE,

"CROP_FACTOR": CROP_FACTOR,

"CONTRAST_PERCENTILES": CONTRAST PERCENTILES,
"SEGMENTATION_METHOD": SEGMENTATION_METHOD,
"LOCAL_BLOCK_SIZE": LOCAL_BLOCK_SIZE,

"LOCAL_OFFSET": LOCAL_OFFSET,

"MIN_AREA_UM2": MIN_AREA_UM2,

"MIN_PARTICLE_SIZE_PX": MIN_PARTICLE_SIZE_PX,
"CLOSING_RADIUS_PX": CLOSING_RADIUS_PX,
"REMOVE_BORDER_OBJECTS": REMOVE_BORDER_OBJECTS,
"WINDOW._SIZE_PX": WINDOW_SIZE_PX,

"WINDOW_OVERLAP": WINDOW_OVERLAP,
"EUTECTIC_ZONE_DISTANCE_PX": EUTECTIC_ZONE_DISTANCE_PX,
"MIN_VALID_ZONE_FRACTION": MIN_VALID_ZONE_FRACTION,
"VALIDATE_WITH_ANALISE_MASKS": VALIDATE_WITH_ANALISE_MASKS,
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"ANALISE_TOKEN": ANALISE_TOKEN,
"MANUAL_MASK_WHITE_IS_PHASE": MANUAL_MASK_WHITE_IS_PHASE,
"COMPARE_SEGMENTATION_METHODS_IN_VALIDATION":
COMPARE_SEGMENTATION_METHODS_IN_VALIDATION,

"METHODS_TO_COMPARE": METHODS_TO_COMPARE,
"MERGE_5H_WITH_10H": MERGE_5H_WITH_10H,
"SAVE_RAINBOW_MAPS": SAVE_RAINBOW_MAPS,
"SAVE_RAINBOW_OVERLAY": SAVE_RAINBOW_OVERLAY,
"RAINBOW_NEIGHBOR_RADIUS_PX": RAINBOW_NEIGHBOR_RADIUS_PX,
"RAINBOW_OVERLAY_ALPHA": RAINBOW_OVERLAY_ALPHA,
"RAINBOW_COLOR_MODE": RAINBOW_COLOR_MODE,
"RAINBOW_CMAP": RAINBOW_CMAP,

}

with open(Path(base_dir, "parametros_processamento.json"), "w", encoding="utf-8") as f:

json.dump(params, f, indent=4, ensure_ascii=False)

#

# BLOCO 4 — LOCALIZAGAO DAS IMAGENS E PAREAMENTO COM MASCARAS "ANALISE"

#

def is_image_file(path):
return Path(path).suffix.lower() in IMAGE_EXTS

def is_analise_mask(path):
return ANALISE_TOKEN.lower() in Path(path).stem.lower()

def safe_name(filename):
name = Path(filename).stem

return re.sub(r"[*\w\-_]+", " ", name)

def normalize_pair_key(path_or_name):
"""Cria uma chave para parear original e mascara analise dentro da mesma pasta."""
stem = Path(path_or_name).stem.lower()
stem = stem.replace(ANALISE_TOKEN.lower(), ")
stem = re.sub(r"[\s_\-()]+", ", stem)

return stem

def get_taxa_from_path(path):
parts = [p.lower() for p in Path(path).parts]
if "p1" in parts:
return "P1"
if "p5" in parts:
return "P5"
text = str(path).lower()
if "p1" in text:

return "P1"
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if "p5" in text:
return "P5"

return "Indefinido"

def get_time_from_path_or_name(path):
parts = [p.lower() for p in Path(path).parts]
for candidate in ["100h", "10h", "5h", "0Oh"]:
if candidate in parts:
if candidate == "5h" and MERGE_5H_WITH_10H:
return "10h"

return candidate

f = Path(path).stem.lower()
if re.search(r"(*|[_\-\s])100h?($|[_\-\s])", f) or "100h" in f:
return "100h"
if re.search(r"(*|[_\-\s])10h?($|[_\-\s])", f) or "10h" in f:
return "10h"
if re.search(r"(*|[_\-\s])5h?($|[_\-\s])", f) or "5h" in f:
return "10h" if MERGE_5H_WITH_10H else "5h"
if re.search(r"(M[_\-\s])Oh?($|[_\-\s])", f) or re.search(r"[_\-\s]0O[ \-\s]", f):
return "Oh"

return "Indefinido"

def discover_dataset(source_dir):

""Retorna uma tabela de imagens originais e suas mascaras analise pareadas.

Imagens com 'analise’ sdo excluidas do processamento geral e usadas apenas na validagao.

O pareamento é feito dentro da mesma pasta, removendo o token 'analise' do nome.
source = Path(source_dir)
if not source.exists():

raise FileNotFoundError(f"Pasta ndo encontrada: {source_dir}")

all_files = sorted([p for p in source.rglob("*") if p.is_file() and is_image_file(p)])
mask_files = [p for p in all_files if is_analise_mask(p)]

original_files = [p for p in all_files if not is_analise_mask(p)]

# Mapa: (pasta, chave_normalizada) -> mascara analise
mask_map = {}
duplicate_masks =[]
for mp in mask_files:
key = (mp.parent.resolve(), normalize_pair_key(mp.name))
if key in mask_map:
duplicate_masks.append(str(mp))
else:

mask_maplkey] = mp
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rows =]
for op in original_files:
key = (op.parent.resolve(), normalize_pair_key(op.name))
manual_mask = mask_map.get(key)
rows.append({
"path": op,
"filename": op.name,
"relative_path": str(op.relative_to(source)),
"folder": str(op.parent.relative_to(source)),
"taxa": get_taxa_from_path(op),
"tempo": get_time_from_path_or_name(op),
"manual_mask_path": manual_mask,
"manual_mask_filename": manual_mask.name if manual_mask else ",
"has_manual_mask": manual_mask is not None,

)

df = pd.DataFrame([{k: (str(v) if isinstance(v, Path) else v) for k, v in row.items()} for row in rows])
info = {
"total_image_files_found": len(all_files),
"original_files_to_process": len(original_files),
"analise_masks_found": len(mask_files),
"paired_masks": int(df["has_manual_mask"].sum()) if not df.empty else 0,
"unpaired_analise_masks": len(mask_files) - (int(df["has_manual_mask"].sum()) if not df.empty else 0),
"duplicate_masks": duplicate_masks,

!

return df, info

#
# BLOCO 5 — PRE-PROCESSAMENTO E SEGMENTACAO
#
def to_uint8_gray(raw):

if raw.ndim > 2:
gray = color.rgb2gray(raw[;, :, :3])
gray = util.img_as_ubyte(gray)
else:
gray = raw.copy()
if gray.dtype != np.uint8:
gray = exposure.rescale_intensity(gray, out_range=(0, 255)).astype(np.uint8)

return gray

def apply_crop(gray):
if CROP_MODE.lower() == "none":

return gray
if CROP_MODE.lower() == "bottom":
h, _ = gray.shape
return gray[:int(h * CROP_FACTOR), 1]

raise ValueError("CROP_MODE deve ser 'none' ou 'bottom'.")
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def normalize_contrast(gray):
p_low, p_high = np.percentile(gray, CONTRAST_PERCENTILES)
if p_high <= p_low:
return gray.astype(np.uint8)

return exposure.rescale_intensity(gray, in_range=(p_low, p_high), out_range=(0, 255)).astype(np.uint8)

def load_and_preprocess(img_path):
raw = io.imread(str(img_path))
gray = to_uint8_gray(raw)
used = apply_crop(gray)
norm = normalize_contrast(used)

return raw, used, norm

def segment_image(img, method=SEGMENTATION_METHOD):
method = method.lower()
if method == "otsu™:
threshold = filters.threshold_otsu(img)
mask = img > threshold
elif method == "yen":
threshold = filters.threshold_yen(img)
mask = img > threshold
elif method == "li":
threshold = filters.threshold_li(img)
mask = img > threshold
elif method == "triangle":
threshold = filters.threshold_triangle(img)
mask = img > threshold
elif method == "local":
threshold = filters.threshold_local(img, block_size=LOCAL_BLOCK_SIZE, offset=LOCAL_OFFSET)
mask = img > threshold
else:

raise ValueError(f"Método de segmentagéo néo reconhecido: {method}")

mask = morphology.remove_small_objects(mask.astype(bool), min_size=MIN_PARTICLE_SIZE_PX)
if CLOSING_RADIUS_PX > 0:

mask = morphology.binary_closing(mask, morphology.disk(CLOSING_RADIUS_PX))
if REMOVE_BORDER_OBJECTS:

mask = segmentation.clear_border(mask)

return mask

def load_manual_mask(mask_path, target_shape=None):
raw = io.imread(str(mask_path))
gray = to_uint8_gray(raw)
used = apply_crop(gray)
# binarizagdo da mascara manual: branco = fase, preto = fundo



#

manual = used > filters.threshold_otsu(used) if np.unique(used).size > 2 else used > 0
if not MANUAL_MASK_WHITE_IS_PHASE:

manual = ~manual

if target_shape is not None and manual.shape != target_shape:
# Ajuste conservador: recorta para a intersegdo comum. Nao faz resize para nao distorcer a mascara.
h = min(manual.shape[0], target_shape[0])
w = min(manual.shape[1], target_shape[1])
manual = manuall:h, :w]

return manual.astype(bool)

# BLOCO 6 — DESCRITORES, MORFOLOGIA E Aeq

#

def classify_from_descriptors(eq_diameter_px, major_px, minor_px, aspect_ratio, circularity, solidity):

if eq_diameter_px < SMALL_EQ_DIAMETER_PX:
return "Axial"
if minor_px == 0 or not np.isfinite(aspect_ratio):
return "Ramificada”
if aspect_ratio > AR_LAMELLAR:
return "Lamelar”
if aspect_ratio < AR_AXIAL_MAX and circularity > CIRC_AXIAL_MIN and solidity > SOLIDITY_AXIAL_MIN:
return "Axial"

return "Ramificada"

def extract_particle_table(label_img, filename, taxa, tempo):

props = measure.regionprops_table(
label_img,
properties=(
"label", "area", "perimeter", "equivalent_diameter",
"major_axis_length", "minor_axis_length", "solidity",

"eccentricity", "orientation”, "centroid"

)
df = pd.DataFrame(props)
if df.empty:

return df

df = df.rename(columns={
"label": "ID_Particula",
"area": "Area_px",
"perimeter": "Perimetro_px",
"equivalent_diameter": "Diametro_Equivalente_px",
"major_axis_length": "Eixo_Maior_px",
"minor_axis_length": "Eixo_Menor_px",
"solidity": "Solidez",
"eccentricity": "Excentricidade”,

"orientation": "Orientacao_rad",
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"centroid-0": "Centroide_y",

"centroid-1": "Centroide_x",

b

df["Area_um2"] = df["Area_px"] * (SCALE_PX_TO_UM ** 2)

df["Perimetro_um"] = df["Perimetro_px"] * SCALE_PX_TO_UM

df["Diametro_Equivalente_um"] = df["Diametro_Equivalente_px"] * SCALE_PX_TO_UM

df["Razao_Aspecto"] = np.where(df["Eixo_Menor_px"] > 0, df["Eixo_Maior_px"] / df["Eixo_Menor_px"], np.inf)
dff"Circularidade"] = np.where(df["Perimetro_px"] > 0, (4 * np.pi * df["Area_px"]) / (df["Perimetro_px"] ** 2), np.nan)

df["Classe_Morfologica"] = [
classify_from_descriptors(eq, maj, minor, ar, circ, sol)
for eq, maj, minor, ar, circ, sol in zip(
df["Diametro_Equivalente_px"], df["Eixo_Maior_px"], df["Eixo_Menor_px"],
df["Razao_Aspecto"], df["Circularidade"], df["Solidez"]

df.insert(0, "Arquivo", filename)
df.insert(1, "Taxa", taxa)
df.insert(2, "Tempo", tempo)

return df

def create_morphology_map(label_img, particle_df):
morph_map = np.zeros((*label_img.shape, 3), dtype=float)
if particle_df.empty:
return morph_map
class_by label = dict(zip(particle_df["ID_Particula"], particle_df["Classe_Morfologica"]))
for label_value, cls in class_by_label.items():
morph_map[label_img == label_value] = MORPH_COLORS.get(cls, (1, 1, 1))

return morph_map

def build_label_adjacency(label_img, radius=2):

Constréi um grafo de adjacéncia entre componentes conectados.

Dois rétulos sao considerados vizinhos quando pixels pertencentes a objetos
diferentes estdo separados por uma distancia menor ou igual ao raio definido.
Esta fungéo é usada apenas para registrar estatisticas de vizinhanga e,
opcionalmente, para o modo "adjacency_minimal".

labels = np.unique(label_img)

labels = labels[labels != 0]

adjacency = {int(Ibl): set() for Ibl in labels}

if len(labels) == 0 or radius <= 0:



return adjacency

offsets =]
r = int(radius)
for dy in range(-r, r + 1):
for dx in range(-r, r + 1):
if dy == 0 and dx ==
continue
ifdy *dy +dx *dx<=r*r:
if dy > 0 or (dy == 0 and dx > 0):
offsets.append((dy, dx))

h, w = label_img.shape

pairs_all =]

for dy, dx in offsets:
y1a, y1b = max(0, dy), h + min(0, dy)
x1a, x1b = max(0, dx), w + min(0, dx)
y2a, y2b = max(0, -dy), h - max(0, dy)
x2a, x2b = max(0, -dx), w - max(0, dx)

a = label_img[y1a:y1b, x1a:x1b]

b = label_img[y2a:y2b, x2a:x2b]

mask =(a!=0)&(b!=0)& (a!=b)

if np.any(mask):
p1 = np.minimum(a[mask], b[mask]).astype(np.int64)
p2 = np.maximum(a[mask], b[mask]).astype(np.int64)
pairs_all.append(np.column_stack((p1, p2)))

if not pairs_all:

return adjacency

pairs_unique = np.unique(np.vstack(pairs_all), axis=0)
for a, b in pairs_unique:
adjacencylint(a)].add(int(b))
adjacencylint(b)].add(int(a))

return adjacency

def greedy_color_labels(adjacency):

Coloragao gulosa minima do grafo de adjacéncia.

Este modo economiza cores, mas pode gerar mapas com apenas 2 ou 3 cores.
Portanto, NAO é o modo recomendado para validago visual fina. Foi mantido
apenas como opgao metodoldégica.

color_assignment = {}

nodes = sorted(adjacency.keys(), key=lambda n: (len(adjacency[n]), n), reverse=True)

for node in nodes:
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used = {color_assignment[nbr] for nbr in adjacency[node] if nbr in color_assignment}
color_idx =0
while color_idx in used:
color_idx += 1
color_assignment[node] = color_idx

return color_assignment

def hsv_golden_palette(n):

Gera uma paleta deterministica com muitas cores visualmente distintas.

A distribuigdo dos matizes usa a razdo aurea para reduzir a chance de
particulas rotuladas em sequéncia receberem cores muito préximas. A fungao
retorna valores RGB no intervalo 0-1.
if n<=0:

return np.zeros((0, 3), dtype=np.float32)

phi = 0.618033988749895
hues = (0.07 + phi * np.arange(n)) % 1.0

# Alterna levemente saturagao e valor para aumentar contraste local.
sats = 0.72 + 0.25 * ((np.arange(n) * 7) % 11) / 10.0

vals =0.86 + 0.12 * ((np.arange(n) * 5) % 7) / 6.0

sats = np.clip(sats, 0.70, 0.98)

vals = np.clip(vals, 0.82, 1.00)

hsv = np.column_stack([hues, sats, vals])
try:
from matplotlib.colors import hsv_to_rgb
rgb = hsv_to_rgb(hsv)
except Exception:
# fallback simples: usa colormap HSV do Matplotlib
cmap = plt.get_cmap("hsv", n)
rgb = np.array([cmap(i)[:3] for i in range(n)], dtype=np.float32)
return rgb.astype(np.float32)

def create_unique_label_rainbow(label_img):

Gera mapa rainbow em modo classico: uma cor prépria para cada particula.

Este é o modo recomendado para validagéo qualitativa, pois evidencia se o
componente conectado foi individualizado corretamente. Quando duas particulas
aparecem unidas indevidamente, elas recebem uma Unica cor, sinalizando
visualmente a subsegmentagao/uniao artificial.

labels = np.unique(label_img)
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labels = labels[labels != 0]
rainbow = np.zeros((*label_img.shape, 3), dtype=np.float32)

color_assignment = {}

if len(labels) == 0:

return rainbow, color_assignment

if RAINBOW_CMAP == "hsv_golden":
palette = hsv_golden_palette(len(labels))
else:
cmap = plt.get_cmap(RAINBOW_CMAP, len(labels))
palette = np.array([cmap(i)[:3] for i in range(len(labels))], dtype=np.float32)

for i, Ibl in enumerate(labels):
Ibl_int = int(Ibl)
color_assignment[lbl_int] =i

rainbow([label_img == Ibl] = palette]i]

return rainbow, color_assignment

def create_rainbow_map(label_img, radius=RAINBOW_NEIGHBOR_RADIUS_PX):

Gera 0 mapa pseudocolorido rainbow.

Modo recomendado: RAINBOW_COLOR_MODE = "unique".
- Cada particula segmentada recebe uma cor prépria.
- Particulas vizinhas, por serem rétulos diferentes, recebem cores diferentes.

- Unibes indevidas aparecem como uma unica cor, auxiliando a validag&o visual.

Modo opcional: RAINBOW_COLOR_MODE = "adjacency_minimal".
- Usa coloragdo minima de grafo; pode produzir poucas cores e € menos util
para inspegao visual detalhada.

adjacency = build_label_adjacency(label_img, radius=radius)

if RAINBOW_COLOR_MODE == "adjacency_minimal":

color_assignment = greedy_color_labels(adjacency)
rainbow = np.zeros((*label_img.shape, 3), dtype=np.float32)
if not color_assignment:

return rainbow, adjacency, color_assignment
n_colors = max(color_assignment.values()) + 1
cmap = plt.get_cmap("gist_rainbow", max(n_colors, 2))
for Ibl, cidx in color_assignment.items():

rainbow([label_img == Ibl] = cmap(cidx)[:3]

return rainbow, adjacency, color_assignment

# Modo padrédo: uma cor por particula, semelhante ao rainbow do Cédigo 2.5.

rainbow, color_assignment = create_unique_label_rainbow(label_img)
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return rainbow, adjacency, color_assignment

def create_rainbow_overlay(gray_img, rainbow_img, alpha=RAINBOW_OVERLAY_ALPHA):
gray_rgb = color.gray2rgb(gray_img).astype(np.float32)
if gray_rgb.max() > 1.0:
gray_rgb /= 255.0
overlay = (1 - alpha) * gray_rgb + alpha * rainbow_img
overlay = np.clip(overlay, 0, 1)

return overlay

def save_rainbow_images(img_norm, label_img, out_base, clean):
"""Salva mapa rainbow puro e overlay rainbow sobre a micrografia normalizada."™"
if not (SAVE_RAINBOW_MAPS or SAVE_RAINBOW_OVERLAY):
return {}

Path(out_base, "03A_Mapas_Rainbow").mkdir(parents=True, exist_ok=True)

Path(out_base, "03B_Rainbow_Overlay").mkdir(parents=True, exist_ok=True)

rainbow, adjacency, color_assignment = create_rainbow_map(
label_img,
radius=RAINBOW_NEIGHBOR_RADIUS_PX
)
overlay = create_rainbow_overlay(img_norm, rainbow, alpha=RAINBOW_OVERLAY_ALPHA)

if SAVE_RAINBOW_MAPS:
fig, ax = plt.subplots(figsize=(8, 5))
ax.imshow(rainbow)
ax.set_title("Mapa rainbow por particula")
ax.axis("off")
plt.tight_layout()
fig.savefig(Path(out_base, "03A_Mapas_Rainbow", f*{clean}_rainbow.png"), dpi=300)
plt.close(fig)

if SAVE_RAINBOW_OVERLAY:
fig, ax = plt.subplots(figsize=(8, 5))
ax.imshow(overlay)
ax.set_title("Overlay rainbow")
ax.axis("off")
plt.tight_layout()
fig.savefig(Path(out_base, "03B_Rainbow_Overlay", f'{clean}_rainbow_overlay.png"), dpi=300)
plt.close(fig)

degrees = [len(v) for v in adjacency.values()] if adjacency else []

return {
"N_Cores_Rainbow": int(max(color_assignment.values()) + 1) if color_assignment else 0,
"Grau_Adjacencia_Max": int(max(degrees)) if degrees else 0,

"Grau_Adjacencia_Medio": float(np.mean(degrees)) if degrees else 0.0,
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def calculate_window_metrics(mask):
h, w = mask.shape
stride = max(1, int(WINDOW_SIZE_PX * (1 - WINDOW_OVERLAP)))
area_window_px = WINDOW_SIZE_PX * WINDOW_SIZE_PX
area_window_um2 = area_window_px * (SCALE_PX_TO_UM ** 2)
dist_map = ndi.distance_transform_edt(~mask)
valid_zone_map = dist_map < EUTECTIC_ZONE_DISTANCE_PX
rows =]
fory in range(0, h - WINDOW_SIZE_PX + 1, stride):
for x in range(0, w - WINDOW_SIZE_PX + 1, stride):
zone_slice = valid_zone_map[y:y+WINDOW_SIZE_PX, x:x+tWINDOW_SIZE_PX]
valid_fraction = float(np.mean(zone_slice))
if valid_fraction >= MIN_VALID_ZONE_FRACTION:
mask_slice = mask[y:y+WINDOW_SIZE_PX, x:x+WINDOW_SIZE_PX]
n_particles = int(measure.label(mask_slice).max())
if n_particles > 0:
rows.append({
"X": X,
"Y'y,
"Area_Janela_um2": area_window_umz2,
"N_particulas_janela": n_particles,
"Lambda_eq_um": math.sqrt(area_window_um2 / n_particles),
"Fracao_Fase_Janela": float(np.sum(mask_slice) / area_window_pXx),
"Fracao_Zona_Valida": valid_fraction,
D

return rows

#
# BLOCO 7 — VALIDAGAO
#

def segmentation_metrics(auto_mask, manual_mask):

h = min(auto_mask.shape[0], manual_mask.shape[0])
w = min(auto_mask.shape[1], manual_mask.shape[1])
auto = auto_mask[:h, :w].astype(bool)

manual = manual_mask][:h, :w].astype(bool)

tp = np.logical_and(auto, manual).sum()
fp = np.logical_and(auto, ~manual).sum()
fn = np.logical_and(~auto, manual).sum()

tn = np.logical_and(~auto, ~manual).sum()

dice=(2*tp)/(2*tp +fp + fn)if (2 *tp + fp + fn) > 0 else np.nan
iou=tp/(tp + fp + fn) if (tp + fp + fn) > O else np.nan

precision = tp / (tp + fp) if (tp + fp) > 0 else np.nan

recall =tp/ (tp + fn) if (tp + fn) > 0 else np.nan

frac_auto = auto.mean()

frac_manual = manual.mean()
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return {
"TP": int(tp), "FP": int(fp), "FN": int(fn), "TN": int(tn),
"Dice": dice,
"loU": iou,
"Precisao": precision,
"Recall": recall,
"Fracao_Automatica": frac_auto,
"Fracao_Manual": frac_manual,
"Erro_Absoluto_Fracao": abs(frac_auto - frac_manual),

"Erro_Relativo_Fracao": abs(frac_auto - frac_manual) / frac_manual if frac_manual > 0 else np.nan,

def save_validation_figure(img_norm, manual, auto, out_path, title):
if not SAVE_VALIDATION_FIGURES:
return
h = min(img_norm.shape[0], manual.shape[0], auto.shape[0])
w = min(img_norm.shape[1], manual.shape[1], auto.shape[1])
img = img_norm[:h, :w]
man = manual[:h, :w]

aut = auto[:h, :w]

man_cont = segmentation.find_boundaries(man, mode="outer")
aut_cont = segmentation.find_boundaries(aut, mode="outer")
overlay = np.dstack([img, img, img]).astype(float) / 255.0
overlay[man_cont] = [0, 1, 0] # verde: manual
overlay[aut_cont] = [1, 0, 1] # magenta: automatico

overlay[np.logical_and(man_cont, aut_cont)] = [1, 1, 0]

fig, axes = plt.subplots(1, 4, figsize=(18, 5))
axes[0].imshow(img, cmap="gray")
axes[0].set_title("Imagem normalizada")
axes[1].imshow(man, cmap="gray")
axes[1].set_title("Mascara analise")
axes[2].imshow(aut, cmap="gray")
axes[2].set_title("Mascara automatica")
axes[3].imshow(overlay)
axes[3].set_title("Contornos: manual/auto")
for ax in axes:

ax.axis("off")
fig.suptitle(title, fontsize=12)
plt.tight_layout()
fig.savefig(out_path, dpi=300)
plt.close(fig)

#
# BLOCO 8 — IMAGENS DE CONTROLE
#
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def save_qc_images(img_norm, mask, label_img, particle_df, out_base, clean):
# Garante que as pastas existam mesmo se o Drive demorar a sincronizar
Path(out_base, "01_Imagens_QC").mkdir(parents=True, exist_ok=True)
Path(out_base, "02_Mascaras_Binarias").mkdir(parents=True, exist_ok=True)
Path
Path
Path(out_base, "03B_Rainbow_Overlay").mkdir(parents=True, exist_ok=True)

(
(out_base, "03_Mapas_Morfologicos").mkdir(parents=True, exist_ok=True)
(out_base, "03A_Mapas_Rainbow").mkdir(parents=True, exist_ok=True)
(
if SAVE_INDIVIDUAL_MASKS:
fig, ax = plt.subplots(figsize=(8, 5))
ax.imshow(mask, cmap="gray")
ax.set_title("Mascara binaria")
ax.axis("off")
plt.tight_layout()
mask_dir = Path(out_base, "02_Mascaras_Binarias")
mask_dir.mkdir(parents=True, exist_ok=True)
fig.savefig(mask_dir / f"{clean}_mascara.png", dpi=300)
plt.close(fig)

contours = segmentation.find_boundaries(mask, mode="outer")

overlay = np.dstack([img_norm, img_norm, img_norm]).astype(float) / 255.0

overlay[contours] = [1, 0, 0]

morph_map = create_morphology map(label_img, particle_df)

rainbow, _, _ = create_rainbow_map(label_img, radius=RAINBOW_NEIGHBOR_RADIUS_PX)
rainbow_overlay = create_rainbow_overlay(img_norm, rainbow, alpha=RAINBOW_OVERLAY_ALPHA)

if SAVE_QC_FIGURES:

fig, axes = plt.subplots(1, 5, figsize=(22, 5))
axes[0].imshow(img_norm, cmap="gray")
axes[0].set_title("Imagem normalizada")
axes[1].imshow(mask, cmap="gray")
axes[1].set_title("Mascara")
axes[2].imshow(overlay)
axes[2].set_title("Contorno sobreposto")
axes[3].imshow(morph_map)
axes[3].set_title("Mapa morfolégico")
axes[4].imshow(rainbow_overlay)
axes[4].set_title("Rainbow overlay")
for ax in axes:

ax.axis("off")
plt.tight_layout()
fig.savefig(Path(out_base, "01_Imagens_QC", f"{clean}_QC.png"), dpi=300)
plt.close(fig)

if SAVE_MORPHOLOGY_MAPS:
fig, ax = plt.subplots(figsize=(8, 5))
ax.imshow(morph_map)
ax.set_title("Mapa morfolégico")

ax.axis("off")



plt.tight_layout()

fig.savefig(Path(out_base, "03_Mapas_Morfologicos", f*{clean}_morfologia.png"), dpi=300)

plt.close(fig)

save_rainbow_images(img_norm, label_img, out_base, clean)

#

# BLOCO 9 — ESTATISTICA E GRAFICOS

#
def ci95(values):
values = np.asarray(values, dtype=float)
values = values[np.isfinite(values)]
if len(values) < 2:
return np.nan

return stats.sem(values) * stats.t.ppf((1 + 0.95) / 2., len(values)-1)

def summarize_by_condition(df_images):
rows =]
metrics = [
"Fracao_Fase_Imagem", "Area_Media_um2", "Lambda_eq_Media_um",

"Fracao_Fase_Janelas_Media", "Pct_Axial", "Pct_Lamelar", "Pct_Ramificada
]
if df_images.empty:

return pd.DataFrame()

for (taxa, tempo), group in df_images.groupby(["Taxa", "Tempo"]):
entry = {
"Taxa": taxa,
"Tempo": tempo,
"N_Imagens": len(group),
"N_Particulas_Total": int(group["N_Particulas"].sum()),
"N_Janelas_Total": int(group["'N_Janelas_Validas"].sum()),
¥
for metric in metrics:
vals = group[metric].dropna().values
entry[f'{metric}_Media"] = np.mean(vals) if len(vals) else np.nan
entry[f'"{metric}_Desvio"] = np.std(vals, ddof=1) if len(vals) > 1 else np.nan

entry[f'{metric}_IC95"] = ci95(vals) if len(vals) > 1 else np.nan
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entry[f'"{metric}_CV_pct"] = 100 * np.std(vals, ddof=1) / np.mean(vals) if len(vals) > 1 and np.mean(vals) != 0 else

np.nan

rows.append(entry)
df = pd.DataFrame(rows)

dff"Ordem_Tempo"] = df["Tempo"].map(TIME_ORDER).fillna(99)

return df.sort_values(["Taxa", "Ordem_Tempo"]).drop(columns=["Ordem_Tempo"])

def summarize_validation(df_val):
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if df_val.empty:
return pd.DataFrame(), pd.DataFrame()
method_summary = df_val.groupby("Metodo").agg(
N=("Arquivo", "count"),
Dice_Media=("Dice", "mean"), Dice_Desvio=("Dice", "std"),
loU_Media=("loU", "mean"), loU_Desvio=("loU", "std"),

Precisao_Media=("Precisao", "mean"), Recall_Media=("Recall", "mean"),

Erro_Relativo_Fracao_Media=("Erro_Relativo_Fracao", "mean"),

).reset_index().sort_values("Dice_Media", ascending=False)

idx = df_val.groupby("Arquivo")["Dice"].idxmax()
best_by image = df_val.loc[idx].sort_values(["Taxa", "Tempo", "Arquivo"])

return method_summary, best_by_image

def make_graphs(df_images, df_particles, base_dir):
graph_dir = Path(base_dir, "06_Graficos")
if df_images.empty:
return
df_images = df_images.copy()
df_images["Ordem_Tempo"] = df_images["Tempo"].map(TIME_ORDER).fillna(99)

df_images = df_images.sort_values(["Taxa", "Ordem_Tempo"])

plt.figure(figsize=(9, 5))
for taxa, group in df_images.groupby("Taxa"):
g = group.groupby("Tempo", sort=False)["Fracao_Fase_Imagem"].mean()
plt.plot(g.index, g.values, marker="0", label=f"{taxa} - {DISPLAY_NAMES.get(taxa, taxa)}")
plt.ylabel("Fragéo de fase na imagem")
plt.xlabel("Tempo")
plt.title("Fracéo de fase por condigao")
plt.legend()
plt.tight_layout()
plt.savefig(graph_dir / "Fracao_Fase_por_Condicao.png", dpi=300)
plt.close()

plt.figure(figsize=(9, 5))

for taxa, group in df_images.groupby("Taxa"):
g = group.groupby("Tempo", sort=False)["Lambda_eq_Media_um"].mean()
plt.plot(g.index, g.values, marker="o0", label=f"{taxa} - {DISPLAY_NAMES.get(taxa, taxa)}")

plt.ylabel("Aeq médio (um)")

plt.xlabel("Tempo")

plt.title("Espagamento eutético equivalente por analise de area")

plt.legend()

plt.tight_layout()

plt.savefig(graph_dir / "Lambda_eq_por_Condicao.png", dpi=300)

plt.close()

morph_cols = ["Pct_Ramificada", "Pct_Lamelar", "Pct_Axial"]

for taxa, group in df_images.groupby("Taxa"):
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morph_mean = group.groupby("Tempo", sort=False)[morph_cols].mean()
if morph_mean.empty:
continue
bottom = np.zeros(len(morph_mean))
plt.figure(figsize=(8, 5))
for col in morph_cols:
plt.bar(morph_mean.index, morph_mean[col].values, bottom=bottom, label=col.replace("Pct_", "))
bottom += morph_mean[col].values
plt.ylabel("Fragéo numérica (%)")
plt.xlabel("Tempo")
plt.title(f"Distribuicdo morfoldgica - {taxa}")
plt.legend()
plt.tight_layout()
plt.savefig(graph_dir / f"Morfologia_ Empilhada_{taxa}.png", dpi=300)
plt.close()

if not df_particles.empty:
for taxa, group in df_particles.groupby("Taxa"):
vals = group["Area_umz2"].dropna()
if len(vals) == 0:
continue
plt.figure(figsize=(8, 5))
xmax = np.percentile(vals, 99)
plt.hist(vals, bins=40, density=True)
plt.xlim(0, xmax)
plt.xlabel("Area das particulas (um2)")
plt.ylabel("Densidade")
plt.title(f"Distribuicdo de area - {taxa}")
plt.tight_layout()
plt.savefig(graph_dir / f"Histograma_Area_{taxa}.png", dpi=300)

plt.close()
#
# BLOCO 10 — PROCESSAMENTO PRINCIPAL
#

def process_all_images():
create_output_structure(BASE_OUTPUT_DIR)
save_parameters(BASE_OUTPUT_DIR)

df_dataset, info = discover_dataset(SOURCE_DIR)

with open(Path(BASE_OUTPUT_DIR, "relatorio_descoberta_dataset.json"), "w", encoding="utf-8") as f:
json.dump(info, f, indent=4, ensure_ascii=False)

df_dataset.to_csv(Path(BASE_OUTPUT_DIR, "04_Dados_Brutos", "Indice_Imagens_Originais_e Mascaras.csv"),

index=False)

print("Resumo da leitura do dataset:")
print(f" Total de arquivos de imagem encontrados: {info['total_image_files_found']}")
print(f" Imagens originais a processar: {info['original_files_to_process']}")

print(f" Mascaras 'analise' encontradas: {info['analise_masks_found']}")
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print(f" Pares original x analise encontrados: {info['paired_masks']}")
print(f" Método principal: {SEGMENTATION_METHOD}")
print(f" CROP_MODE: {CROP_MODE}")

if df_dataset.empty:

raise FileNotFoundError(f"Nenhuma imagem original encontrada em: {SOURCE_DIR}")

particles_tables =[]
all_images =]
all_windows =[]
qc_rows =]

validation_rows =[]

for idx, row in df_dataset.iterrows():
img_path = Path(row["path"])
filename = row["filename"]
clean = safe_name(filename)
taxa = row["taxa"]
tempo = row["tempo"]

manual_mask_path = Path(row["manual_mask_path"]) if row["has_manual_mask"] else None

_, used_gray, norm = load_and_preprocess(img_path)

mask = segment_image(norm, SEGMENTATION_METHOD)
label_img = measure.label(mask)

particle_df = extract_particle_table(label_img, filename, taxa, tempo)
particles_tables.append(particle_df)

window_rows = calculate_window_metrics(mask)
for wr in window_rows:
wr.update({"Arquivo": filename, "Taxa": taxa, "Tempo": tempo})

all_windows.append(wr)

n_regions = len(particle_df)

phase_fraction = float(mask.mean())

morph_pct = particle_df["Classe_Morfologica"].value_counts(normalize=True) * 100 if not particle_df.empty else
pd.Series(dtype=float)

lambda_vals = [wr["Lambda_eq_um"] for wr in window_rows]

frac_win_vals = [wr["Fracao_Fase_Janela"] for wr in window_rows]

all_images.append({
"Arquivo": filename,
"Caminho_Relativo": row["relative_path"],
"Taxa": taxa,
"Tempo": tempo,
"Possui_Mascara_Analise": bool(row["has_manual_mask"]),
"Mascara_Analise": row["manual_mask_filename"],
"Altura_px": norm.shape[0],
"Largura_px": norm.shape[1],
"Area_Analisada_um2": norm.shape[0] * norm.shape[1] * (SCALE_PX_TO_UM ** 2),



122

"N_Particulas™ n_regions,
"Fracao_Fase_lmagem": phase_fraction,
"Area_Media_umz2": particle_df["Area_um2"].mean() if not particle_df.empty else np.nan,
"Area_Desvio_um2": particle_df["Area_um2"].std(ddof=1) if len(particle_df) > 1 else np.nan,
"N_Janelas_Validas": len(window_rows),
"Lambda_eq_Media_um": np.mean(lambda_vals) if lambda_vals else np.nan,
"Lambda_eq_Desvio_um": np.std(lambda_vals, ddof=1) if len(lambda_vals) > 1 else np.nan,
"Fracao_Fase_Janelas_Media": np.mean(frac_win_vals) if frac_win_vals else np.nan,
"Pct_Axial": morph_pct.get("Axial", 0.0),
"Pct_Lamelar": morph_pct.get("Lamelar", 0.0),
"Pct_Ramificada": morph_pct.get("Ramificada", 0.0),

)

status = "OK"
if n_regions == 0:

status = "SEM_PARTICULAS"
elif phase_fraction < 0.02:

status = "FRACAO_MUITO_BAIXA"
elif phase_fraction > 0.70:

status = "FRACAO_MUITO_ALTA"
elif len(window_rows) == 0:

status = "SEM_JANELAS_VALIDAS"

qc_rows.append({
"Arquivo": filename,
"Caminho_Relativo": row["relative_path"],
"Taxa": taxa,
"Tempo": tempo,
"Status_QC": status,
"N_Particulas": n_regions,
"Fracao_Fase_Imagem": phase_fraction,
"N_Janelas_Validas": len(window_rows),

"Possui_Mascara_Analise": bool(row["has_manual_mask"]),

)
save_gc_images(norm, mask, label_img, particle_df, BASE_OUTPUT_DIR, clean)

# Validagdo com a mascara analise pareada, se existir.
if VALIDATE_WITH_ANALISE_MASKS and manual_mask_path is not None and manual_mask_path.exists():
manual = load_manual_mask(manual_mask_path, target_shape=mask.shape)
methods = METHODS_TO_COMPARE if COMPARE_SEGMENTATION_METHODS_IN_VALIDATION else
[SEGMENTATION_METHOD]
for method in methods:
auto = segment_image(norm, method)
metrics = segmentation_metrics(auto, manual)
metrics.update({
"Arquivo": filename,
"Caminho_Relativo": row["relative_path"],

"Taxa": taxa,



123

"Tempo": tempo,
"Mascara_Analise": manual_mask_path.name,
"Metodo": method,
"Shape_lmagem": f{norm.shape[0]}x{norm.shape[1]}",
"Shape_Mascara": f"{manual.shape[0]}x{manual.shape[1]}",
)
validation_rows.append(metrics)
if method == SEGMENTATION_METHOD:
out_png = Path(BASE_OUTPUT_DIR, "07_Validacao", "Comparacoes", f*{clean}_{method} validacao.png")
save_validation_figure(norm, manual, auto, out_png, f'{filename} — {method}")
fig, ax = plt.subplots(figsize=(8, 5))
ax.imshow(auto, cmap="gray")
ax.axis("off")
ax.set_title(f"Mascara automatica — {method}")
plt.tight_layout()
auto_dir = Path(BASE_OUTPUT_DIR, "07_Validacao", "Mascaras_Automaticas")
auto_dir.mkdir(parents=True, exist_ok=True)
fig.savefig(auto_dir / f'{clean}_{method}_auto.png", dpi=300)
plt.close(fig)

if (idx + 1) % 10 == 0 or (idx + 1) == len(df_dataset):

print(f"Processadas {idx + 1}/{len(df_dataset)} imagens originais...")

df_particles = pd.concat(particles_tables, ignore_index=True) if particles_tables else pd.DataFrame()
df_images = pd.DataFrame(all_images)

df_windows = pd.DataFrame(all_windows)

df_qc = pd.DataFrame(qc_rows)

df_validation = pd.DataFrame(validation_rows)

df_particles.to_csv(Path(BASE_OUTPUT_DIR, "04_Dados_Brutos", "Dados_Por_Particula.csv"), index=False)

df_images.to_csv(Path(BASE_OUTPUT_DIR, "04_Dados_Brutos", "Dados_Por_Imagem.csv"), index=False)

df _windows.to_csv(Path(BASE_OUTPUT_DIR, "04_Dados_Brutos", "Dados_Por_Janela_Lambda_eq.csv"),
index=False)

df_qgc.to_csv(Path(BASE_OUTPUT_DIR, "05_Resumo_Estatistico", "Relatorio_QC.csv"), index=False)

summary = summarize_by_condition(df_images)
summary.to_csv(Path(BASE_OUTPUT_DIR, "05_Resumo_Estatistico", "Resumo_Por_Condicao.csv"), index=False)

make_graphs(df_images, df_particles, BASE_OUTPUT_DIR)

if not df_validation.empty:
df_validation.to_csv(Path(BASE_OUTPUT_DIR, "07_Validacao",
"Metricas_Validacao_Segmentacao_Todos_Metodos.csv"), index=False)

method_summary, best_by_image = summarize_validation(df_validation)

method_summary.to_csv(Path(BASE_OUTPUT_DIR, "07_Validacao", "Resumo_Metodos",
"Resumo_Validacao_Por_Metodo.csv"), index=False)
best_by image.to_csv(Path(BASE_OUTPUT_DIR, "07_Validacao", "Resumo_Metodos",

"Melhor_Metodo_Por_Imagem.csv"), index=False)



print("\nProcessamento concluido.")

print(f'Resultados salvos em: {BASE_OUTPUT_DIR}")

if not df_validation.empty:
print(f"Validagao concluida com {df_validation['Arquivo'].nunique()} pares original x analise.")
print("Resumo médio por método:")

print(summarize_validation(df_validation)[0])

return df_particles, df_images, df_windows, summary, df_qc, df_validation

#

#BLOCO 11 — EXECUCAO
#

if _name__=="__main__"

df_particles, df_images, df_windows, df_summary, df_qc, df_validation = process_all_images()
print("\nResumo por condigao:")
print(df_summary)
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