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RESUMO

O presente trabalho objetiva a analise do efeito de refino microestrutural de
nanoparticulas cerédmicas (Al203, SiO2, TiO2 e ZrOz2) introduzidas via portadores com
matriz metalica (no caso o cobre) obtidos por processamento coloidal e adicionados
em aluminio puro. Também ¢é analisada a efetividade desta técnica na adi¢ao de cobre
como elemento de liga no aluminio, formando ligas Al-Cu hipoeutéticas. Para tanto
foram preparados portadores destas nanoparticulas com matriz metalica (liga
aluminio-cobre), os quais foram introduzidos diretamente no metal fundido. Os
portadores sdo constituidos de particulas micrométricas de aluminio e cobre e
as nanoparticulas foram incorporadas nos portadores via colagem de barbotina.
Esta técnica de processamento, é inovadora no que concerne a aplicagao em metais
e consiste na preparacdo de uma suspensao aquosa de particulas metalicas onde
é feita a dispersdo das nanoparticulas ceramicas. Tal técnica visa facilitar a
desaglomeragdo do poé cerédmico. Posteriormente o componente colado foi
submetido a moagem de alta energia, para homogeneizacdo da mistura e
fragmentacéao de particulas), seguida de compactacgao e sinterizagao, para posterior
adicdo ao banho de aluminio fundido. A utilizacdo das nanoparticulas como agentes
nucleantes visa 0 aumento do numero de sitios de nucleacdo por unidade de
volume, e possivelmente do numero de nucleos de solidificagao, além de servirem
como elementos segregantes que restringem o crescimento da frente de solidificagao,
o que leva a um refino mais eficaz da estrutura de graos do material. As amostras
Al-22,1Cu inoculadas com 0,1% em peso de TiO2 apresentaram refino de gréao
significante, que é melhorado com o aumento do tempo de permanéncia no banho de
10 para 20 minutos. Os tamanhos de grao em média diminuiram de 0,66mm para
0,40mm, respectivamente. Como as ligas Al-Cu hipoeutéticas formadas excedem o
limite de solubilidade do cobre no aluminio (5,6%), o refino pode ser atribuido a adi¢ao
de TiO2. Os espagamentos interdendriticos secundarios obtidos, de 56,63 + 8,74um e
56,26 + 5,47um para as ligas Al-13,88Cu inoculada com SiO2 e AI-22,1Cu
respectivamente, se mostraram levemente menores que o de uma liga Al-Cu
hipoeutética presente na literatura. Adicionalmente, as microestruturas obtidas para

as mesmas ligas se mostraram semelhantes a ligas Al-Cu também encontradas na



literatura, sugerindo que a introdugéo de cobre como elemento de liga via processo

coloidal dos portadores de nanoparticulas é eficaz.

Palavras-chave: Refinamento de grao; Ligas Al-Cu; Colagem de barbotina;
anoparticulas ceramicas.



ABSTRACT

The present work aims to analyze the microstructural refining effect of ceramic
nanoparticles (Al203, SiOz2, TiO2 and ZrOz2) introduced via metal matrix carriers (in this
case copper) obtained by colloidal processing and added in pure aluminum. The
effectiveness of this technique in the addition of copper as an alloying element in
aluminum, forming hypoeutetic Al-Cu alloys, is also analyzed. For this purpose,
carriers of these metal matrix nanoparticles (aluminum-copper alloy) were prepared
and introduced directly into the molten metal. The carriers are made up of aluminum
and copper micrometer particles and the nanoparticles were incorporated into the
carriers via slip casting. This processing technique is innovative in its application to
metals and consists in the preparation of an aqueous suspension of metallic particles
where the ceramic nanoparticles are dispersed. Such technique aims to facilitate the
deagglomeration of the ceramic powder. Subsequently, the bonded component was
subjected to high-energy grinding, for homogenization of the mixture and
fragmentation of particles), followed by compaction and sintering, for subsequent
addition to the cast aluminum bath. The use of nanoparticles as nucleating agents
aims at increasing the number of nucleation sites per unit volume, and possibly the
number of solidification nuclei, as well as serving as segregating elements that restrict
the growth of the solidification front, leading to a more effective refining of the grain
structure of the material. The Al-22.1Cu samples inoculated with 0.1% by weight of
TiO2 showed significant grain refining, which is improved by increasing the holding
time from 10 to 20 minutes. Grain sizes on average decreased from 0.66mm to
0.40mm, respectively. As the hypoeutectic Al-Cu alloys formed exceed the copper
solubility limit in aluminum (5.6%), refining can be attributed to the addition of TiO2.
The secondary interdendritic spacings obtained, of 56.63 + 8.74um and 56.26 *
5.47um for the Al-13,88Cu alloys inoculated with SiO2 and Al-221Cu respectively,
were slightly smaller than that of an Al-Cu Hypoeutectic alloy present in the literature.
In addition, the microstructures obtained for the same alloys were found to be similar
to the AI-Cu alloys also found in the literature, suggesting that the introduction of
copper as an alloying element via the colloidal process of nanoparticle carriers is
effective.

Keywords: Grain Refinement; Al-Cu alloys; Slip casting; Ceramic nanoparticles.
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1. INTRODUGAO

As ligas de aluminio fundidas utilizadas comercialmente demandam uma
estrutura de gréos refinada e equiaxial’2, a qual é dependente de varios fatores,
como composicdo quimica, taxa de solidificacdo e a adicdo de inoculantes,
que fornecem sitios para nucleagdo heterogénea e restringem o crescimento dos
graos!. A adigdo destes inoculantes é realizada, normalmente por meio da
introdugéo de particulas solidas micrométricas no aluminio fundido, as quais geram
sitios nucleantes no banho de metal liquido, produzindo refino de grado pelos
mecanismos de nucleagdo e supressdo do crescimento de graos (colunares e

grosseiros)?3.

O interesse no refino da microestrutura do aluminio advém do fato de que
dessa maneira melhoram-se algumas propriedades mecénicas do metal. Uma
microestrutura de gréos fina e equiaxial possui alta tensdo de escoamento,
alta tenacidade e melhor trabalhabilidade. Além disso, tal microestrutura
proporciona homogeneidade de fases e microporosidade em fina escala, o que
melhora a usinabilidade, proporciona um bom acabamento de superficie,
resisténcia a trinca de contragao (fundi¢do), além de outras propriedades. Devido
a esta melhora nas caracteristicas do material, a pratica de refinamento de

grao é utilizada em larga escala na industria de fundigao®.

Os inoculantes mais utilizados industrialmente em aluminio sédo os
baseados no sistema Al-Ti-B%58, sendo a composigao (Al —5%Ti— 1%B em peso) a
mais empregada®’. A inoculagdo consiste na introdugdo da liga mae, geralmente
na forma de vareta ao aluminio fundido, de modo que se tenham particulas de
TiB2 e AlsTi dentro de uma matriz de aluminio-a®. Desse modo, o aluminio «
funciona como um ‘carregador” e as particulas de AlsTi dissolvem-se no banho
devido a tendéncia de diluicdo do titdnio, e as particulas de TiB2 permanecem
estaveis. O poder de refinamento de ligas m&e do sistema Al-Ti-B s6 é eficaz
quando a quantidade de titanio € superior a necessaria para a combinagdo com
o boro na forma de TiB2°. Assim sendo, o titanio em excesso serve como soluto junto

a frente de solidificagao®, o que restringe o crescimento dos grdaos de aluminio-a23°
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pelo mecanismo de superresfriamento constitucional. Neste caso, o papel do TiB2 é

agir como nucleante ativo?.

No presente trabalho, propbe-se a anadlise do efeito inoculante de
nanoparticulas ceramicas incorporadas ao cobre por colagem de barbotina em
aluminio comercialmente puro, e também analisar o efeito da adigdo do cobre por
essa via de processamento como elemento de liga, formando ligas Al-Cu
hipoeutéticas, bem como avaliar o efeito inoculante das nanoparticulas ceramicas nas
mesmas. Em termos de refino, as amostras foram comparadas com uma amostra em
que foi utilizado um inoculante pertencente ao sistema AI-Ti-B, produzido em
condi¢gdes comparaveis de processamento. Visto que geralmente os inoculantes
utilizados tanto em pesquisas como em escala industrial sd&o em sua maioria
formados por particulas micrométricas, sugere-se que empregando-se o uso de
particulas de tamanho nanométrico, o efeito inoculante possa ser mais efetivo, visto
que aumenta-se o numero de particulas por unidade de volume em relacdo as
particulas micrométricas no banho. Isso pode acarretar em um numero muito
maior de nucleos de solidificagdo no metal liquido, gerando um melhor

refinamento da microestrutura.

As nanoparticulas escolhidas para servir como inoculantes foram de 4 tipos
diferentes: Al20s, SiOz2, TiO2 e ZrO2. O zircdnio mostrou-se um eficiente nucleante
de aluminio na forma de particulas de AlsZr, como demonstrado no trabalho de
Wang et al®>. Os compostos TiO2 e SiO2 foram utilizados principalmente pelo
poder segregante dos elementos titanio e silicio, que desse modo podem restringir o
crescimento de grao na frente de solidificagdo. No caso do TiO2, além do grande
poder segregacao do titanio, o carbono residual pode reagir com este elemento,
formando TiC, que é um nucleante eficiente de aluminio a*. O composto Al2O3
pode ser considerado como um potente nucleante de aluminio a, como observado
no trabalho de CHOI, H. et al'?, onde foram feitas adigdes de cobre e nanoparticulas
de Al20s3 na liga Al-7Si0.3Mg. Além disso, O Al203 neste caso mostrou-se eficiente em
restringir o crescimento da fase eutética, através de mecanismo de arraste (pinning).

As nanoparticulas foram incorporadas a uma matriz de cobre (matriz
metalica) através de processo coloidal, no caso a colagem de barbotina. Este

tipo de processamento geralmente é utilizado para confeccionar materiais
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ceramicos, sendo inovador na aplicagao em metais. A idéia principal de se utilizar o
processo coloidal paraa producdo do portador de nanoparticulas reside na
facilidade de desaglomeracdo destas particulas ceramicas, que se tornam
individualizadas e consequentemente mais reativas na formacado de embrides, apos
a inser¢ao no banho de aluminio fundido. Em uma tese de doutorado de Lussoli,
R. J.", as nanoparticulas cerdmicas foram devidamente incorporadas ao ferro por
colagem de barbotina, formando Fe-ZrO2 e FeBaTiOs. Depois de coladas, moidas
e compactadas, foram adicionadas como inoculantes em ferro fundido.
Observou-se por microscopia optica e eletrdnica, grafitas lamelares em torno
dessas particulas, indicando a ocorréncia do efeito inoculante. Em trabalho da
mesma autora’?, onde foi utilizado o processo coloidal para a confeccdo de colados
de ferro com nanoparticulas de silica. Observou-se que estas foram adsorvidas
na superficie do ferro durante a consolidagdo. A silica recobriu as particulas de
ferro, havendo pouca perda de silica durante o processo.

Na tese de doutorado de Vieira Jr, L. E. et. al.’®, bem como em um trabalho
do mesmo autor'™, possibilitou-se a obtencido de colados de cobre, a partir do
processo de colagem de barbotina em molde de gesso. O procedimento de
preparagao das suspensodes e colagem adotados no presente trabalho teve como
base estes dois trabalhos supracitados.

Ap0bs o processo de colagem, as amostras foram moidas em moinho de alta
energia para melhor dispersdo das nanoparticulas, além de promover a
fragmentacdo dos aglomerados em forma de “cascas”. Posteriormente ocorreu a
mistura dos pdés moidos de cobre com nanoparticulas com pd de aluminio
micrométrico, em duas composicdes proximas a do eutético Al-Cu, o que facilita sua
dissolucdo no banho de aluminio fundido. Posteriormente esse material foi
conformado em pastilhas e sinterizado, para minimizar a formagdo de Oxidos
durante a inser¢ao no banho, facilitando a nucleagéo.

A proposta original deste trabalho consiste na utilizagdo de portadores de
nanoparticulas inoculantes fabricados por colagem de barbotina (cobre +
nanoparticulas) para o refinamento de grdo de aluminio puro e ligas Al-Cu
hipoeutéticas, bem como para a introdu¢do do cobre como elemento de liga em

aluminio.
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2. OBJETIVOS

2.1. OBJETIVO GERAL

O objetivo do presente trabalho é introduzir nanoparticulas ceramicas como
inoculantes, bem como cobre como elemento de liga em aluminio puro através de
portadores fabricados por colagem de barbotina, e testar o efeito de refino

microestrutural proporcionado pelas particulas manométricas.

2.2. OBJETIVOS ESPECIFICOS

. Efetivar a obtencédo de suspensdes estaveis de particulas micrométricas de

cobre e de nanoparticulas ceramicas (Al203, TiO2 e SiO2) em meio liquido.

. Avaliar a eficiéncia da técnica de colagem de barbotina em metais para
produzir portadores de nanoparticulas, bem como para introduzir o cobre como

elemento de liga no aluminio.

. Estudar o efeito de refino das nanoparticulas ceramicas (ZrO2, Al203, TiO2
e SiO2) introduzidas juntamente com o cobre em aluminio comercialmente puro e
em ligas Al-Cu hipoeutéticas, e comparar os resultados com os de uma amostra
retirada da literatura, produzida em condicbes semelhantes, refinada com

inoculantes a base de Al-Ti-B também processados de maneira similar.

. Propor mecanismos atuantes no processo de refino de gréo.
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3. REVISAO DA LITERATURA

Neste capitulo objetiva-se apresentar o0s aspectos tedricos,
consideragdes e dados retirados da literatura, que irdo proporcionar um melhor
embasamento e entendimento do presente trabalho. Nas proximas secdes serao
abordados os temas de fundamentos de solidificacdo, bem como teorias de

inoculagao e colagem de barbotina em metais.

3.1. FUNDAMENTOS DE SOLIDIFICACAO

A maioria dos produtos metalicos comerciais € solidificada a partir de uma fase
liquida, seja diretamente na forma final (pecas fundidas) ou em lingotes, que passam
por etapas adicionais de processamento até chegar na sua forma final'®. Nos
processos de solidificacdo, é de suma importancia entender os mecanismos pelos
quais ela ocorre, bem como os parametros que a afetam, tais como gradiente
térmico, taxa de resfriamento, composicdo quimica, que influenciardo diretamente
nas propriedades mecéanicas do metal solidificado'. Para se entender melhor os
mecanismos de solidificacdo, ha de se explorar alguns tdpicos essenciais que
fundamentam o conhecimento a respeito desse tema, que serdo apresentados a

sequir.

3.1.1. Nucleagao

Em termos de solidificagdo, entende-se por nucleagcdo a formacédo de
particulas solidas (nucleos estaveis), de modo que se forme um pequeno cristal a
partir do liquido, que seja capaz de crescer no meio liquido. Este processo é
dependente dos aspectos termodindmicos e cinéticos da transformacgéo'’. A
nucleagéo pode ser classificada em nucleagdo homogénea e heterogénea.



23

3.1.1.1. Nucleagdo Homogénea

A nucleacdo homogénea pode ser definida como aquela que ocorre apenas
por meio de flutuagcdes termodindmicas que ocorrem aleatoriamente no liquido, ou
seja, esse tipo de nucleagdo nao sofre influéncia de nenhum outro tipo de
superficie extrinseca, como por exemplo de particulas que se encontrem em
suspensdo dentro do liquido, ou mesmo das paredes do molde utilizado na
solidificagéo®.

Considerando o aspecto termodinamico, existe uma barreira energética para a
formacéo do sélido, visto que a mesma depende da criagdo de uma interface entre as
duas fases, dependendo de um certo grau de energia livre disponivel. A seguir
procede-se a explicagdo de como sucede o balango de energias para que ocorra a
formacéao do sdlido.

Considere-se que em um dado volume de liquido a uma dada
temperatura abaixo da temperatura de fusdo, alguns atomos do liquido se
juntem para formar uma pequena esfera de sélido. A energia total do sistema tera
duas contribuigées: uma volumétrica devido a formagdo de um pequeno volume
de solido, que sera uma contribuicdo negativa devido a menor energia do volume
do so6lido como um todo, e uma contribuicdo superficial, que sera positiva devido
a criagdo de uma interface sdlido/liquido’®. Sendo assim, a energia livre total pode
ser dada por:

AGr = - 3T R3AG + 4nR2y, Equag&o (1)

Ou

AG, = —ZR3XL 4 4nR?y, Equacio (2)
3 Ty

Onde:

AG¢ = variagao da energia livre total;
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AG = variagdo da energia livre relacionada ao
volume R = raio da particula sdlida;
y,= energia livre da interface
solido/liquido;
L = calor latente de fuséo;

T =temperatura de fuséo.

Os termos das equagdes 1 e 2 podem ser representados pelo grafico da Figura
1 em funcgédo do raio da particula sdlida.

Figura 1 - Associagao da energia livre com a nucleagdo homogénea de uma esfera

de raio R.
A
Energia
AG interfacial
AG * //7@
/ \
. \
. \
0 :j\/ : >
R* \ R
\
\
AG,
Energia livre
de volume

Fonte: GARCIA, A. (2001)"7.

Pode-se observar que a energia livre de superficie é crescente, pois o termo

y, € sempre positivo e a superficie cresce com o crescimento do embrido. Ja

a energia livre de volume é negativa para valores positivos de super-resfriamento

AT. O grafico também mostra a curva resultante das duas formas de energia, onde
ra . . * yé . . ~
se pode observar um valor maximo de energia AG , que € a energia de ativacao

4 ’ . *
que deve ser alcangcada para que se forme um nucleo estavel de raio R,
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designado como raio critico. Dessa maneira, entende-se que aglomerados de
particulas que alcancem R> R", formam nucleos estaveis com tendéncia a
crescerem dentro do liquido, ao passo que os que possuirem R< R*, tendem a
dissolver no liquido [17]. O raio critico (R*), bem como a barreira de energia livre
critica (AG*) podem ser calculados através da derivacdo da energia total (AG¢)
dada pela equacado 1 em fungéo do raio do embrido, o que resulta nas equacgdes 3 e

4 | de onde se extraem o AG eoR” respectivamente.

« _ lémy3 T? ~
AG* = ATy Equacédo 3

x _ 2vsiT -
=T Equacao 4

E importante ressaltar a dependéncia do R e do AG" em relacdo ao
super-resfriamento AT. Se considerarmos temperaturas muito préximas ao ponto
de fusao, o raio critico tendera ao infinito com a diminui¢cdo do super-resfriamento
para valores préximos de zero. Isso fara com que o decréscimo na energia livre de
volume ndo seja suficiente para compensar o aumento de energia livre devido

a superficie. No caso de um aumento do super-resfriamento, facilita-se a
~ . . * * . .
nucleagdo, e consequentemente diminui-se 0 R* e 0 AG 7. A Figura 2 ilustra este
* .
comportamento. Pode-se notar que o AG tende a crescer rapidamente com a

diminuicdo do AT, e da mesma forma o R" & inversamente dependente do

superresfriamento’®.
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Figura 2 - Energia livre AG versus raio R, para a nucleagdo homogénea de uma
particula esférica a partir do liquido para diferentes valores de superresfriamento.
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Fonte: GLICKSMAN, M. E. (2010)"8.

Elucidados os conceitos a respeito da nucleagdo homogénea, bem como a sua
correlagdo com o superresfriamento, sabe-se da necessidade de um dado
superresfriamento para que a nucleagao ocorra. Adicionalmente, pode-se definir o
quao rapido um nucleo se forma no liquido a um dado superresfriamento, ou
seja, a taxa de nucleacdo homogénea (Nnom). Tal grandeza pode ser definida pela

equagao 5.
A ~
Nhom = foCoexp {— 3732} Equacéo 5

Onde:

fo = funcdo complexa que depende da frequéncia de vibragao dos atomos
Co = concentracdo de atomos por unidade de
volume

A = Termo relativamente insensivel a temperatura

Na Figura 3 a taxa de nucleagdo homogénea € plotada em fungdo do
superresfriamento. Nota-se que a Nhom muda de praticamente zero para valores
altos (da magnitude de varias ordens de grandeza), sobre uma faixa estreita de

temperatura. Isto se deve ao termo (AT)? dentro da exponencial na equagéo 5.



27

Sendo assim, existe um superresfriamento critico (ATN) para que a nucleagao
ocorra'®. Os valores de ATN variam para os metais, porém generaliza-se que a

maioria deles possui um valor em torno de 0,2Tm (~200k)6.17.

Figura 3 - Taxa de nucleagcdo homogénea versus superresfriamento.

hom

0 ATy AT

Fonte: PORTER, D. A; EASTERLING, K. E. (2009)'S.

3.1.1.2. Nucleagéo heterogénea

Entende-se por nucleagdo heterogénea aquela que ocorre através de uma
agao catalizadora proveniente de agentes externos (que ndo os atomos do proprio
metal), como paredes do molde, particulas sodlidas em suspensdo no liquido,
peliculas de oxido na superficie do liquido, bem como elementos ou compostos
inseridos com o objetivo de facilitar a nucleagdo. Sendo assim, as particulas servem
como facilitadores energéticos para a nucleacdo, visto que elas atuam como
substrato para que a nucleagdo se inicie'’”. Como a nucleagdo ocorre mais
facilmente a pequenos superresfriamentos, a energia interfacial deve ser reduzida,
como sugere a equacao 4. A maneira mais simples de se conseguir essa redugéo
€ assumindo que o nucleo surge como uma calota esférica sobre um substrato
plano'®'7. Este modelo foi desenvolvido por Volmer e Flood e é chamado de
modelo da calota esférica'®. A Figura 4 ilustra como seria um embrido sdélido se

formando em contato com um substrato perfeitamente plano.
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Figura 4 - Calota esférica de solido sobre um substrato plano durante a nucleagao

heterogénea.
NUCLEO
8
\ SOLIDO LiQUIDO
TTTTTITT 77777777 777777 7777777777777 777777777
/ SUBSTRATO \

Fonte: GARCIA, A. (2001)'7.

Considere-se as tensoes interfaciais expostas na figura, sendo elas:

y 1= Tensao interfacial sdlido liquido;
y= Tensao interfacial solido substrato;

yu= Tensao interfacial liquido substrato.

Se o embrido possui a forma de uma calota esférica, com um angulo de
molhamento e, a energia do sistema é diminuida. O angulo de molhamento deve
ser tal que as tensdes interfaciais devem ser balanceadas no plano do substrato,

como mostra a equacao 6, sendo que o e é dado pela equagao 7.

Yu = s1t sLcoso Equacao 6
e
cos § = Fuzvs) Equacdo 7

Y
E de modo analogo a nucleagdo homogénea pode-se determinar a energia livre total

para a nucleagdo heterogénea (AGy.:), como mostram as equagdes 8 e 9 6,

AGher = {—3TR3AGy + 4Ry 1} S(6) Equacao 8
Onde

(2+cos 6)(1—cos 6)?

50) = 4

Equacao 9
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O angulo de molhamento diminui com o aumento da molhabilidade, ou seja,
para um angulo de 180°, a variagao de energia livre critica é igual a para a nucleagao
homogénea. Porém, quando 6 vai diminuindo, torna-se mais propensa em
termos energéticos a nucleagdo heterogénea com auxilio do substrato, o que
torna menor a barreira energética para a nucleagdo. Isto reflete em menores
superresfriamentos para angulos de molhamento pequenos. Sendo assim,

quanto menor o 6, maior a molhabilidade, e melhor o efeito nucleante do substrato.

O substrato, no entanto, pode ndo ser plano e apresentar uma curvatura
significativa em relagdo ao embrido, levando a uma mudanga expressiva de volume
do mesmo. Quando se compara trés tipos de substrato: plano, céncavo e convexo,
na nucleacdo de embrides com mesmo raio e angulo de contato, o resultado é
que o nucleo que possuira menor volume sera o com substrato cdncavo. Isto
reflete em uma diminuigédo do superresfriamento exigido para a nucleagao'’. A Figura

5 mostra estas trés formas de substrato.

Figura 5 - Variagdo do volume do nucleo com relagdo a curvatura do substrato.

Concavo

/iy ?lano

g

Convexo
e

Fonte: GARCIA, A. (2001)"7.

3.1.1.3. Nucleagéo heterogénea atérmica

Entende-se por nucleagcdo atérmica aquela onde os embrides subcriticos
podem ser ativados através de um superresfriamento adicional, sendo que essa
ativacao ocorre independentemente do tempo.

Existe uma relacdo entre o superresfriamento e o superaquecimento, onde
quanto maior o superaquecimento, maior a tendéncia do liquido em superresfriar
subsequentemente. A explicacdo para esta correlagao reside no fato de que os

nucleos atérmicos de soélido continuam existindo em superaquecimentos bem
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acima da temperatura liquidus, devido a sua localizagdo em poros
microscopicos, fissuras e rachaduras, situadas dentro das paredes do cadinho, o que
dificulta a sua fusdo. Os nucleos atérmicos tém sua importancia fundamentada na
sua capacidade de servir como substratos efetivos para nucleagcdo mesmo em

ocasibes de superresfriamentos pequenos’®.

3.1.2. Interface sélido-liquido

Em metais, a solidificacdo pode ocorrer de varias maneiras, e estas, por sua
vez determinam a morfologia da interface sélido-liquido. Os parametros que
influenciam a forma de crescimento da frente de solidificagdo sdo: composicao,
gradiente de temperatura e taxa de solidificagdo. Na Figura 6 sdo mostrados os tipos
de interface sdlido-liquido que ocorrem na solidificagdo dos metais. Dependendo das
condi¢des de solidificacdo (parametros supracitados), a frente planar ira se decompor

em uma frente celular, e posteriormente em morfologias dendriticas mais complexas™®.
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Figura 6 — Modos de solidificagdo em materiais metalicos.
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Fonte: Adaptado de LIPPOLD, J.C. (2015)'°.

Outro parametro que influi diretamente no tipo de frente de solidificagéo, e
consequentemente na morfologia final dos graos € o superresfriamento constitucional
(correlacionado a composigao quimica do material) existente no liquido logo em frente
a interface solido-liquido. Quanto maior o grau de superresfriamento, mais dendritica
sera a solidificagcdo. O conceito de superresfriamento consitutional é descrito na segao
3.1.2.1.

As frentes de solidificagdo mais comuns sdo a dendritica e a celular dendritica,
ja que a frente planar nao é estavel em condi¢gdes normais de processamento. Em tais

situacoes, a frente planar tende a se decompor em dendritica e celular dendritica.

Um aumento do produto taxa de solidificagao (R) x gradiente de temperatura

(G), resulta em um aumento da taxa de resfriamento. Em decorréncia disso, o



32

crescimento da interface sélido-liquido ocorrera de forma celular ou dendritica, com

estrutura final mais refinada.

3.1.2.1. Superresfriamento constitucional

Entende-se por constitucional aquele superresfriamento ocorrido através
dos efeitos de composicdo’®. E resultante da redistribuicdo de soluto na interface
solido/liquido, sendo que o coeficiente de distribuicdo de soluto (k) (definido pela
equacao 10) deve ser menor que a unidade, para que o soluto seja rejeitado
continuamente na interface solido/liquido. Deste modo, se forma uma camada com

alta concentragéo de soluto logo a frente da interface?°.

k=% Equacao 10
CL
Onde:

Cs = concentracao do solido
CL = concentragao do liquido,

ambos na interface de crescimento.

Esta variacdo de concentracdo de soluto na frente de solidificacdo
provoca uma variagao da temperatura de solidificagdo no equilibrio (Te). Como ilustra
a Figura 7, a temperatura real do liquido pode seguir a linha TL, 0 que ndo acontece
com a temperatura da interface, que € dependente das condi¢cdes locais de
equilibrio. Como mostrado, se o gradiente de temperatura for menor que o gradiente
critico, o liquido ao redor da frente de solidificacdo encontra-se superresfriado. Em
outras palavras, existe uma diferenga entre a temperatura liquidus e a temperatura

local do liquido, que caracteriza o superresfriamento constitucional’®.



33

Figura 7 - Origem do superresfriamento constitucional na frente de solidificag&o.
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Fonte: Adaptado de PORTER, D. A; EASTERLING, K. E. (2009)'8.

Convém lembrar ainda que a presenca no liquido de um
superresfriamento constitucional, além de proporcionar uma regiao superresfriada
logo a frente da regido de interface, o que pode permitir nucleagcdo mais
facilmente, também proporciona a restricdo ao crescimento livre da frente de

solidificagao.

3.2. REFINAMENTO DE GRAO

Neste item sado elucidados os conceitos referentes as praticas de refinamento
de grao que envolvem a inoculagao, e posteriormente sera tratado especificamente

sobre a inoculagao de ligas de aluminio.

3.2.1. Conceitos

A obtencéo de uma estrutura de graos fina e equiaxial € comumente desejada,
de modo a proporcionar a melhora de algumas propriedades do material. Quanto
menor € o tamanho de grdo, maior a area de contornos, mudando a distribuicdo das
impurezas nos mesmos, bem como melhor efeito de impedimento do movimento de
discordancias. Algumas possiveis vantagens da diminuigdo do tamanho de gréo séo

listadas a seguir:
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¢ Aumento da resisténcia mecanica, e em alguns casos ductilidade e tenacidade;
¢ Maior tensdo de escoamento (Relagdo de Hall Petch);

¢ Melhora da aparéncia superficial;

e Minimizagcédo da contragéo, fissura a quente e distribuicdo mais homogénea
porosidade causada pelo hidrogénio no caso de ligas de aluminio;

¢ Aumento da resisténcia a corrosdo nos contornos de grao;

¢ Aumento da resisténcia a fadiga (inclusive fadiga térmica);

e Tamanho de poros menores™?1,

Em escala industrial, o modo de se refinar a microestrutura dos metais
fabricados por fundicdo ¢é através da mudanca da composicdo quimica do
fundido. Esta mudanca é proporcionada pela adigdo de particulas inoculantes ao
banho, onde geralmente se utiliza uma “liga mae” que seja compativel com o metal
fundido, dissolvendo no mesmo e liberando milhdes de particulas que podem agir
como substratos para a nucleagdo heterogénea. Como exemplo, algumas ligas méae
utilizadas para a inoculagéo de aluminio e suas ligas, possuem em sua composi¢cao
atomos de titanio, que segregam para a frente de solidificagcdo, promovendo
superresfriamento constitucional. Sendo assim, a nucleacéo ao redor de particulas de
TiB2 é facilitada, refinando-se os graos de maneira efetiva. Além disso, o liquido

superresfriado limita o crescimento de estruturas colunares e dendriticas’®.

3.2.2. Transigao colunar-equiaxial

A maioria dos metais puros solidifica com estrutura de graos colunar, e por
esse motivo sdo adicionados inoculantes de modo a modificar a quimica do fundido,
gerando superresfriamento constitucional, e consequentemente impedindo o
crescimento livre dos graos?®?.

A transicdo de uma estrutura de graos colunares para grédos equiaxiais é o
papel fundamental do refinamento de grdo?:. Esta transigdo ocorre de grios
colunares em regides mais externas para graos equiaxiais na regiao central do

fundido, a qual solidifica por ultimo?. A Figura 8 ilustra este tipo de estrutura.
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Figura 8 - Representagédo esquematica das zonas estruturais do fundido
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Fonte: GARCIA, A. (2001)"7.

O crescimento de graos equiaxias em detrimento dos gréos colunares é
geralmente desejada, e ocorre por meio da nucleagcdo dos mesmos perto da
frente de solidificagdo, bloqueando o crescimento de graos com estrutura
colunar. A Figura 9 mostra uma simulagdo do desenvolvimento da microestrutura na

solidificagdo, no que concerne a determinagao da estrutura final de gréos.

Figura 9 - Simulacao do desenvolvimento da microestrutura ilustrando a nucleacgéo e
crescimento dos graos na zona superresfriada proximo a frente de solidificagao.
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Fonte: QUESTED, T. E. (2005)2.

Os graos sao nucleados, crescem e se chocam, de modo a formar a
estrutura de graos final. Como a nucleacado do grao ocorre em torno de apenas uma

particula inoculante, as outras particulas na vizinhanga ou serao englobadas através
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do crescimento do grédo, ou empurradas pela frente de solidificagdo, de modo a né&o
poder agir como nucleantes de novos graos. Sendo assim, o “impingement” entre
as frentes de crescimento dos graos com particulas inoculantes, reduz a eficiéncia
do refinamento de gréo?.

No trabalho de Hunt??, onde é apresentada uma andlise do crescimento
de graos equiaxiais na frente de solidificagdo colunar, é demonstrado que
o crescimento dos graos equiaxiais na solidificagdo em baixas velocidades
depende da eficiéncia do inoculante, ao passo que em velocidades mais altas o

numero de sitios de nucleagao € o fator determinante.
3.2.3. Inoculantes

Para fins de refinamento de gréo a partir da inoculagdo do metal fundido, os
compostos inoculantes devem possuir determinadas caracteristicas que lhes confere

eficacia no processo. Sao elas:

o Elevada molhabilidade na fase liquida: a afinidade, seja ela fisica ou
quimica, entre o substrato e o fundido deve ser regida pela expressao: ., >

Y« + Y- Onde, vy, € a energia interfacial entre o vapor e o substrato, y,, entre o
liquido e o substrato e y;,, entre o liquido e o vapor. Se esta condicdo nao for atendida,
ou seja, a reatividade entre o substrato e o liquido for muito alta, ocorre o efeito
de envenenamento, onde particulas que possuem densidade diferente da do
liquido, tendem a reagir com 0 mesmo, ou se concentrar através de sedimentagao
causada por agao gravitacional, ou ainda dissolver no liquido. Estes fenémenos
fazem com que as particulas inoculantes possam perder parte de sua efetividade,
ou proporcionar um refinamento de grdo ndo-homogéneo na estrutura do fundido.

° Pequeno angulo de contato 6: como mencionado anteriormente, para que
o efeito inoculante seja significativo, a interacdo entre as energias interfaciais
deve ser: y;, > y,- De modo que, a formagédo de um nucleo solido diminui a energia
interfacial total entre o nucleo e o substrato. Em outras palavras, um &angulo
de contato pequeno proporciona uma molhabilidade melhor, e consequentemente
se requer uma menor energia de ativagdo para a formagao do nucleo solido.

o Compatibilidade do reticulado: para que a inoculagdo seja efetiva, os

parametros de rede dos planos interfaciais do substrato e da fase sdlida nido devem
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diferir mais que 1%, pois dessa forma se aumentara a energia necessaria
para que ocorra a nucleacdo devido a tensbes de acomodacido desenvolvidas

entre o solido e o substrato®®.

3.2.4. Inoculacao de ligas de aluminio

As ligas de aluminio s&o largamente produzidas por varios processos de
solidificacdo. Sendo assim, o refinamento de grdo dessas ligas tem um papel
importante na sua produg¢ao. Quando se trata de ligas de aluminio fundidas existem
trés estruturas de grdos tipicas: colunar, “colunar maclada” (ocorre menos

frequentemente), e equiaxial?®>?*, como mostra a Figura 10.

Figura 10 - Estrutura de gréos de uma liga Al-2,5Mg fundida. (a) Estrutura de graos
fina e equiaxial através de adicado de inoculante; (b) Graos colunares sem adi¢cao de
inoculante e (c) Graos colunares maclados sem adig&o de inoculante.

a b c

Fonte: MCCARTNEY, D. G. (1989)%.

Como mencionado anteriormente, o refinamento de grdo consiste na
eliminacdo de graos colunares, e formagdo de uma estrutura de graos
equiaxiais, e € realizado por meio da adicdo de inoculantes ao banho de
aluminio fundido?3.

Os inoculantes utilizados industrialmente em aluminio e suas ligas
consistem de ligas-méae, principalmente do sistema Al-Ti e Al-Ti-B%324 sendo

que predominam as do sistema Al-Ti-B?%. A principal composi¢cdo empregada ¢é
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Al-5Ti-1B%72326.27  pnor ser a mais eficiente entre as composi¢cdes pesquisadas?®
sendo que a composicao Al-5Ti-0,25C pertencente ao sistema Al-Ti-C também
€ bastante utilizada?®. A Figura 11 mostra a diferenca de tamanho de grdos do
aluminio comercialmente puro sem adicdo de inoculantes, e com adi¢cao de 0,01%

de Ti através de uma liga-mae Al-5Ti-B.

Figura 11 - Macrografia da estrutura de graos de aluminio comercialmente puro. (a)
Sem adigao de inoculante e (b) com adi¢ao de inoculante.

10 232 13" 115 6 117 -8 19 2
Fonte: Murty, B. S. (2002)%.

No entanto, existem alguns problemas em relagao ao uso do sistema Al-Ti-B
como inoculante, tais como tendéncia a aglomeracgao e “envenenamento”. A segunda
situagcdo se apresenta quando determinados tipos de soluto (por exemplo o zircdnio)
estdo presentes no banho, de modo a degradar o efeito de refinamento. Neste caso,
uma alternativa utilizada é o uso de ligas-mae do sistema AI-Ti-C, onde as
particulas de TiC agem como nucleantes. Apesar de ndo apresentarem o problema
de envenenamento, necessita-se de mais tempo para que se dissolvam no banho®.

Os mecanismos pelos quais os referidos compostos servem como
refinadores de gréo seriam, em principio, bastante simples. Por meio da criagdo de
grande numero de sitios de nucleagdo pela introducdo de agentes nucleantes
efetivos, e pelas condicdes de superresfriamento térmico e constitucional, e
fluxo de calor, necessarias para que nesses sitios se formem nucleos soélidos e estes
se mantenham estaveis?3. Colocado de outra forma, a efetividade do refinamento de
grao é funcado da quantidade de inoculante, da quantidade de soluto e da taxa de
resfriamento do fundido?®. No entanto, é necessario o entendimento das possiveis

reacbes que ocorrem entre os elementos depois de entrarem em contato com o
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fundido, quais compostos s&o efetivamente nucleantes, e quais elementos que
agem como segregantes, promovendo superresfriamento constitucional, e
restringindo o crescimento de grdo. Levando em conta o exposto acima, os préximos
topicos se propdem a explicar as principais teorias no que concerne primeiramente
ao evento de nucleagdo, chamada “paradigma do nucleante”, e posteriormente ao
efeito dos elementos de soluto, chamada de “paradigma do soluto”.

3.2.4.1. Paradigma do nucleante

Para o entendimento do paradigma do nucleante, ha de se abordar as duas
vertentes existentes para explica-la. A teoria dos boretos e carbetos, proposta
originalmente por Cibula®, considera que a nucleagéo ocorre nos boretos contidos
na liga mae do sistema Al-Ti-B (TiB2, AIBz e (Ti, Al)Bz2)3, e da mesma forma no
carbeto de titanio TiC, em ligas mae do sistema Al-Ti-C, como também do sistema
Al-Ti, sem a adigdo de carbono*. Neste ultimo caso, o titdnio reage com o carbono
residual presente no banho, formando TiC.

Os boretos costumam ser nucleantes mais efetivos que o TiC, de modo que
esta discussdao sera em torno da potencialidade de nucleagdo das particulas
de AIB2 e TiB2. Estes dois compostos sdo isomorfos, e possuem estrutura
hexagonal, com parametros de rede variando levemente, sendo a = 0,30311nm e ¢
= 0,32291nm para o TiB2, e a = 0,3009nm e ¢ = 0,3262nm para o AlB2. Quando os
compostos sdo adicionados ao banho na forma de ligas Al-Ti-B, com quantidades
de titAnio menor que 15% em peso, a microestrutura apresenta graos de aluminio
a, com particulas ou aglomerados de particulas de boretos em seu centro. Estes
graos possuem a sua volta ainda, dendritas ricas em titanio. Considerando os
fatos expostos acima, aparentemente as particulas de boretos nucleiam a fase
aluminio a®. Em contrapartida, o trabalho de Mohanty et al.?* mostra que os boretos
sdo empurrados para os contornos dos graos, indicando que s&o nucleantes
fracos, pois n&o ha refinamento de grdo sem a presencga de titanio dissolvido. A

Figura 12 ilustra este comportamento.



40

Figura 12 - Particulas de TiB2em aluminio a na presencga de titanio.
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Fonte: EASTON, M.; StJOHN, D. (1999)3.

Neste caso, o TiB2 tem um papel secundario na nucleacdo. Na presenca de
titanio dissolvido este elemento segrega para interface TiB2/aluminio a, ocorrendo
a precipitacdo de uma camada fina de AlsTi no boreto. Desse modo, o TiB2 sofre
uma reagéo peritética, e nucleia o aluminio a3. O AlsTi é conhecido como um
nucleante mais potente que o TiB2, e na microestrutura do fundido, costuma
permanecer no centro dos grdos em concentragcbes em que ele é estavel. Desse
modo, a outra vertente a utilizada para explicar como o AlsTi age como nucleante
efetivo em composigdes hipoperitéticas, conhecida como teoria dos diagramas de
fase. Esta abordagem sugere que o refinamento ocorre a partir de uma reagao
peritética nas particulas de AlsTi, que pode ser traduzida como: TiAls + L = a -A1
(solugao solida). Estas particulas, quando adicionadas na forma de Al-Ti-B, podem
permanecer no liquido sem que ocorra sua dissolucdo até determinado tempo,
sendo estas capazes de nuclear aluminio . Como o AlsTi pode permanecer durante
algum tempo em condi¢cées de fora do equilibrio, podendo agir ainda como
nucleante, é de extrema importancia que se conheca a cinética de dissolucéo
deste composto no banho, para composigdes hipoperitéticas (abaixo de 0,15% de
titanio). Nessas composi¢cdes, o refinamento de grdo tende a perder sua
efetividade para tempos longos de permanéncia no liquido, através da dissolugao do
AlsTi. Esse processo de perda de efetividade do nucleante é conhecida como
“fadiga térmica”, e depende da temperatura de permanéncia no liquido e do tamanho
de particula do AlsTi. Sendo assim, a teoria do diagrama de fases ndo é suficiente
para explicar o refinamento de grdo em concentragbes de titdnio hipoperitéticas,
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visto que as particulas de AlsTi permanecem como sitios de nucleagao apenas por

periodos muito curtos3.

3.24.2. Paradigma do soluto

Como o paradigma do nucleante ndo € consistente o suficiente para
explicar o refinamento de grao de ligas de aluminio, foi desenvolvida a teoria de que
tanto a adicdo de nucleantes, como a quantidade de elementos segregantes
(quantificada pelo fator de restricdo ao crescimento) desempenham um papel
importante no refinamento. Em outras palavras, no paradigma do soluto, ndo s6 a
nucleacdo é importante, mas também o efeito das particulas de soluto situadas
frente a interface solido/liquido, responsaveis pelo superresfriamento constitucional
e que afetam o crescimento das dendritas®.

Esta teoria foi proposta por Johnson, M. et al.3'. Em seu trabalho, os
pesquisadores concluiram que o TiB2 € o nucleante mais habitual de aluminio - a.
Porém, torna-se necessario que haja elementos de soluto, tais como titanio e silicio
para que o refinamento seja efetivo. Estes elementos tendem a segregar para a frente
sélido-liquido, levando a uma regido superresfriada, o que facilita a nucleacgéo, e
restringe o crescimento das dendritas. O TiB2 e o aluminio-a possuem uma
diferenca de estrutura de apenas 4,3% para os planos e diregcbes
(111)a](001)TiB2, [110]A1][110]TiB2. Isto indica que apesar de ndo ser tdo bom nucleante
quanto o AlsTi, ainda € um nucleante efetivo. Para tanto, é necessario que haja
titnio em excesso na liga para que ocorra um bom refinamento3.

O poder de segregacao dos elementos pode ser estimado através do fator
de restricao ao crescimento (FRC). Este parametro é a medida do efeito de restricao
ao crescimento da interface sodlido liquido dos novos gréaos nucleados, causado

pelos elementos de soluto®2. O FRC pode ser definido como:

Q =m(k —1)Cy equacao 11
Onde:

m = inclinag&o da linha liquidus;

Co = quantidade de soluto no liquido;

k = Coeficiente de particdo entre o solido e o liquido;
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E importante ressaltar que o tamanho de grdo diminui com o aumento do fator
de restricdo ao crescimento. Este comportamento é ilustrado na Figura 13. Nota-se
que o tamanho de gréo cai rapidamente, até um ponto onde a adi¢gdo de mais soluto
nao faz efeito. Posteriormente, a partir de um valor de FRC 20 o tamanho de grao

comecga a aumentar.

Figura 13 - Curva obtida através da plotagem de tamanho de grédo em funcgéo do
FRC.
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Fonte: Adaptado de CHANDRASHEKAR, T.; MURALIDHARA, M. K. (1999)32.

Os diferentes elementos segregantes devem ser adicionados ao banho de
aluminio em quantidades especificas para que desempenhem um refinamento
de grao eficiente. Como exemplo, a quantidade de silicio que proporciona
refinamento 6timo é em torno 3% em peso, ao passo que a concentragdo de
titdnio € em torno de 0,1%. Os GRFs calculados para estas quantidades sao de

17,7 para o silicio e 24,5 para o titanio®32.

O mecanismo pelo qual o superresfriamento constitucional restringe o
crescimento dos graos € descrito a seguir. Quando solutos sdo adicionados ao metal
liguido, os cristais em crescimento rejeitam os mesmos, desenvolvendo uma
camada rica em soluto sobre as superficies destes cristais. Dentro da referida
camada, quando € alcangado um determinado valor de superresfriamento,
ocorre a nucleagdo de novos cristais nas particulas presentes. Estes novos graos

dentro da camada superresfriada comegcam a crescer, e promovem nucleagcado a
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sua frente. Por conseguinte, este mecanismo ciclico produz uma onda de graos

equiaxiais avangando em dire¢gdo ao centro do fundido®.

A Figura 14 apresenta um diagrama mostrando a zona submetida ao
superresfriamento constitucional em frente a uma dendrita em crescimento.
Quando o fator de restricdo ao crescimento de determinado soluto é alto, a zona
superresfriada é larga. Se existe um numero de particulas suficiente, elas nuclearéo
o aluminio a dentro da regido superresfriada. Como mencionado acima, este

processo se repete continuamente e leva a um refinamento de grao efetivo.

Figura 14 - Zona resfriada por efeitos constitucionais frente a uma dendrita em
crescimento.
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Fonte: CHANDRASHEKAR, T.; MURALIDHARA, M. K. (1999)%.

No paradigma do nucleante exposto anteriormente, o titdnio em excesso
promoveria a formacao de uma camada de Al3Ti na superficie das particulas de TiB2,
de modo a melhorar o efeito nucleante das mesmas. Na segunda parte do trabalho
de Easton e StJohn3® o paradigma do soluto é confirmado, indicando que o
TiB2 € um bom nucleante para o aluminio a, sem a necessidade de uma
camada de AIsTi formada nessas particulas para aumentar o efeito nucleante.
Da mesma forma, confirma-se a necessidade de elementos de soluto no banho, que
causem o superresfriamento constitucional indispensavel para a restricdo do

crescimento dos graos.

Para a dada confirmacdo comparou-se o sistema Al-Ti com o sistema Al-Si,

com um mesmo fator de restrigdo ao crescimento no valor 12 (Al-0,05Ti com Al-2Si),
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sem e com adi¢cédo de 0,01% em peso de TiB2. Como ilustra a Figura 15, o tamanho
de grao diminui com a adi¢ao de particulas de TiB2 em ambos os casos, embora de
maneira mais significativa no caso do Al-2Si, confirmando a teoria de que o TiB2 é
um nucleante efetivo. Adicionalmente, para o Al-2Si com particulas de TiB2, é maior
a temperatura em que ocorre a nucleacao, que € um fendmeno esperado quando se
adicionam particulas inoculantes.

Figura 15 - Comparagao dos tamanhos de graos para os sistemas Al-2Si e Al-0,05Ti
e com adig¢ao de 0,01% de particulas de TiB2.
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Fonte: EASTON, M.; StJOHN, D. (1999)%.

O fator de restrigdo ao crescimento (FRC) também pode predizer o tamanho
final de grdo de uma determinada liga, de maneira que para um determinado valor
de FRC o tamanho de grdo sera o mesmo, ndo importando o tipo de soluto
adicionado. No entanto, a densidade de particulas nucleantes € um fator importante
no refinamento. Considerando o caso mencionado acima, o tamanho de grdo
sem adigdo de inoculantes para o Al-0,05Ti € muito menor que para o Al-2Si,
apesar de possuirem o mesmo GRF. Isto se deve a presenca de pequena
quantidade de TiC na liga-mae AIl-6Ti utilizada, uma vez que o TiC €& conhecido
como um nucleante efetivo de grdos de aluminio. Convém lembrar ainda que
o carbono esta sempre presente no fundido, corroborando com o fato de que a

adicdo de titanio resulta em refinamento de gréo.

A adigdo de 0,01% de particulas de TiB2 nos dois sistemas, Al-0,05Ti e Al-
2Si aumentam a densidade de graos equiaxiais aproximadamente da mesma
quantidade. Isto indica que ndo ha necessidade de formagdo de uma camada de
AlsTi na superficie das particulas de TiB2 para que se aumente seu efeito nucleante

de modo significativo. E finalmente, como a quantidade de novos grdos para os
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dois sistemas Al-Ti e Al-Si € o0 mesmo quando da adi¢do de quantidades iguais
de TiB2, demonstra-se que o efeito constitucional € equivalente e influi de

maneira consistente no refinamento33.

3.3. COLAGEM DE BARBOTINA EM METAIS

A colagem de barbotina é uma técnica de processamento coloidal
largamente utilizada na produgédo de materiais ceramicos, devido ao seu baixo custo
e facilidade de manuseio. O processo consiste na obtencdo de uma suspensao
de particulas sélidas em meio aquoso, que posteriormente € vazada em um molde
poroso (geralmente fabricado em gesso). A parte liquida é entdo absorvida pelo
molde, formando a pec¢a a verde por meio da aproximacgao das particulas sélidas que

se encontravam em suspens&os4.

O processamento coloidal em meio aquoso consiste na obtencdo de uma
suspensao estavel de particulas sodlidas em agua, para posterior consolidagéo
através de processos como colagem de barbotina, colagem em fita, imerséo,
réplica, injecdo em baixa pressao, extrusdo e calandragem. A suspensido é
considerada estavel quando se encontra em um estado de auséncia de eventos
de aglomeracdo e sedimentacdo das particulas, que se mantém até o final do
processamento. E importante ressaltar que s30 necessarias & suspensao
caracteristicas reoldgicas favoraveis, ou seja, que possuam fluidez adequada ao

processamento a que sera submetido3%-37,

O processo coloidal € comumente utilizado em sua maioria na confecgao de
materiais ceramicos, sendo considerada uma técnica de baixo custo e alta eficiéncia
no que concerne a moldagem desta classe de materiais, além de proporcionar
melhor homogeneizagdo e dispersdao entre as fases presentes no material.
Entretanto, existe uma certa dificuldade em se obter suspensbes metalicas
estaveis devido ao fato de que os metais possuem alta densidade, o que torna
propensa a sua sedimentagdo®®. Além disso, as particulas metdlicas possuem
uma facilidade muito grande em formar 6xidos quando entram em contato com

o meio aquoso®. No entanto, a diferenca de densidades possibilita a produgéo
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de compdsitos metal-ceramica. A idéia conceitual em se processar pos metalicos em
meio aquoso foi baseada no trabalho de Hernandez, N. et. al.*°, onde se evidencia a
semelhanga do comportamento do pé metalico de Ni e do seu 6xido NiO em meio
aquoso, como mostrado na Figura 16. O potencial Zeta € medido em fungéo do pH
do meio aquoso para os dois materiais, e 0 que se pode notar é que as curvas
apresentam resultados bem parecidos, evidenciando a viabilidade em se obter
suspensdes estaveis de pos metalicos em meio aquoso partindo do principio de que

na superficie ambos os materiais s&o 6xidos.

Figura 16 - Comparativo entre curvas de potencial Zeta x pH para suspensdes
aquosas de Ni e NiO.

Zeta potential (mV)

Fonte: Hernandez, N. et. al.4°

No trabalho de Sanchez-Herencia et al®®, propbs-se pela primeira vez a
utilizacdo do processo coloidal em meio aquoso de particulas metalicas. Foram
obtidos de maneira satisfatéria compactados de niquel pelo processo “gel casting” a
partir de suspensdes aquosas com 77% em peso de niquel e apenas 0,5% em peso
de agente gelificante. Posteriormente, muitos outros trabalhos foram realizados
utilizando-se o processo coloidal como rota de processamento para materiais a base
de niquel. Dentre eles, pode-se citar a produg¢édo de niquel sinterizado*!, filmes de
Ni/SiO2*2, revestimentos de nanocompdsitos niquel-silica*3, revestimentos de Ni-W-
P com adicdo de nanoparticulas de SiO2 e CeO2*, filmes de Ni-YSZ#®, além de

revestimentos de nano-compésitos de Ni-ZrO248.
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Em um trabalho de Vieira Jr. et al.'3, realizou-se um estudo reolégico no
intuito de se estabilizar suspensdes aquosas de cobre. Obteve-se uma suspensao
estavel com 58% em volume de particulas de cobre (92,3% em peso). Posteriormente,
através do processo de colagem de barbotina, obteve-se um compactado denso.
Em tese do mesmo autor', foi possivel a obtencdo das mesmas suspensoes
estaveis de cobre em meio aquoso, com a adicdo de até 3% em volume de
nanoparticulas de ZrO2, gerando compactados densos obtidos por posterior
processamento por colagem de barbotina. A microestrutura do compactado é
ilustrada na Figura 17, com énfase para as nanoparticulas de ZrO2 encapando a
superficie do p6 de cobre.

Figura 17 - Compactado obtido por colagem de barbotina. Material: Al-3%ZrOz2.

Fonte: VIEIRA JR, L. E.(2014)'.

No presente trabalho foi utilizado o mesmo procedimento para obtencédo da
suspensao estavel de cobre com nanoparticulas ceramicas em meio aquoso, bem
como dos compactados processados por colagem de barbotina. O objetivo é
justamente o recobrimento das particulas de cobre pelas nanoparticulas de ZrOz,
como observado na Figura 17. A finalidade deste processo é afragmentacao
destes aglomerados de particulas que envolvem o cobre. Primeiramente com
o0 auxilio da moagem de alta energia, e posteriormente apds a introducédo da
pastilha final sinterizada no banho de aluminio fundido, como inoculante. Deste

modo, visa-se a obtengdo de um refinamento mais efetivo da microestrutura.



4. PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL

Neste capitulo sdo apresentados os

confeccdo dos produtos inoculantes, bem como os métodos de adigdo dos
mesmos no fundido, e os métodos de caracterizagdo utilizados tanto nos
portadores de nanoparticulas quanto no produto final. A Figura 18 mostra o

fluxograma das principais etapas a serem desenvolvidas na confecgdo dos

portadores de nanoparticulas.

Figura 18 - Fluxograma do processo de produgao dos portadores de nanoparticulas
ceramicas.
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A Figura 19 mostra o fluxograma do processo de adicdo dos portadores de
nanoparticulas ao banho de aluminio fundido, para fins de inoculagdo, bem como as

caracterizagdes que serao realizadas tanto nos portadores quanto no produto final.

Figura 19 - Fluxograma do processo de inoculagéo e analises microestruturais.
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4.1  MATERIAIS

Os pos utilizados na producao dos portadores de nanoparticulas sdo de
aluminio 101 produzido pela Alcoa-Brasil e cobre (602 ACu powder USA), com
tamanho médio de particula de 4,5um, uma area de superficie especificade 0,3m2.g-
' e uma densidade de 8,7g/cm3. As especificagdes do p6 de aluminio fornecidas pelo

fabricante, sdo apresentados na Tabela 1.

Tabela 1 — Especificagbes do pd de aluminio.

Analise Granulométrica Analise Quimica
Elementos Tipico Maximo
quimicos
+100mesh | +200 mesh | -325 mesh Al 99,7 -
Fe 0,15 0,25
Max 0,2 10-25 75-90 Si 0,07 0,15
Outros - 0,15

Fonte: O autor.

Também foram utilizadas suspensdes com particulas de SiO2 Levasil (H.C.
Starck, Alemanha), com area especifica de 200 m?/g, 40% em massa de SiO2 e
tamanho médio de particulas de 15 nm; suspensédo de Al203 (W 630X, Degussa-
Evonik, Alemanha), com area especifica de 100 m?/g, 10% em volume de Al203 e
tamanho médio de particulas de 10-15 nm; suspensao de TiO2 (DP-0001-HP loLiTec
Nanomaterials, Alemanha) com tamanho médio de particula de 30-50 nm e 40% em
volume de TiO2, e ZrO2 ndo dopada com itria com concentragdo de solidos de
5.5%vol. ou 25% em massa e area especifica de 90m?/g e tamanho médio de particula
de 13nm (MELox Nanosize, Mel Chemicals). A matéria prima utilizada para a fuséo
€ o aluminio P1020 com 99,7% de aluminio, 0,1% de silicio, 0,2% de
ferro max., produzido pela Companhia Brasileira de Aluminio (CBA). Os
portadores de nanoparticulas utilizados neste trabalho sdo classificados em quatro
sistemas diferentes: 1: Al-Cu-ZrOz, 2: Al-Cu-SiO2, 3: AlI-Cu-TiO2 e 4: Al-Cu-Al20s.

Na Figura 19 é mostrada a imagem dos pés elementares de aluminio e cobre.



51

Figura 20 - P6s elementares utilizados na confecgéo das pastilhas inoculantes. (a)
aluminio e (b) cobre.
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Fonte: O autor.

4.2 CONFECCAO DOS PORTADORES DE NANOPARTICULAS

Os portadores utilizados para fins de inoculagcdo passaram por varias
etapas de produgéo até chegarem a pastilha final. A seguir sdo apresentadas as fases
deste processo.

4.2.1. Processo de conformagao por colagem

O procedimento utilizado para a obtenc¢ao da suspensao, bem como o processo
de colagem sao analogos ao do trabalho de Vieira Jr'4, onde encontram-se os métodos
empregados em detalhes. Os pos de cobre recobertos com ZrOz2 foram cedidos pelo
autor do trabalho supracitado. Aqui se faz uma breve descricdo dos aspectos
principais do procedimento de obtencéo dos colados. Os pds micrométricos de cobre
foram inseridos em meio liquido (agua), de modo a formar uma suspensao estavel
com 50% em volume de solidos. Para a estabilizagdo foi utilizado o dispersante
poliacrilato de aménio D-3005 (Rohm & Haas, EUA. O controle do pH das suspensdes
se deu utilizando solugdo com 25% em massa de tetrametil hidroxido de amédnio

(Sigma Aldrich, Alemanha). = Subsequentemente a suspensdo foi submetida a
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cisalhamento por agitacdo mecénica e dispersdo ultrasbnica, o que confere
aceleragdo da homogeneizagdo, conforme trabalho publicado por Vieira Jr., L. E. et
al.’3. Asuspensdo estavel de cobre se adicionaram as particulas nanométricas
ceramicas na quantidade de 3% em volume. Foram produzidos 3 tipos de suspensdes:
Cu-Al203, Cu-SiOz2 e Cu-TiO2. Posteriormente as suspensdes foram vazadas em um
molde de gesso cilindrico com diametro de 2 cm e altura inferior a 1 cm e esperado
o tempo necessario para a secagem, e consequentemente a obtencio do
compactado. A placa de gesso foi preparada com uma suspensao aquosa de gesso
com concentracdo massica de soélidos de 70%. A caracterizagdo da suspensao foi

realizada por um viscosimetro marca Thermo Fisher scientitic

4.2.2. Moagem de alta energia

Os compactados conformados por colagem foram desaglomerados com a
utilizagdo de almofariz e pistilo, colocados na estufa por 24h a temperatura de
100°C e depois devidamente pesados, na quantidade de 5g. Posteriormente foram
colocados dentro de um jarro de moagem confeccionado em ago, juntamente
com as bolas de moagem. O jarro foi acoplado a um moinho de alta energia da
marca SPEX, modelo 8000M Mixer Mill, deixando-se ocorrer a moagem por um
periodo de 8h. O poder de moagem utilizado é de 7:1, sendo utilizadas 3 bolas de
aco SAE 52100 de 2 polegada de diametro, e 9 bolas de "2 de polegada. Ainda
foi feita a adicao de 1% de acido estearico como agente de controle de processo,
evitando a soldagem das particulas de pds nos corpos de moagem e nas paredes do

jarro.

A moagem de alta energia foi realizada no intuito de proporcionar uma melhor
homogeneizagcdo dos componentes, além de fragmentar as “cascas” compostas
pelas nanoparticulas em pedagos menores, de modo a serem mais efetivos como
substratos.

Em seguida, o produto da moagem foi devidamente misturado com pé de
aluminio em duas proporcdes diferentes: para as corridas preliminares a proporgao foi
de 80% em peso de aluminio e 20% de cobre + nanoparticulas, e para as corridas
finais foram misturados 50% em peso de aluminio e 50% de cobre + nanoparticulas.
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Estas composi¢des foram escolhidas por estarem dentro da faixa de composi¢des que
estdo compreendidas na regido do eutético Al-Cu, como é demonstrado na Figura 21.
Sendo a temperatura de fusdo do eutético menor que a do aluminio puro, é facilitada
a dissolucdo da pastilha no banho. E importante ressaltar que a quantidade de cobre
foi aumentada de 20 para 50% em peso devido a necessidade de se elevar a
quantidade de nanoparticulas no banho de aluminio, no intuito de se obter uma

inoculacdo mais eficiente.

Figura 21 - Diagrama de fases Aluminio-Cobre.
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Fonte: ASM Metals Handbook. (2004)8.

4.2.3. Compactagao

Os pdés moidos foram compactados na forma de pastilhas utilizando uma
maquina de ensaios universal da marca SHIMADZU, modelo AUTOGRAPH AG-I
300KN, e uma matriz confeccionada em aco H13, com o puncédo fabricado em acgo
AISI D2. A tensdo utilizada na compactacdo foi de 200 MPa, a uma taxa de

compressao de 0,5°/min. Na Figura 22 sdo mostrados a matriz e o compactado.
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Figura 22 — Matriz utilizada para a compactagao das pastilhas e o compactado final.

Puncdo Compactado

Fonte: O autor.

4.2.4. Sinterizacao

A pastilhas compactadas foram sinterizadas em um forno tubular da marca
Carbolite, modelo CTF 12/75/700 a uma temperatura de 580°C por um periodo de
30 minutos. A sinterizagao foi executada em uma atmosfera controlada composta
de argénio grau 4,8*°, de modo a minimizar os efeitos de oxidagdo da pastilha,
causada pelo contato com o oxigénio do ar em alta temperatura. A taxa de
aquecimento utilizada foi de 10°C/min.

4.3 FUSAO E INOCULACAO

4.3.1. Fusao

A carga de aluminio (proveniente do lingote) devidamente pesada foi
colocada em um cadinho de grafite, com carga média em torno de 300g. O cadinho
foi inserido em um forno do tipo poc¢o, que foi aquecido a uma temperatura de 800°C
em atmosfera ambiente, e esperado-se o tempo até que ocorresse a fusdao completa
da carga. Convém ressaltar que foram realizadas cerca de 80 fusbes até que o refino
fosse alcancado. O numero elevado de fusdes se deve a dificuldade em se fundir
pequenas quantidades de aluminio, o que faz com que boa parte da carga oxide,

dificultando a dissolugao da pastilha (que contém os inoculantes) no banho.
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4.3.2. Processo de inoculagao

Apss a homogeneizagao da temperatura as pastilhas foram adicionadas ao
banho de aluminio fundido. Os teores de cobre e nanoparticulas referentes as
corridas preliminares sao apresentadas na Tabela 2. Ressalta-se que nas corridas
preliminares o intuito foi testar o efeito de refinamento em aluminio comercialmente
puro. Dessa forma, como mostrado na Tabela 2, os teores de cobre s&o inferiores aos

necessarios para formar as ligas da série 2xxx (ligas Al-Cu).

Tabela 2 — Teores de cobre e de nanoparticulas no fundido para as corridas
preliminares.

Tipo de Teor de cobre Teor de

nanoparticula nanoparticulas no

(% em peso)
fundido (% em peso)

Al203 0,08 0,004
ZrO2 0,61 0,004
SiO2 0,38 0,004
TiO2 0,27 0,004

Fonte: O autor.

Nas corridas finais os teores de cobre foram aumentados, de modo a formar
ligas Al-Cu hipoeutéticas, porém acima do limite de solubilidade do cobre no aluminio
(5,6% em peso, como mostrado na Figura 21). A idéia era aumentar o poder de refino
devido ao aumento do teor de nanoparticulas no banho de aluminio, além da formacgao
de ligas Al-Cu. Os teores de cobre e nanoparticulas para as corridas finais séo
mostrados na Tabela 3. Uma amostra de referéncia foi produzida, com o mesmo teor
de cobre da amostra inoculada com TiOz2, para testar a possibilidade de o refino ter
sido causado apenas pela presencga do cobre na liga.

Convém ressaltar que nas corridas finais ndao foram utilizados os portadores de
nanoparticulas contendo Al203 e ZrO2, devido a indisponibilidade da quantidade de
material (cobre + nanoparticulas) necessaria para realizar o experimento. Deste

modo, foram escolhidos os portadores que teoricamente possuiam um maior potencial
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de refino, ou seja, o que continham SiO2 e TiO2. Isto se deve ao maior fator de restricdo
ao cresimento (FRC) apresentados pelos elementos titanio e silicio.

Tabela 3 — Teores de cobre e de nanoparticulas no banho para as corridas finais.

Tipo de Teor de cobre Teor de

nanoparticula nanoparticulas no

(% em peso)
fundido (% em peso)

SiO2 13,88 0,1
TiO2 22,1 0,1
S/ inoculantes 221 0,0

Fonte: O autor.

O banho foi agitado com a utilizagdo de um tubo de quartzo para facilitar a
dissolugdo das pastilhas no mesmo, e na sequéncia deixou-se o aluminio fundido
em repouso dentro do forno por um periodo de 10 min (tempo de holding) para
que a inoculagao ocorresse. Posteriormente, o liquido foi vazado em um copo para
analise térmica da Ecil Met Tec, modelo Carbontip MKV K S/REVEST. Na Figura 23
€ ilustrado o esquema explanado acima. Convém ressaltar que no caso das amostras
refinadas com titania, pertencentes ao grupo das amostras finais, foram utilizados dois
tempos de permanéncia no banho: 10 e 20 minutos, no intuito de verificar a diminuigao
ou aumento do efeito de refino.

A amostra utilizada para comparagao em termos de refino de grédo provéem de
um trabalho de mestrado realizado por Silva, C.%0. A escolha da mesma se deu pela
semelhancga no processamento dos portadores de particulas inoculantes, bem como
a adicdo dos mesmos ao banho de aluminio. O p6 de TiB2 neste caso foi moido por
8h em moinho Spex, e misturado ao p6é de aluminio na proporgao Al-20%TiB2, e
sinterizado a 600°C por um periodo de meia hora. O procedimento de introduc¢ao das
pastilhas no banho, bem como o tempo de permanéncia e o processo de vazamento
foram semelhantes. A porcentagem em peso de Ti no banho foi de
aproximadamente 0,15%, semelhante a quantidade de nanoparticulas nas corridas
finais, que foi de 0,1% em peso.
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Figura 23 - Esquema de fundigao.
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4.4 PREPARAGCAO METALOGRAFICA

Os corpos de prova obtidos por fundicdo, depois de desmoldados, foram
cortados por meio de uma maquina de corte Cut off na sua sec¢ao transversal
praticamente na meia altura do corpo, que possui dimensdes em torno de 50 mm
de altura e 30mm de largura, como mostra a Figura 22. A meia altura corresponde a

posi¢ao da ponta do termopar.

Figura 24 - Esquematizagao do corpo de prova obtido por fuséo.
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Fonte: SILVA, C. (2013)%.
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Posteriormente foi realizado o lixamento, onde utilizou-se as lixas 120, 240,
360, 400, 600 1200 e 2000 mesh. Nas corridas preliminares, os corpos de prova
foram polidos utilizando-se alumina de 1um e em seguida silica coloidal 0,05 um .
No caso das corridas finais, utilizou-se pasta diamantada de 1um e por ultimo silica
coloidal 0,05 um. Os ataques quimicos realizados foram divididos em macro ataque

e micro ataque como se segue:

Macro ataque: reagente de Keller [51], 66 ml HNO3 , 33 ml HCl e 1 ml de HF.

Micro ataque: reagente de Keller modificado [51], 2 ml HF, 3 ml HCI, 20 ml HNOs,
175 ml de agua destilada.

Os ataques foram procedidos de modo que se obtivesse o contraste desejado,
variando-se o tempo de ataque entre as amostras. Subsequentemente, os corpos de
prova foram enxaguados em agua corrente e alcool para a total retirada do reagente

e secados com um secador de cabelo comum.

4.5 MICROSCOPIA OTICA

As amostras fundidas submetidas a ambos os ataques foram analisadas em
microscopio 6tico, marca Olympus, modelo BX51M, bem como com o auxilio de uma
lupa marca Leyca Z56, visando a caracterizagao macro e microestrutural dos fundidos.
A partir das imagens obtidas pela lupa, foi possivel a realizagao do calculo do tamanho
de gréo das amostras das corridas finais. As amostras atacadas com Keller modificado
foram observadas na lupa, sendo capturadas em torno de 20 a 30 imagens de cada
regidao, com diferentes angulos de incidéncia da luz. Este procedimento foi realizado
no intuito de identificar com mais acuracidade os contornos de gréos. A partir da
combinagao dessas imagens, os contornos de grdo foram desenhados com a ajuda
do programa Gimp 2. Dois métodos foram utilizados para calcular o tamanho de gréo:
a estereologia quantitativa automatica através do programa Image Pro Plus 4.5, e o0
método dos interceptos de Heyn, de acordo com a norma ASTM E112-9652. Através
das imagens obtidas pelo microscépio Ootico, procederam-se os calculos do
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espacamento interdendritico entre bragos secundarios (SDAS). O método utilizado foi
adaptado a partir do método dos interceptos®3-59,

Os valores de espagamento interdendritico secundario foram obtidos através
da medi¢cdo do comprimento (L) de centro a centro do primeiro ao ultimo brago
dendritico secundario contido no brago principal, bem como o numero de bracos
dendriticos secundarios (N) contidos em apenas um lado do brago principal. Este

método ¢€ ilustrado na Figura 25 e demonstrado na Figura 26.

Figura 25 — Representagao esquematica do método de medigdo de SDAS.

Fonte: Adaptado de VANDERSLUIS, E. et al (2017)%*.

Figura 26 — Exemplo de medidas de espagamento interdendritico secundario em
amostra de Al-22,1%Cu.
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Os valores de N e L medidos sao inseridos na equacao 12, e o SDAS médio é
calculado.

L
SDAS = — Equacéo (12)
N-1
Foram feitas 3 medi¢gdes em cada figura, sendo utilizadas 10 figuras para cada

amostra, totalizando 30 medigdes por amostra.

4.6 MICROSCOPIA ELETRONICA

As amostras fundidas submetidas ao micro ataque foram analisadas em um
microscopio eletrénico de emissdo de campo (FEG) marca Tescan, modelo Mira
3, de modo a examinar a microestrutura, principalmente no que concerne a
analise das fases formadas durante a solidificagao. Os pds obtidos por colagem, bem
como apods a moagem no Spex também foram analisados por microscopia de
emissdo de campo, no intuito de verificar a morfologia das particulas micrométricas
encobertas por particulas nanométricas. O mesmo foi realizado com as pastilhas
sinterizadas.

Nas amostras das corridas finais, foi calculada a proporcdo de fases
secundarias através de estereologia quantitativa automatica, com o auxilio do
programa Image Pro Plus versao 4.5.

Nos portadores de nanoparticulas sinterizados, bem como nas amostras
fundidas pertencentes as corridas finais, também foi realizado mapeamento de

espectroscopia por dispersao de energia, em equipamento acoplado ao FEG.
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5. RESULTADOS E DISCUSSAO

Neste capitulo estdo compilados os principais dados obtidos dos experimentos
realizados, comecando pela caracterizacdo dos portadores de nanoparticulas, bem
como a matéria prima utilizada no processo de fundigdo. Posteriormente sao
abordadas as caracteristicas dos portadores de nanoparticulas, bem como dos

fundidos, principalmente no que concerne a caracterizagdo macro € microestrutural.

5.1 CARACTERIZAGCAO DOS PORTADORES DE NANOPARTICULAS

Nesta sec¢do, os portadores de nanoparticulas s&o caracterizados a partir dos
pos de cobre puro, do comportamento reoldgico das suspensdes e também dos pds
de cobre revestidos com nanoparticulas (ja desaglomerados apos a colagem), bem
como os pos moidos e também as pastilhas ja sinterizadas, prontas para serem

inseridas no banho.

O comportamento reoldgico das suspensdes de cobre com nanoparticulas

s&o apresentadas através das curvas de fluxo da Figura 27.

Figura 27 — Comportamento reolégico das suspensdes de cobre e nanoparticulas.
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Fonte: O autor.
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Observando as curvas de fluxo, nota-se primeiramente que todas possuem um
comportamento reopéxico, que € mais acentuado para a suspensao de cobre sem a
presenca de nanoparticulas. Nesse tipo de comportamento, a medida que se aumenta
a taxa de cisalhamento, a suspensdo apresenta uma caracteristica espessante, que
se distingue por um aumento da viscosidade. Porém, se a suspensédo for mantida a
uma taxa de cisalhamento maxima por algum periodo de tempo, a viscosidade comega
a diminuir, e o comportamento da suspensdo se torna tixotrépico*’. Tal fenébmeno
aparentemente esta relacionado com a alta concentragdo de sdlidos na suspensao.
Adicionalmente, este comportamento de histerese mais acentuado pode estar ligado
a uma defloculagdo pouco eficiente. Sugere-se que o aumento da viscosidade com a
adicdo de nanoparticulas pode ser explicado pela elevada area superficial
caracterisco das mesmas, € um aumento do numero de particulas por unidade de
volume. Deste modo, o dispersante n&o € suficiente para recobrir todas as particulas,
o0 que eleva a viscosidade. E importante ressaltar que o volume de nanoparticulas se
mantém inalterado em todas as suspensdes. Sendo assim, a densidade dos
compostos parece exercer um papel importante na variacio da viscosidade. A alumina
possui a maior densidade, seguida da silica, e a menor pertencendo a titania. Deste
modo, quanto menor a densidade, maior a fragdo massica necessaria de
nanoparticulas para atingir 3% em volume. Portanto, a suspensédo se torna mais
concentrada, o que tende a aumentar a viscosidade.

Na Figura 28 é mostrado o aspecto geral do pé de cobre puro e dos pos
recobertos com nanoparticulas. Nota-se que mesmo apos o processo de colagem, os
pos foram desaglomerados de maneira efetiva, possuindo a mesma aparéncia do po
de cobre puro. Ja na Figura 29, com um aumento maior, pode-se observar que as
particulas micrométricas de cobre estdo uniformemente recobertas com as particulas
ceramicas nanomeétricas, resultado semelhante ao alcancado no trabalho de Vieira
Jr'4. Este era o aspecto esperado, ja que quanto mais nanoparticulas aderidas a
superficie do cobre, mais potenciais substratos para nucleacdo de aluminio a no

banho de aluminio.
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Figura 28 — Aspecto geral dos pds de cobre revestidos com nanoparticulas
ceramicas. (a) Cobre puro; (b) Cobre revestido com Al20s3; (c) Cobre revestido com
ZrOz2; (d) Cobre revestido com SiOz2; (e) Cobre revestido com TiOx2.
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Figura 29 — Detalhes do revestimento do cobre com nanoparticulas ceramicas. (a)
Cobre puro; (b) Cobre revestido com Al203; (c) Cobre revestido com ZrOg; (d) Cobre
revestido com SiOz2; (e) Cobre revestido com TiOz2.
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Os pds recobertos com nanoparticulas foram processados por moagem de alta
energia, visando a quebra das “cascas” de nanoparticulas que envolvem o cobre, bem
como sua distribuicdo homogénea. Na Figura 30 sdo mostradas as imagens dos pos
moidos por 8 horas. Superficialmente ndo se nota a presencga das nanoparticulas, ja
que estas possivelmente diminuiram de tamanho devido a sua fragilidade (o que
facilita sua quebra) e foram incorporadas ao cobre, que é mais “ductil”.

Figura 30 — Aspecto geral do cobre moido por 8 horas em moinho Spex. (a) Cobre

revestido com Al203; (b) Cobre revestido com ZrOz2; (c) Cobre revestido com SiOz;
(d) Cobre revestido com TiO2.
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A preparagao dos portadores de nanoparticulas consiste na moagem do p6 de
cobre revestido com nanoparticulas ao de pd de aluminio comercialmente puro,
compactagao e sinterizagao via fase liquida. Na préxima sec¢do serdo tratados os

aspectos dos sinterizados, tanto das corridas preliminares quanto das corridas finais.
5.1.1. Corridas preliminares

Os sinterizados pertencentes as corridas preliminares possuem a composigcao
Al-80%, Cu + nanoparticulas — 20% em peso. Na Figura 31 tém-se imagens de
microscopia eletrbnica de emissdo de campo que ilustram o aspecto geral dos
sinterizados.

Figura 31 — Imagens de FEG das pastilhas sinterizadas das corridas preliminares.
(a) Al-Cu-Al20s3; (b) Al-Cu-ZrOg; (c) Al-Cu-SiOz2 e (d) Al-Cu-TiOs2.
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Nota-se pelas imagens que a aparéncia das amostras é bastante semelhante,
com a matriz aluminio-a (regido escura) e fases secundarias (regido clara) finamente
distribuidas na matriz. Durante a sinterizagdo de p6s de aluminio e cobre, em geral,
possibilita-se a formagéo da fase Al(Cu), que consiste em aluminio-a com cobre em
solugdo sdlida, bem como a formacao do eutético Al2Cu + Al(Cu) e a fase AICu
(geralmente em ligas hipereutéticas)®.

Na Figura 32 é mostrada a estrutura das fases secundarias. Observa-se
primeiramente a matriz Al(Cu), que no caso é a fase mais escura. Ocorre também a
formacao de uma estrutura eutética lamelar, bem como uma estrutura eutética
an6mala (Figura 32 (a)). Também é observada uma fase continua, possivelmente o
CuAl2. Consideragdes sobre a formagao das estruturas eutéticas lamelar e anédmala
sao feitas na segéo 4.3.2.3.

Figura 32 - Imagens de FEG ressaltando as fases presentes nas pastilhas

sinterizadas das corridas finais. (a) Al-Cu-Al20s3; (b) Al-Cu-ZrOz2; (c) Al-Cu-SiOz2 e (d)
Al-Cu-TiOz...
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Na Figura 33 e na Figura 34 s&o apresentados os mapeamentos de
espectroscopia por dispersao de energia das amostras de Al-Cu-Al203 e Al-Cu-TiOz,
respectivamente. Observa-se maior quantidade de cobre no eutético CuAl2 + Al(Cu)
na Figura 33, como esperado. A fase que possui uma quantidade um pouco menor de
cobre possivelmente é a fase CuAlz continua. Coexiste também uma fase rica em ferro
e cobre, com pouca quantidade de aluminio, que possivelmente seja um intermetalico
Fe-Cu-Al. E por fim, uma fase que possui apenas ferro, tratando-se possivelmente de
ferro segregado durante o processo de sinterizagao. O ferro neste caso é proveniente
da moagem de alta energia, devido ao impacto das bolas de ago com as paredes do
jarro, e com o material sendo moido. Na Figura 34 observa-se também as fases Al
(Cu), no caso, a matriz, a fase eutética CuAlz + Al (Cu), e uma fase que possui apenas
cobre que pode se tratar de um aglomerado de cobre ndo misturado, pré existente

apds a compactacéo.

Figura 33 — Mapeamento de espectroscopia por dispersao de energia da amostra Al-
Cu-Al20s.
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Figura 34 - Mapeamento de espectroscopia por dispersao de energia da amostra Al-
Cu-TiOo.
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5.1.2. Corridas finais

Nesta etapa, os teores de cobre e nanoparticulas foram aumentados de 20 para
50% por dois motivos principais: introduzir o cobre como elemento de liga e inserir
uma maior quantidade de nanoparticulas no banho, no intuito de aumentar o potencial
de formacgédo de nucleos estaveis no banho e possivelmente maior quantidade de
titAnio em solugéo solida para restringir o crescimento da frente de solidificagéo.
Também existe a possibilidade de as nanoparticulas barrarem o crescimento do gréo
por meio de arraste (pinning). Apenas foram feitas amostras de Al- 50Cu + SiOz2, Al-

50Cu+TiOz2, e uma amostra de controle Al-50Cu sem adigdo de nanoparticulas. Com
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0 acréscimo do teor de cobre, aumentou-se consideravelmente a porosidade do

sinterizado, como pode ser visto na Figura 35.

Figura 35 — Aspecto geral das pastilhas das corridas finais. (a) Al-Cu-SiOz; (b) Al-Cu-
TiOo.
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Fonte: O autor.

Figura 36 — Micrografias das pastilhas utilizadas nas corridas finais. (a) Al-Cu-SiOz;
(b) Al-Cu-TiOo.
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A porosidade é inerente ao processo de moagem de alta energia, devido a
grande introdugao de defeitos e redugédo do tamanho de particula durante a moagem,
que leva a uma alta reatividade do p6 produzido. Isto implica em um aumento da area
de superficie e consequentemente a energia superficial, o que leva a reagao do pé
com o oxigénio presente na atmosfera, fazendo com que este fique aprisionado dentro
da estrutura apds a compactacao. Considerando o fato de que o aluminio forma éxido
facilmente, e como mencionado anteriormente, os 6xidos tendem a ficar aprisionados
no compactado, as ligas com alto teor de aluminio tendem a apresentar uma elevada

porosidade.

Uma possibilidade para explicar a grande discrepancia entre a porosidade das
amostras das corridas iniciais para as finais € a utilizagado de cobre moido em moinho
de alta energia. Apds a moagem, as particulas de cobre possuem grande quantidade
de defeitos (encruamento). Assim sendo, essas particulas se tornam mais duras, e
mais dificeis de serem compactadas. Além disso, como pode ser observado na Figura
30, as particulas de cobre adquiriram aspecto irregular. Dessa forma, o aluminio (que
€ mais ductil), tende a envolver as particulas de cobre e preenchendo alguns de seus
defeitos. Porém, como a fracdo volumétrica de cobre aumentou de 20 para 50% em
peso, menos aluminio se encontra disponivel para envolver as particulas irregulares
de cobre. Considerando que nas amostras finais os poros se apresentaram maiores
e com aspecto irregular, sugere-se que devido aos gradientes de densidade no
compactado existam aglomerados que por sua vez formam células de pequenas
particulas que sinterizam juntas dentro de regides densas, criando poros maiores
entre as células. Tais poros tendem a crescer, enquanto os poros dentro dos
aglomerados diminuem de tamanho, sendo que os poros maiores s&o mais dificeis de

eliminar®!.

Por outro lado, o sistema Al-Cu é de baixa solubilidade, o que resulta numa
limitagdo da densificagdo. Em sistemas de alta solubilidade ocorre uma melhor
densificagdo antes da formacgao do primeiro liquido®'. Considerando que existe uma
dependéncia da densificacdo final em ralacdo a densificacdo ocorrida antes da
formacdo do primeiro liquido, a solubilidade no estado sodlido exerce um papel

importante em termos de porosidade final®2.
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Foi mencionada a questao da solubilidade neste caso, por causa da diferenca
de quantidade de cobre, pois os outros fatores foram similares. Porém, como o
processo de sinterizagdo € bastante complexo, e considerando a ocorréncia de
gradientes de densidade e de composicdo no compactado, podem existir varios
motivos para as diferengas na quantidade, tamanho e formato dos poros. Na Figura
36 sao apresentadas as imagens de microscopia 6tica das pastilhas Al-Cu-SiO2z e Al-
Cu-TiO2. Observa-se uma maior quantidade de fase continua (possivelmente CuAlz)
em comparagao com as amostras das corridas iniciais, devido a maior quantidade de
cobre na liga. Nao foram observadas estruturas eutéticas lamelares. Os mapeamentos
de espectroscopia por dispersédo de energia em linha s&o apresentados na Figura 37
e na Figura 38 tém-se as concentragdes dos elementos em diferentes regides da

amostra.

Figura 37 — Mapeamento por EDS em linha da pastilha Al-Cu-SiO-.
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Fonte: O autor.
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Figura 38 - Mapeamento por EDS em linha da pastilha Al-Cu-TiOs2.

Fonte: O autor.

Nota-se claramente as diferentes fases formadas. Na Figura 37, seguindo a
linha da direita para a esquerda, tém-se aumento na intensidade dos picos de cobre
nas regides de maior concentragdo da fase CuAlz. Posteriormente ha uma queda de
intensidade de cobre e mantém-se a intensidade do aluminio, caracterizando a fase
aluminio a (matriz). Segue-se a fase que possui apenas Al-Fe (intermetalico),
chegando na fase onde sé o ferro é esta presente, 0 que pode ser uma particula de
ferro advinda do processo de moagem ou ferro segregado a partir do liquido. O mesmo

ocorre da esquerda para a direita na Figura 38.

Convém destacar que no caso deste trabalho, ndo é a intengdo formar
sinterizados para utilizacdo estrutural. Considerando o fato de que as pastilhas sao
dissolvidas no banho de aluminio, sugere-se que a porosidade e distribuigdo das fases
nao sao fatores determinantes no efeito de inoculagao e de introdugcao do cobre como

elemento de liga.

5.2 CARACTERIZACAO DOS PRODUTOS FUNDIDOS

As amostras obtidas por fundigdo foram caracterizadas com o auxilio de

técnicas metalograficas, e utilizacdo de microscopia 6tica e eletrénica de varredura,
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incluindo mapeamento de espectroscopia por dispersao de energia (EDS). Nos itens
subsequentes sdo mostrados os resultados obtidos para as diferentes corridas e
composicoes.

5.2.1. Corridas preliminares

Nos testes preliminares, os portadores foram confeccionados em pastilhas
contendo 80% de aluminio e 20% de cobre + nanoparticulas. Os teores finais de cobre
e de nanoparticulas no fundido sado listados na Tabela 4 para cada espécie de
inoculante. As quantidades de cobre foram mantidas abaixo de 1%, fora da faixa de
composigao das ligas da série 2x.xx, onde o cobre é o principal elemento de liga'. O
objetivo foi minimizar qualquer efeito de refino que potencialmente poderia ser
causado pela presenca deste elemento. Na Figura 38 s&do mostradas as macrografias

referentes as amostras obtidas nas corridas preliminares.

Tabela 4 — Teores de cobre e de nanoparticulas no fundido.

Tipo de Teor de cobre Teor de

nanoparticula (% em peso) nanoparticulas no
(o]

fundido (% em peso)

Al203 0,08 0,004
ZrO2 0,61 0,004
SiO2 0,38 0,004
TiO2 0,27 0,004

Fonte: O autor.
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Figura 39 - Macrografias das amostras produzidas nas corridas preliminares.(a)
Aluminio comercialmente puro sem adi¢do de inoculantes; (b) 80%Al-20%Cu-Al20s3;
(c) 80%AI-20%Cu-ZrOz; (d) 80%AI-20%Cu-SiOz2 e (d) 80%AI-20%Cu-TiOx.

()

Fonte: O autor

Comparando-se as macrografias das amostras em que foram utilizados

inoculantes (b), (c) e (d) e a amostra de aluminio puro, sem adigdo de incoculantes
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(a), percebe-se nitidamente a predominéancia do carater grosseiro dos graos, com boa
parte deles em formato colunar, indicando que nao houve efeito de refino em nenhuma
das amostras. Na Figura 40, com o auxilio de uma lupa, é mostrada essa estrutura de

graos para as mesmas amostras, com leves detalhes da estrutura dendritica.

Figura 40 - Macrografias das amostras das corridas iniciais inoculadas com
nanoparticulas ceramicas. (a) 80%Al-20%Cu-Al203; (b) 80%AI-20%Cu-ZrOz2; (c)
80%AI-20%Cu-SiOz2 e (d) 80%AI-20%Cu-TiOs2.

(a) (b)

(d)

Fonte: O autor.

O tamanho de grao das referidas amostras foi determinado por estereologia
quantitativa automatica. Como foi utilizado apenas um quadro (que corresponde a
secao transversdao da amostra inteira) para esta determinagdo, nao foi possivel a
utilizagdo da norma ASTM E112-9652, pois esta exige que se tenha um determinado
numero de quadros para que se obtenha uma reprodutibilidade das medidas. Os

valores de didametro médio de grao sdo mostrados no grafico da Figura 41.
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Figura 41 - Tamanho médio de gréo das amostras referentes as corridas iniciais.

I Diametro médio de grao|
Desvio padrao

6 5,84

5_
] 4,05
4]
] 3,33
3 2,78
2,11
2
1
04

Al puro AI Cu Alumma AI Cu-ercoma Al- Cu-smca Al-Cu Tmnia

Diametro médio de graos (mm)

Tipos de inoculantes

Fonte: O autor.

Os valores obtidos confirmam a ineficiéncia da inoculagao, pois os tamanhos
de grao sao bastante grandes. Inclusive, as amostras inoculadas possuem tamanho
de grao maior que o aluminio puro sem inoculagéo. Convém ressaltar que os desvios
padrdo de cada amostra apenas demonstram a heterogeneidade dos tamanhos de

graos nas diferentes regiées do fundido, tipico de amostras nao refinadas.

5.2.2. Corridas finais

Os testes realizados nesta etapa compreenderam teores de cobre +
nanoparticulas maiores, no intuito de aumentar a probabilidade de refino de grédo. As
quantidades finais no produto fundido foram de 22,1% e 13,8% em peso, nas amostras
contendo TiO2 e SiO2, respectivamente, resultando num teor de nanoparticulas no

banho para ambas as amostras, de 0,1% em peso.
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5.2.2.1. Tamanho de gréao

Na Figura 42 sdo mostradas as macrografias resultantes das amostras
pertencentes as corridas finais, bem como a comparagdo com uma amostra com
condi¢cbes comparaveis de processamento utilizando um inoculante convencional a
base de TiBz, retirada da literatura®.

Figura 42 - Macrografias das amostras confeccionadas nas corridas finais. (a)
Aluminio puro sem inoculante; (b) Aluminio com 22,1% de cobre sem
nanoparticulas; (¢) Aluminio + Cobre +nanoparticulas de SiOz2; (d) Aluminio +Cobre
+ nanoparticulas de titdnia com 10 minutos de tempo de permanéncia no banho; (e)
Aluminio +Cobre + nanoparticulas de titania (22,1% em peso) com 20 minutos de
tempo de permanéncia no banho; (f) Aluminio puro inoculado com pastilhas com Al-
20% TiB2 pastilles (0.15% TiB2 no banho). TiB2 moido por 8h em moinho Spex,
pastilhas sinterizadas com cobre.
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Fonte: O Autor.

Nota-se que a presenga de cobre na liga produz um efeito moderado de refino
de grdo. Isto fica nitido quando se observa a Figura 42(c), onde a quantidade de cobre
€ a mesma das amostras da Figura 42(d) e (e) (22,1% em peso), com a diferenca de

que nestas duas ultimas foram incorporadas nanoparticulas de TiO2, produzindo um
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efeito de refino mais efetivo. Estudos referentes a solidificagcao de ligas binarias Al-Cu
hipoeutéticas®-%> demonstram que o tamanho de grdo reduz gradativamente com o
aumento do teor de cobre na liga, devido ao aumento dos valores de fator de restricao
ao crescimento na frente de solidificagdo (FRC) e de superresfriamento. Isto ocorre
apenas em quantidades de cobre menores que o limite de solubilidade do cobre na
fase solida de aluminio, que € em torno de 5,65% em peso®®. Estes mesmos estudos
demonstraram que teores de cobre que ultrapassam este limite tendem a aumentar o
tamanho de grdo. Adicionalmente, os valores de tamanho de grdo minimos foram
encontrados em ligas com teores de soluto muito proximos ao limite de solubilidade,
justamente onde o intervalo de solidificacdo € maximo. Deste modo, segundo Y.
Birol®3, o GRF nao pode ser correlacionado com o tamanho de grdo em ligas com alto
teor de soluto, e que o intervalo de solidificacdo AT é o fator que possui a mais estreita
relagcdo com a variagado do tamanho de grdo nessas ligas (quanto maior o AT, menor
o tamanho de gréo). De modo mais detalhado, o intervalo de solidificacdo comeca a
diminuir a partir de teores de cobre acima de 5,6% (onde ele € maximo), continuando
a ter uma relacéo inversa com o tamanho de grdo. E importante ressaltar que o
intervalo de solidificacdo facilita a nucleagdo de novos grédos e a restricdo do
crescimento dos mesmos. Estudos prévios a esses, envolvendo sistemas de ligas
binarias ja haviam apontado este comportamento em que o tamanho de gréo é
diminuido com o aumento do FRC e do super-resfriamento, quando a composicéo da
liga possui teores de soluto mais baixa que o limite de solubilidade do mesmo na fase
primaria®”-6%. M. Johnsson® propde que o tamanho de grdo comega aumentar acima
de um valor critico de teor de soluto devido a uma mudanga no mecanismo de
crescimento dendritico. Esse efeito é sugerido como resultado de uma diminui¢gao do
raio da ponta da dendrita em altas concentragdes de soluto. Uma dendrita mais aguda
tende a ser mais efetiva na rejeicdo de soluto, principalmente em dire¢ées quase que
perpendiculares a frente de solidificagdo, causando um maior avanco da dendrita, o

que resulta em tamanhos de grao maiores.

Considerando o exposto acima no que se refere ao refinamento de gréo de
ligas Al-Cu, e que os teores de cobre das amostras produzidas neste trabalho sédo
bem superiores ao limite de solubilidade do cobre em aluminio, sugere-se que a
melhora do refino de grdo das amostras inoculadas com TiOz, Figura 42 (d) e (e) e

Figura 44 (b) e (c), se deve a presenca das particulas de inoculante adicionadas na
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liga. Y Birol®* afirma que em teores de cobre abaixo do limite de solubilidade, a adigéo
de inoculantes nao surte efeito de refinamento. Entretanto, em ligas com teores >6%
em peso de cobre, a adicdo de refinadores de gréo resulta em uma diminuigéo

consideravel do tamanho de grao.

A diferenca de tamanho de gréo observada nas duas amostras inoculadas com
TiO2 se deve aos diferentes tempos de permanéncia no banho, sendo que com o
aumento do tempo de 10 para 20 minutos, observou-se uma melhora a qualidade do
refino. Com o aumento do tempo em que as pastilhas permanecem no banho, pode
ocorrer uma melhor dissolugdo de aglomerados de particulas, ou também parte da
titdnia pode reduzir, liberando titanio para a frente de solidificagao, o que restringe o
crescimento do grao. Por conseguinte, seja qual for o mecanismo predominante no
processo de refino, este tem o seu efeito melhorado com o aumento do tempo de

permanéncia no banho.

O fundido inoculado com SiO2 (Figura 42(c)) ndo obteve um refino
consideravel, e o mesmo pode ser correlacionado a presenga de cobre na liga
(13,88% em peso), como explanado anteriormente. Contemplando o fato de que
ambas as amostras, inoculadas com SiO2 e com TiO2, continham a mesma
porcentagem em peso destes compostos no banho, sugere-se que maiores
quantidades de SiO2 s&o necessarias para um refinamento de grao mais efetivo. Essa
hipétese pode ser explicada através do efeito superior do Ti no superresfriamento por
unidade de massa, que é em torno de 30 a 40 vezes maior que o da maioria dos
elementos de liga’®, inclusive do silicio. Por exemplo, em ligas de aluminio uma
concentragao de 0,15% em peso de titdnio atinge um valor de GRF de 200, bem
superior ao do silicio, que & de 5,93'76, Deste modo, o titdnio é mais efetivo na
restricdo do crescimento de grdo. Os calculos de tamanho de grédo das amostras de
aluminio puro [Figura 42 (a)], Al-22,1Cu sem adicao de inoculante [Figura 42 (b)] e Al-
13,88Cu inoculado com SiO2 [Figura 42 (c)] foram realizados apenas através de
estereologia quantitativa automatica, dada a impossibilidade da utilizagdo da norma
ASTM E112-96, pelos mesmos motivos apresentados na secao 5.2.1. Na Figura 43

tém-se os valores de tamanho de grao calculados para estas amostras.
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Figura 43 — Valores de tamanho de grao obtidos por estereologia quantitativa
automatica.
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Na Figura 44, ttm-se um comparativo das macrografias das amostras com o
mesmo teor de cobre (22,1% em peso), sendo uma sem adi¢ao de inoculantes (a), e

as outras duas (b) e (c) com adigao de 0,1% de TiOx2.
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Figura 44 — Comparacgao entre as macrografias das amostras com e sem adigao de

inoculantes. (a) Al-22,1%Cu sem adi¢ao de inoculante; (b) Al-22,1%Cu com 0,1% de

TiO2 e tempo de permanéncia no banho de 10 minutos e (c) Al-22,1%Cu com 0,1%
de TiO2 e tempo de permanéncia no banho de 20 minutos.

15 mm

Fonte: O autor.

Na Figura 45 ¢ ilustrada graficamente a comparagao entre valores de tamanho
de grao das amostras da Figura 44. Os valores se referem aos calculos utilizando ao

método automatico.



83

Figura 45 - Comparagao entre os tamanhos de grao das amostras com e sem adi¢cao
de inoculantes. (a) Al-22,1%Cu sem adi¢&o de inoculante; (b) Al-22,1%Cu com 0,1%
de TiO2 e tempo de permanéncia no banho de 10 minutos e (c) Al-22,1%Cu com
0,1% de TiO2 e tempo de permanéncia no banho de 20 minutos.
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Fonte: O autor.

O tamanho de grao das amostras inoculadas com TiO2 diminuiu de 2 a 3 vezes
em relagdo a amostra sem adigdo de inoculante. No trabalho de H. Xu. et al.%%, a liga
Al-22,1Cu fundida, exatamente a mesma composi¢cao da amostra sem inoculagao
[Figura 44 (a)] apresentou tamanho de grao de 1,090 mm, comparavel ao valor de

1,45 da referida amostra.

No caso das amostras (d), (e) e (f) da Figura 42, os calculos foram feitos
utilizando-se ambos os métodos. Algumas fotos de base utilizadas para fins de calculo
para essas trés ultimas amostras sdo mostradas na Figura 46, juntamente com o
realce dos contornos, o que possibilita uma visualizagcdo mais clara das diferengas de
tamanho de gréo.
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Figura 46 - Fotos de lupa da estrutura de graos das amostras refinadas. (a) Al-Cu
refinada com TiOz2, tempo de permanéncia no banho de 10 min. (b) Al-Cu refinada
com TiOz2, tempo de permanéncia no banho de 20 min; (c) Aluminio puro inoculado
com pastilhas com Al-20% TiBz2 (0.15% TiB2 no banho). TiB2 moido por 8h em
moinho Spex, pastilhas sinterizadas com cobre.
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Fonte: O autor.

Na Figura 47 tém-se o grafico com os valores de tamanho de grdo médio para

as amostras da Figura 46, obtidos pelos dois métodos utilizados para o calculo.
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Figura 47 - Comparacgao entre os valores de tamanho de grao médio obtidos por
estereologia quantitativa automatica e pela Norma ASTM E112-96. A1: Inoculagéo
com TiOz2 (0,1% em peso) com 10 min de tempo de permanéncia no banho; A2:
Inoculagdo com TiOz2 (0,1% em peso) com 20 min de tempo de permanéncia no
banho; A3 Inoculagdo com TiB2(0,15% em peso) e tempo de permanéncia no banho

de 10 min.
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Primeiramente, observa-se que os valores de tamanho de grdo obtidos pelos
dois métodos ndo possuem diferencga significativa, levando-se em conta os valores de
desvio padrao, demonstrando a acuracia das medidas. Os desvios padrdo foram
maiores para a amostra A1, que possui tamanhos de grao distintos em diferentes
regides da amostra. Nota-se que um aumento no tempo de pemanéncia do inoculante
no banho de 10 para 20 minutos (A1 e A2 respectivamente), resultou em uma
diminuicdo no tamanho de gréo de 23,8% em média. A amostra A2 (produzida neste
trabalho) refinou menos que a amostra A3, inoculada com TiBz2, resultando em uma
diferenca de aproximadamente 14,6% em média. Um refino mais acentuado ja era
esperado, visto que o TiB2 é o inoculante mais utilizado em ligas de aluminio,

justamente pelo seu poder de refinamento.

5.2.2.2. Espagamento interdendritico secundario (SDAS)

Fundamentalmente, o tamanho de grdo e o espagamento interdendritico

secundario (SDAS) s&o os parametros que descrevem a morfologia do gréo® e



86

influem consideravelmente nas propriedades mecanicas®7® e de fundigdo’”"8. A
diminuicdo do espagamento interdendritico melhora invariavelmente as propriedades
mecanicas, inclusive de maneira mais efetiva que os contornos de grao?'. Ghassemali
et al.”®, no estudo do efeito do espagamento interdendritico secundario (SDAS) e do
tamanho de gréo no inicio e propagagao de trincas em ligas Al-Si sob tensdo de
tracdo, notou que a grande maioria das trincas se iniciava nos contornos
dendrita/eutético ao invés de nos contornos de grdo, e se propagavam de forma
transgranular. Além disso, observando-se as bandas de deslizamento dentro das
dendritas, definiu-se que a area interdendritica foi a que sofreu a maior parte da
deformagao plastica, e que essas bandas eram idénticas em cada grdo, mostrando a
pequena contribuicdo dos contornos de grao no desenvolvimento da deformacgao
global da liga. E por ultimo, os calculos utilizando-se a equagao de Hall-Petch
apontaram uma forte correlacdo entre o SDAS e a tensdo de escoamento. Esse
conjunto de fatores sugere que em ligas de aluminio binarias, o SDAS é um fator que
prepondera sobre o tamanho de gréo. Essa variavel depende da composicao e da
taxa de resfriamento’’"3. No que se refere a taxa de resfriamento, o SDAS diminui

com o aumento da mesma, inclusive com maior rapidez que o tamanho de grao’.

O SDAS das amostras confeccionadas nas corridas finais foi calculado
utilizando-se uma metodologia analoga ao método do intercepto linear. Dentre suas
variaveis, o procedimento utilizado foi o que, segundo Vanderluis et al.>* é o que

possui maior acuracidade e melhor reprodutibilidade dos resultados.

A Figura 48 mostra algumas das imagens que serviram de base para os

calculos, destacando as diferencas na estrutura dendritica entre as amostras.
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Figura 48 — Imagens de base para calculo de SDAS das amostras das corridas
finais. (a) Al-13,88Cu, inoculado com 0,1% SiOz; (b) Al-22,1Cu sem inoculante; (c)
Al-22,1Cu inoculado com 0,1%TiO2, 10 minutos de permenéncia no banho e (d) Al-

22,1Cu inoculado com com 0,1%TiOz2, 20 minutos de permanéncia no banho.
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Fonte: O autor.

As amostras pouco refinadas, [Figura 48 (a) e (b)] possuem estrutura
essencialmente dendritica colunar, ao passo que as amostras que apresentaram
maior refinamento de grdo exibem uma estrutura dendritica mais equiaxial, com

estruturas de transigéo [Figura 48 (c) e (d)].
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Figura 49 — Valores de espagamento interdendritico secundario (SDAS) para as
amostras das corridas finais.
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Na Figura 49 séo apresentados os valores de SDAS para as amostras Al-Cu
das corridas finais. Primeiramente observa-se que com a redug¢ao do tamanho de gréao
nao diminuiu o valor de SDAS. A diminuigdo do tamanho de grdo nao implica
necessariamente em uma redugédo do SDAS, ja que esta variavel é mais influenciada
pela composi¢do da liga, no que se refere aos elementos (neste caso especifico o
cobre) que afetam o superresfriamento constitucional, e consequentemente o fator de
restricdo ao crescimento no fim da solidificagdo®7%. Sendo assim, o SDAS é
determinado no fim do processo de solidificacdo, pelo tempo que leva para que
ocorram as reagdes eutéticas (Al-Cu), que por conseguinte formam as fases que
delineiam as dendritas’!. Considerando este fato, sugere-se que o titdnio contido no
inoculante introduzido nas duas amostras Al-22,1Cu, afetaram o fator de restricao ao
crescimento de maneira efetiva apenas no inicio da solidificagdo, através da forte
segregacao de tal elemento na frente de solidificagdo, causando um maior
superresfriamento constitucional neste primeiro momento. Como consequéncia,

ocorre um incremento no FRC, diminuindo consideralvelmente o tamanho de gréo.
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Nas ligas em questédo (Figura 49), sugere-se que o SDAS foi influenciado pela
presenga de soluto na liga (no caso o cobre), que aumentou o superresfriamento no
liquido no final do processo de solidificagéo, restringindo o engrossamento dos bragos
dendriticos. Em termos numéricos, nota-se que o aumento do teor de cobre de 13,88%
para 22,1% praticamente n&o alterou o valor de SDAS, sendo que normalmente o
aumento da quantidade de cobre tende a diminuir o SDAS, devido a um maior
superresfriamento constitucional no final da solidificagdo. Cada liga solidificada a uma
taxa de resfriamento especifica, possui um SDAS caracteristico®?, ou seja, o SDAS
inicial da liga é especifico®®. Observa-se também que houve um aumento no valor de
SDAS para as amostras com o mesmo teor de cobre (22,1%) porém com maior
refinamento de gréo através da adigdo de 0,1% em peso de TiO2. Este incremento

pode ter sua origem em dois fatores:

1 — Quanto menor o tamanho de gréo, mais dificil se torna a medigao do SDAS,
visto que os bragos dendriticos primarios sdo menores, e consequentemente possuem
um numero inferior de bragos secundarios. Sendo assim, a acuracidade e
reprodutibilidade da medida fica prejudicada®7°. Isto é refletido nos altos valores de
desvio padrao encontrados nas amostras refinadas com TiO2. A amostra com 20
minutos de permanéncia no banho apresenta tamanho de grdo menor e SDAS e
desvio padrao maiores que os atribuidos a amostra com 10 minutos de permanéncia.
Para se ter uma representatividade do SDAS de uma liga em uma determinada
condicdo de resfriamento, os calculos devem ser realizados em amostras menos

refinadas’®.

2 — Os bragos dendriticos secundarios tendem a engrossar durante o processo
de solidificagao®'-#?, prejudicando a medigo.

Em termos de comparagéo, no trabalho de Easton, M.”5, a liga de aluminio 2014
(aproximadamente 4,78% em peso de cobre) resfriada a uma taxa de 1k/s, apresentou
um valor de SDAS de 62,3 + 8,1um, pouco maior que os das ligas Al-13,88Cu e Al-
22,1Cu, de 56,63 *+ 8,74um e 56,26 + 5,47um, respectivamente. Ao que parece, em
ligas Al-Cu hipoeutéticas, a baixas taxas de solidificagdo, o SDAS n&o muda muito de

uma liga para a outra.
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Figura 50 — Relagao entre tamanho de grao e espagcamento interdendritico
secundario (SDAS) para as amostras das corridas finais.
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Fonte: O autor.

Easton et. al.5® sugere que a raz&o entre o tamanho de grdo e o SDAS pode
ser usado para definir a morfologia do gréo. Quando esta razdo € menor que 2, a
morfologia do grao tende a ser globular; entre 2 e 4 celular ou roseta, e acima de 4
dendritica equiaxial. No grafico da Figura 50 é ilustrada a razdo tamanho de
grao/SDAS para as amostras das corridas finais. Como se pode observar, os valores
estdo bem acima do minimo sugerido para a estrutura ser caracterizada como
dendritica. Em contrapartida, como pode ser visto na Figura 48 (c) e (d), que
correspondem as amostras que alcancaram o melhor refino, existem estruturas
estruturas de transicdo, que ndo sao totalmente dendriticas nem totalmente

globulares.

5.2.2.3. Caracterizacdo das fases

Nesta etapa s&o caracterizadas as fases formadas durante a solidificagdo das

amostras das corridas finais. Apesar de o diagrama de fases Al-Cu ser bastante
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complexo, e apresentar a possibilidade de formagao de varias fases, o que ocorre na
pratica é a formacao da fase Al2Cu e aluminio-a em ligas hipoeutéticas.

A sequéncia de formacgao das fases presentes nas amostras das corridas finais
se da da seguinte forma: num primeiro momento forma-se a fase primaria (matriz
aluminio a) dendritica (em torno 610°C), o que eleva a um aumento na quantidade de
cobre no liquido remanescente. Posteriormente ocorre a mistura eutética de aluminio-
a e cobre (em torno de 548°C), formando o composto Al2Cu entre as ramificagdes
dendriticas. Este intermetalico é responsavel pela alta resisténcia mecénica das ligas
Al-Cu da familia 2x.xx83. Tal fase pode precipitar durante a solidificagéo tanto na forma

de blocos, como na forma eutética®.

Na Figura 50 é mostrada a distrbuigdo das fases secundarias para as ligas com
0 mesmo teor de cobre, sem e com a adicdo de inoculantes. Como mencionado
anteriormente, as ligas Al-Cu possuem cada uma seu SDAS caracteristico, que néo é
influenciado pela adicdo de inoculantes. Sendo assim, a distribuigdo e tamanho da
fase eutética para essas amostras é bastante parecida.

Na Figura 53 sdao mostrados os calculos de propor¢gdo de fases para as
amostras da Figura 52. Nota-se que com o aumento do teor de cobre de 13,88%
[Figura 52 (a)] para 22,1% [Figura 52 (b) e (c)], ocorre um pequeno aumento na
proporcao da fase eutética, visto que existe uma maior quantidade de cobre disponivel
para a formagao do intermetalico Al2Cu. Também é observado que entre a amostra
com 22,1% de cobre sem inoculante [Figura 52 (b)] e a amostra com 0 mesmo teor de
cobre, porém inoculado com 0,1% de TiOz2 [Figura 52 (c)] ndo ha diferenga entre as

porcentagens de fase eutética, como ja era esperado.
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Figura 51 — Imagens de FEG das amostras das corridas finais. (a) Al-22,1%Cu sem
adig¢ao de inoculante; (b) Al-22,1%Cu inoculado com 0,1% de TiO2, 10 minutos de
permanéncia no banho e (c) Al-22,1%Cu inoculado com 0,1% de TiOz2, 20 minutos
de permanéncia no banho.
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Figura 52 — Imagens de FEG utilizadas como base para os calculos das propor¢des
de fases. (a) Al-13,88Cu inoculado com 0,1% de SiOz; (b) Al-22Cu sem inoculante;
(c) Al-22,1Cu inoculado com 0,1% de TiO2, com tempo de permanéncia no banho de
10 minutos.
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Figura 53 — Proporcao de fases secundarias das amostras das corridais finais.
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Na Figura 54 sao mostradas imagens de microscopia ética das amostras das
corridas finais, onde se pode visualizar a distribuicdo das diferentes fases formadas.
A fase eutética se apresenta de duas formas: Eutético anébmalo e lamelar. O Eutético
andmalo é decorrente da nucleacao e crescimento de duas fases eutéticas separadas,
ao contrario do Eutético lamelar, onde essas duas fases crescem simultaneamente
(Al(Cu) e CuAl2)8985 Na Figura 55 (c) essas duas estruturas sdo apontadas. Na Figura
55 (a) e (b) também pode-se diferenciar com clareza a fase eutética dos intermetalicos
contendo ferro em forma de plaquetas. Neste caso especifico das amostras
produzidas neste trabalho, € mais provavel que a maioria do ferro consumido na
formacao dos intermetalicos provenha do processo de moagem de alta energia,
através do impacto das bolas de agco com o material sendo moido e com as paredes
do jarro. Nas secdes 4.2.1 e 4.2.2 ja foi evidenciada a presenga de ferro nas pastilhas
utilizadas para inoculacdao dos fundidos, através de analise de espectroscopia por
disperséo de energia (EDS).

O ferro € um elemento que esta presente nas ligas de aluminio comerciais, seja

advindo do lingote de aluminio, das ligas utilizadas como inoculantes, ou dos
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ferramentais utilizados no processo de fundigcdo. Além disso, o ferro também é
elemento de liga de algumas ligas de aluminio, tais como as ligas Al-Cu-Fe-Ni AA2219
and AA2618, onde sua fungdo é aumentar a resisténcia em elevadas temperaturas®®.
Entretanto, tendo em vista que a solubilidade do ferro no aluminio é baixa (tanto no
sélido quanto no liquido), ha a tendéncia de formacao de intermetalicos ricos em ferro,

como é o caso das ligas produzidas neste trabalho.

Figura 54 — Micrografias das amostras finais. (a) Al-13,88Cu inoculado com 0,1% de
SiO2; (b) Al-22,1Cu sem inoculante; (c) Al-22,1Cu inoculado com 0,1% de TiOz2, 20
minutos de permanéncia no banho.

Fonte: O autor.
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Figura 55- Imagens da amostra Al-22,1Cu inoculada com TiO2 e 10 minutos de
permanéncia no banho. (a) Microscopio ético sem ataque; (b) Microscopio ético,
atque com Keller modificado; (c) Microscopia eletronica de emissao de campo
(FEG), ataque com Keller modificado.
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Fonte: O autor.

Varios trabalhos anteriores®-8 reportaram a formacao de intermetalicos ricos
em ferro em ligas Al-Cu-Fe. Dois tipos de intermetalicos principais sdo encontrados
nestas ligas: Alis(FeMn)3(SiCu)2, com morfologia “escrita chinesa” denominada a-Fe
e AlzCuzFe ou Al7Cuz (FeMn). Estes ultimos 2 intermetalicos sdo a mesma liga, porém
na segunda, alguns atomos de ferro sdo substituidos por manganés. Backerud et. al.?”

e Talamantes-Silva et. al.°, encontraram apenas o intermetalico AlzCu2Fe na
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microestrutura solidificada final da liga A206 (Al-4.5Cu-0.3Fe) e de uma liga Al-Cu com
0,07% em peso de ferro, respectivamente. Liu, K8 sugere que a sequéncia de

solidificacéo ocorre da seguinte forma:

1- Forma-se a rede dendritica de aluminio a na faixa de temperatura entre 650
a 645°C;

2- Fase liquida >Al+Al2Cu + AlzCu2Fe eutéticos na faixa de temperatura entre
540 a 530°C.

Segundo os trabalhos de Cao e Campbell®'-%3, os intermetalicos ricos em ferro
presentes em ligas Al-Si sdo nucleados nos filmes de 6xidos que estao presentes em
grandes quantidades no aluminio fundido. Os filmes de 6xido presentes no metal
liguido possuem dois lados: as superficies internas “secas” e ndo ligadas e sua
superficie exterior “molhada”. Uma caracteristica que pode indicar que a nucleagao
ocorre nos bifilmes é a presenca de rachaduras em um dos lados do intermetalico. A
nucleagao das fases ricas em Fe ocorre nos lados “molhados” dos filmes de 6xido e a
precipitagdo de gas nos lados “secos” dos bifilmes, formando as rachaduras®®. Liu et
al® confirma que este mecanismo também funciona para as ligas Al-Cu, e que o B-Fe

pode ser nucleado na Al20s.

Na Figura 56 é ilustrada a comparagéao de uma liga comercial A206 (Al-4.5Cu-
0.3Fe) produzida com ligas-mae Al-50Cu e Al-25Fe e a amostra inoculada com TiOz2
produzida neste trabalho. Observa-se que as microestruturas sdao bem semelhantes,
0 que indica que o processo utilizado neste trabalho para introdugao do cobre como

elemento de liga no aluminio se mostra eficiente.



98

Figura 56 — Comparacao entre as amostras: (a) liga A206 (Al-4.5Cu-0.3Fe)
solidificada na taxa 0,2k/s. (b) Al-22,1Cu inoculada com TiO2 e 10 minutos de
permanéncia no banho.

@ (b)

Fontes: (a) LIU, K. (2011)88; (b) O autor.

Figura 57 — Mapeamento de espectroscopia por dispersao de energia da amostra Al-
13,88Cu inoculado com 0,1% de SiO2.

Fonte: O autor.



99

Figura 58 - Mapeamento de espectroscopia por dispersao de energia da amostra Al-
22,1Cu inoculado com 0,1% de TiOx.

Fonte: O autor.

Corroborando com a discussédo a cerca das fases formadas durante a
solidificacédo das ligas produzidas nas corridas finais, sdo apresentadas na Figura 57
e na Figura 58 os mapeamentos de espectroscopia por dispersdo de energia (EDS)
da liga inoculada com SiO2 e da liga inoculada com TiOz, respectivamente. Nota-se
nitidamente as diferencas de concentracao de ferro, aluminio e cobre nas diferentes
regides. A fase escura, majoritariamente constituida por aluminio, ou seja, aluminio q,
seguida da fase rica em cobre (Eutético Al(Cu) + CuAlz), e por fim a fase rica em ferro
em forma de plaquetas, designada como Al7CuzFe.

Convém ressaltar que em relagdo as curvas de solidificagao, nao foi possivel
observar picos que trouxessem informagdes relevantes. Isso ocorreu devido a uma
taxa de aquisigao de dados pequena (a cada 0,2 segundos), o que € insuficiente para

detectar as reagdes que ocorrem durante a solidificagao.
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6. CONCLUSOES

Considerando os resultados obtidos neste trabalho, pode-se apresentar as

seguintes conclusdes:

- A rota de processamento utilizando-se a colagem de barbotina para a produgao dos
portadores de nanoparticulas se mostrou eficiente no refinamento de grdo das
amostras inoculadas com 0,1% em peso de TiO2 no banho.

- Propéem-se 3 mecanismos de refino que agiram em conjuto nas referidas amostras:
1 - As particulas de TiO2 atuando como agente nucleante;

2- Redugao da TiOz2 através da reagdo: 3TiO2 + 4Al —> 2AI203 + 3Ti, o que libera
titdnio em excesso para a frente de solidificacéo, restringindo o crescimento do gréao

através de superresfriamento constitucional;

3 — Particulas de TiO2 que por meio de arraste (pinning) possam ter barrado o

crescimento da frente de solidificagéo.

- O aumento de tempo de permanéncia no banho de 10 para 20 minutos diminuiu o
tamanho de gréo, através do provimento da cinética necessaria para a atuagéo dos

mecanismos de refino supramencionados;

- O refino de grao proporcionado nas amostras inoculadas com 0,1% de TiO2 se
mostrou comparavel ao refino da amostra inoculada com 0,15% de TiB:2 (literatura)

em condi¢des semelhantes de processamento.

- Os espagamentos interdendriticos secundarios das ligas Al-22,1Cu se mostraram

comparaveis a liga 22,1Cu (literatura) obtida com taxas de solidificacdo controladas;

- Comparando-se as microestruturas da liga comercial A206 (Al-4.5Cu-0.3Fe)
produzida com ligas-mé&e Al-50Cu comerciais (literatura) e as ligas das corridas finais
com portadores de inoculantes produzidos via processamento coloidal, observa-se

que as microestruturas sdo semelhantes;

- Considerando se estes dois ultimos itens, pode-se concluir que esta rota de
processamento também é um meio eficiente de introduzir o cobre como elemento de

liga no aluminio, bem como particulas inoculantes.
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- Os portadores de nanoparticulas de Al203, SiO2 e ZrO2 ndo se mostraram eficazes
no refinamento de grdo nas quantidades testadas.

7. SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Considerando a presente pesquisa, e a discussao de seus resultados,
sugerem-se algumas proposigcdes e modificagcbes experimentais para possiveis

trabalhos posteriores:

e Aumentar a concentracdo de nanoparticulas ceramicas na suspensdo de
cobre, o que possibilitaria um maior numero de particulas no colado, reduzindo
a quantidade de cobre necessaria para introduzir determinada massa de
nanoparticulas no banho de aluminio. Isso possibilitaria o ajuste do teor de
cobre na liga, de modo a formar ligas Al-Cu comerciais da série 2.xxx.

e Ultilizar portadores de nanoparticulas ceramicas produzidos sem a etapa de
moagem de alta energia, no intuito de verificar a possibilidade de quebra de
aglomerados de nanoparticulas através da dilatagcdo do cobre e/ou da fase
CuAl2, quando a pastilha € introduzida no banho de aluminio, liberando essas
particulas no liquido, o que as torna potenciais sitios de nucleacéo.

e Efetivado o aumento de volume de nanoparticulas na suspenséo, testar o efeito

inoculante de portadores com maiores quantidades de SiOz2, Al2O3, ZrO2 e TiOz.
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