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Resumo

Este trabalho investigou o uso da extrusdo em canal angular (ECA) na producao de matéria-
prima para tixoconformacao visando a obten¢do de uma rota simples e eficiente na formagao de
microestruturas globulares. Para tanto, uma liga de aluminio A356 foi submetida a um tdnico
passe ECA e, em seguida, reaquecida ao estado semissélido a 580°C. Dessa forma, pdde-se
determinar a evolu¢do morfoldgica e os mecanismos envolvidos na formacio da pasta metélica, a
influéncia do tratamento isotérmico na evolu¢do microestrutural no estado semissélido, o
comportamento de deformagdo durante a compressdao a quente € 0 comportamento mecanico em
tracdo do material tixoconformado. Os resultados indicaram que apenas um passe ECA foi
suficiente para gerar uma pasta metdlica refinada e globular apenas com o reaquecimento da
matéria-prima. O engrossamento da microestrutura durante o tratamento isotérmico foi
controlado principalmente pelo mecanismo de Ostwald ripening, fato comprovado pelo baixo
valor da constante taxa de engrossamento K, o que mostrou a estabilidade dessa pasta no estado
semissOlido. As amostras exibiram comportamento tixotrépico tipico com baixos valores de
viscosidade aparente, na faixa de 10> a 10° Pa.s para as taxas de cisalhamento testadas. Por fim,
as amostras tixoconformadas apresentaram valores de ductilidade e resisténcia a tragdo superiores

aos das amostras fundidas e deformadas por um passe ECA.

Palavras-chave: Metal Semissolido; Tixoconformacao; Extrusdao em Canal Angular — ECA; Liga
de Aluminio A356.
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Abstract

This work investigated the use of equal channel angular pressing (ECAP) for the
production of raw materials for thixoforming in order to obtain a simple and efficient processing
route to generate globular microstructures. Therefore, an A356 aluminum alloy was processed by
one ECAP pass, and then reheated to the semisolid state up to 580°C. Thus, it was possible to
determine the morphological evolution and mechanisms involved in the formation of the
semisolid slurry, the influence of isothermal treatment on microstructural evolution in the
semisolid state, the deformation behavior during hot compression tests and the tensile properties
of the thixoformed material. The results indicated that a single ECAP pass was sufficient to
promote a refined and globular semisolid slurry. Microstructure coarsening during the isothermal
treatment was mainly controlled by Ostwald ripening, which was verified by the low rate
constant K, showing the stability of the reheated material in the semisolid state. The samples
exhibited typical thixotropic behavior with low apparent viscosity ranging from 10 to 10° Pa.s
over the applied shear rates. Finally, the thixoformed samples exhibited values of ductility and

tensile strength superior to the as-cast and ECAPed samples.

Keywords: Semisolid Metal; Thixoforming; Equal Channel Angular Pressing — ECAP; A356
Aluminum Alloy.
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1 INTRODUCAO

Tixoconformacdo é um processo tecnoldgico que envolve a conformacdo de ligas metélicas
no estado semissdlido. O interesse por esse processo € justificado pelas inimeras vantagens que
se pode obter frente aos métodos convencionais de fabricacdo: menor turbuléncia durante o
preenchimento de matrizes, menor contracao durante a solidificacdo, maior vida util de matrizes e

ferramental, menores cargas envolvidas, entre outros (HIRT e KOPP, 2009).

A primeira constatacdo de que era possivel trabalhar uma liga parcialmente solidificada
data da década de 1970. No decorrer de seu doutorado, Spencer (FLEMINGS, RIEK e YOUNG,
1976; FLEMINGS, 1991) percebeu que uma agitacdo vigorosa durante a solidificacido afetava
significativamente a morfologia dendritica da liga. A agitacdo causa a quebra dos ramos
dendriticos de forma que a microestrutura no estado semissdlido consista de uma fase primdria
globular, ou quase-globular, envolta por uma fase liquida que age como lubrificante. Essa

microestrutura peculiar faz com que a liga semissélida comporte-se como uma pasta tixotrépica.

Ligas que possuem a transformacao sélido-liquido facilmente controldvel e uma fase sélida
residual formada por particulas de pequeno tamanho e formato globular sdo consideradas
adequadas a tixoconformag¢do. A composi¢ao quimica define a transformacgdo de fase, enquanto a

rota de processamento influencia o tamanho e a forma das particulas sélidas.

Atualmente, a morfologia globular pode ser obtida através de diversas rotas (FLEMINGS,
1991; ATKINSON, 2005; HIRT e KOPP, 2009). Uma delas envolve o tratamento termomecanico
da matéria-prima, na qual a liga utilizada € deformada e, em seguida, reaquecida ao estado
semissOlido. Durante o reaquecimento, ocorre recristalizagao dos graos deformados que tendem a

se globularizar quando o liquido penetra seus contornos.

A deformacdo da matéria-prima pode ser feita por laminacdo, forjamento e extrusdo.
Porém, a homogeneidade e intensidade da deformagdo que podem induzir a cada passe sdao

limitadas, estimulando o desenvolvimento e a aplicacdo de novos processos (ASHOURI, 2008;



MORADI, 2010). Recentemente, foram publicados bons resultados de pesquisas que utilizaram a
extrusdo em canal angular (ECA) em ligas de aluminio (ASHOURI, 2008; MORADI, 2010) e
magnésio (CHEN, 2009; ZHAO, 2010) visando a tixoconformacao.

O processo ECA foi inventado em 1972 na antiga Unido Soviética (SEGAL, 1999) e
emergiu, na década de 90, como uma promissora técnica capaz de impor grandes deformacdes

homogéneas, podendo gerar graos ultrafinos em materiais metdlicos (SEGAL, 1995; SENKOV,
2005).

A deformagdo no processo ECA ocorre em matrizes com canais de mesma secio
transversal e que se encontram formando um determinado angulo. Como a secdo transversal das
amostras mantém-se aproximadamente constante, o procedimento pode ser repetido vdrias vezes,
0 que permite maior controle da microestrutura e, consequentemente, das propriedades do

material (SEGAL, 1995).

1.1. Objetivos

A busca por processos e rotas simples que facilitem a obtencdo da morfologia globular tem
sido um dos principais desenvolvimentos dos ultimos anos no campo da tixoconformagio
(ZOQUI, PAES e ES-SADIQI, 2002; YAN, 2012; HAGHDADI, 2013; CAMPO, PRONI e
Z0QUI, 2013). Nesse sentido, o presente projeto tem como objetivo geral contribuir para o
desenvolvimento do uso do processo ECA na producdo de matéria-prima para tixoconformacao,

pois esse ainda € um tema recente e pouco explorado.

Dentre os objetivos especificos, importantes para correlacionar as caracteristicas do
processo com as propriedades obtidas, podem-se citar: (i) determinacdo da evolugdo
microestrutural durante o reaquecimento ao estado semissolido, e posterior tratamento
isotérmico; (i) determinagcdo do comportamento viscoso da pasta metdlica; e (iv) obtencdo das

propriedades mecanicas do material tixoconformado.



Para esse fim, a liga de aluminio A356 foi selecionada como objeto de estudo por ser
amplamente experimentada na tixoconformacao, permitindo comparar os resultados aqui obtidos

com outros de trabalhos anteriores.

O presente trabalho testard a hipotese de que apenas um passe ECA € capaz de gerar uma

pasta metdlica com fase s6lida globular e refinada.



2 FUNDAMENTOS TEORICOS

2.1. Processamento semissolido de ligas metalicas

Atualmente o termo “processamento semissélido de ligas metdlicas” designa uma familia
de processos tecnoldgicos do qual a tixoconformagdo faz parte. Tais processos utilizam o
comportamento tixotrépico que o material com uma estrutura ndo dendritica (globular) (Figura

2.1) exibe no estado semissolido.

(b)
Figura 2.1: Fase primdria com morfologia (a) dendritica; e (b) globular (ZOQUI, 2002).

Em um material tixotropico a viscosidade € dependente da taxa de cisalhamento e do
tempo. Quando uma liga no estado semissdlido (pasta metdlica) estd em repouso (sem
cisalhamento), os glébulos da microestrutura se aglomeram e com o tempo, a viscosidade
aumenta. Por outro lado, se a pasta sofre cisalhamento, os aglomerados sdo desfeitos e a
viscosidade diminui com o tempo. Como consequéncia, a pasta metdlica pode ser manuseada
como um solido e, sob processamento, comporta-se como um fluido viscoso (ATKINSON,
2005). O experimento ilustrado na Figura 2.2 demonstra como uma pasta metdlica pode ser

facilmente deformada.



Figura 2.2: Sequéncia de fotografias mostrando o comportamento tixotrépico de uma pasta

metalica (ATKINSON, 2005).

O processamento semissOlido de metais tem sido amplamente aceito pela inddstria como
uma rota vidvel para a producdo de componentes near net-shape de ligas de aluminio e magnésio
(KAPRANOS, 2000). As induastrias de eletronicos, aeroespacial e principalmente a
automobilistica j4 utilizam componentes fabricados por esse tipo de processamento. Kirkwood e
colaboradores (2010) disponibilizam varios exemplos de aplicacdes, como partes de suspensio e
direcdo, suportes para motores e bicos injetores de combustivel para indistrias como Alfa
Romeo, Fiat, Volkswagen e Audi. Além de componentes destinados a produgdo de eletronicos,

como cases para computadores, celulares e cameras.

2.2. Tixoconformacao

O estado semissolido de uma liga metélica pode ser obtido a partir do liquido ou do sélido.
Diante disso, Flemings (1976) propds duas rotas basicas conhecidas por: 1) reofundi¢do e ii)

tixoconformagao.

Reofundi¢do designa o processo bésico de solidificar ndo-dendriticamente uma liga até seu
estado semissdlido e, imediatamente em seguida, preencher um molde com o formato do
componente desejado. Por outro lado, tixoconformagdo envolve a solidificagdo completa da

matéria-prima tratada para posterior reaquecimento ao estado semissdlido. Feito isso, di-se a



conformacgdo por vazamento, forjamento ou injecdo, dando origem aos termos “tixofundi¢do”,
“tixoforjamento” e “tixoinje¢do”, respectivamente (ATKINSON, 2005; HIRT e KOPP, 2009;
KIRKWOOD, 2010). A Figura 2.3 ilustra essa classificacao.

>

> |

REOFUNDICAO

Solidificacio | Billet com grios
globulares \ <

Refusio parcial TINOFUNDICAO

v ¥

| S N

TINOFORJAMENTO

Solidificacio parcial
e agitacio

Billet

defortiado Matéria-prima

semissolida

Figura 2.3: Diferentes rotas para o processamento de metais no estado semissélido (adaptado de

ATKINSON, 2005).

A reofundi¢do foi muito estudada nos estdgios iniciais do desenvolvimento do
processamento semissolido por Flemings e colaboradores, mas ndo tem sido a principal rota
utilizada atualmente (KIRKWOQD, 2010). Isso se deve, em parte, ao fato que a tixoconformagao
¢ mais interessante do ponto de vista de processo, ou seja, industrialmente € mais simples. Uma
empresa pode produzir a matéria-prima e outra realizar a conformag¢do do componente ou peca.
No caso da reofundi¢do, a mesma empresa seria obrigada a produzir a matéria-prima e a peca
final, o que requer dominio de todo um processo tecnoldgico, isto €, verticalizagdo da producao,

exigindo maiores investimentos e estrutura da empresa, levando a uma menor flexibilidade.



O potencial da tixoconformag¢do como rota vidvel de fabricacdo pode ser visto quando

comparada a processos convencionais de fabricacdo (HIRT e KOPP, 2009):

Fundi¢do: a alta viscosidade da pasta metdlica resulta em menor turbuléncia no
preenchimento do molde e menor aprisionamento de gids. A contracdo volumétrica é
reduzida, gerando menor porosidade. Além disso, a menor temperatura do processo

aumenta a vida util de moldes permanentes e diminui o ciclo do processo.

Forjamento: a tixoconformagdo requer cargas menores e ainda permite a producio de
pecas com geometrias mais complexas. Soma-se a isto a reducdo da usinagem devido a

producdo near net-shape caracteristico da tixoconformacao.

No entanto, como qualquer outro processo de manufatura, a tixoconformagdo também

apresenta algumas desvantagens relacionadas principalmente ao seu desenvolvimento

relativamente recente (ATKINSON, 2005; HIRT e KOPP, 2009):

Alto custo da matéria-prima em vista de poucos fornecedores;

Necessidade do controle acurado da temperatura, ja que a fragcdo liquida e a viscosidade

no estado semissolido sdo fortemente dependentes da temperatura;

Segregacao de liquido devido ao aquecimento ndo uniforme pode resultar em

composi¢ao também nao uniforme no componente €;

Propriedades mecanicas inferiores aos componentes feitos por conformacao mecanica.

Como visto, a tixoconformagao rivaliza com outros processos de fabricacdo. No entanto, é

interessante frisar que essa tecnologia envolve e integra fundamentos de solidificacdo e

deformacdo de tal forma que €, sob muitos aspectos, andlogo tanto a fundicdo quanto

oy

conformacdo pléastica (LAPKOWSKI, 1998).



2.3. Microestrutura de pastas metalicas

Convencionalmente, estruturas tridimensionais s3o analisadas através de secdes
bidimensionais de micrografias. No entanto, um corte bidimensional de um tnico grdao pode gerar
entidades aparentemente isoladas que serdo consideradas como diferentes grios em uma andlise

metalogrifica, ndo refletindo a real complexidade da fase sélida em uma pasta metdlica (LOUE e

SUERY, 1995).

Ito e colaboradores (1992) mostraram, por andlise sequencial de camadas, a complexidade
estrutural da fase primdria em uma pasta metdlica, na qual se verificam varias interconexoes
tridimensionais (Figura 2.4). Mais recentemente, andlises por raios-X permitiram a observacgao in

situ dessa intricada rede de interconexdes no estado semissélido (LIMODIN, 2007).

Figura 2.4: Interconexdes tridimensionais na fase primdria em uma liga Al-Si (ITO, FLEMINGS

e CORNIE, 1992).

Portanto, para obter uma andlise mais precisa da microestrutura de pastas metdlicas,
definem-se duas entidades estruturais quando esses materiais sdo estudados por microscopia
Optica. A primeira € denominada “glébulos” e corresponde a cada fase primdria observada

isoladamente em uma micrografia convencional (Figura 2.5a), ndo levando em conta, entdo, as



interconexoes existentes. Por sua vez, a segunda entidade considera as interconexdes entre os

glébulos, sendo denominada de “grdo”.

Os graos sdo determinados pela observagdo sob luz polarizada de amostras previamente
anodizadas. Assim, distinguem-se os graos através de suas diferentes orientacdes cristalograficas
por meio de diferentes cores (Figura 2.5b). Dessa forma, assume-se que graos adjacentes de
mesma tonalidade pertencam a uma mesma estrutura e os de mesma tonalidade, porém mais
distantes entre si, ndo (PRONI, 2010). Dessa forma, para que uma estrutura seja totalmente

globular, o tamanho de grio e de glébulo deve ser idéntico (ZOQUI, 2003).

A caracterizacdo de ligas de aluminio para tixoconformagao utilizando essas duas entidades
estruturais tem se mostrado uma valiosa técnica (ZOQUI e ROBERT, 2001; ZOQUI, PAES e
ES-SADIQI 2002; ZOQUI, 2002; ZOQUI, PAES e ROBERT, 2004). A razdo entre grao e
glébulo € importante para quantificar as interconexdes na estrutura, ji que estas t€ém efeitos
deletérios no processamento semissélido, ou seja, modificam o comportamento reolégico da

pasta metélica aumentando sua viscosidade aparente.

Figura 2.5: (a) Glébulos; e (b) graos de uma liga de aluminio AA2011 (PRONI, 2010).



2.4. Reologia de pastas metalicas

Com excec¢do de altas fragdes solidas, o comportamento reoldgico de pastas metdlicas tem

sido descrito em termos de viscosidade (KIRKWOQOD, 2010).

Viscosidade é uma propriedade usada para caracterizar o escoamento de fluidos. De
maneira geral, a viscosidade reflete a maior ou menor facilidade de um fluido escoar. A definicao
formal dessa propriedade esta relacionada com a Lei de Newton, ou seja, na experiéncia cldssica
de um fluido entre duas placas, a tensdo de cisalhamento é diretamente proporcional a variacdo
da velocidade ao longo da direcio normal as placas, sendo a viscosidade a constante de

proporcionalidade.

A tensdo de cisalhamento é proporcional a taxa de cisalhamento em um fluido Newtoniano.
Por sua vez, pastas metdlicas sdo fluidos tixotrépicos (ndo-Newtonianos), ou seja, a tensdo de
cisalhamento ndo € proporcional a taxa de cisalhamento. Nesse caso, a viscosidade é denominada
viscosidade aparente e dependente da taxa de cisalhamento, pressdo, temperatura e tempo

(ATKINSON, 2005).

A viscosidade aparente (ou simplesmente viscosidade) de um fluido tixotrépico diminui
com o aumento da taxa de cisalhamento e tempo. Quando ndo ha cisalhamento, com o tempo as
particulas sé6lidas se aglomeram por sinterizagdo e formam uma rede tridimensional, culminando
em uma viscosidade alta. Nota-se que a aglomeracdo € favordvel energeticamente pela
diminui¢do da érea superficial. Com a aplicacdo de cisalhamento, os aglomerados sdo desfeitos
até que os glébulos apresentem um tamanho médio proporcional ao cisalhamento aplicado.
Consequentemente, a viscosidade cai e a pasta metalica pode ser conformada (HIRT e KOPP,

2009).

Na realidade, acredita-se que o cisalhamento influencia o balanco entre as taxas de
constru¢do e de colapso dos aglomerados de duas maneiras que se contrapdem. Aumentando o
cisalhamento, aumenta a possibilidade do contato particula-particula, porém o tempo para a

formacdo de um novo contorno diminui. Como a formac¢ido de um contorno demanda tempo, o
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colapso dos aglomerados € a resultante do balanco entre as taxas de construcao e colapso quando

cisalhamento € aplicado no sistema (ATKINSON, 2005).

A viscosidade da pasta metélica também depende do tamanho e morfologia das particulas
da fase primdria e da quantidade de liquido. Em geral, quanto menores e mais proximas a forma
de uma esfera forem essas particulas e maior a fra¢ao liquida efetiva (ndo considerando o liquido
retido (liquido intragranular), Figura 2.6), menor serd a viscosidade. A viscosidade no caso de
particulas primdrias com estrutura dendritica € muito alta, pois estas formam um esqueleto rigido
a fragdes sdlidas tdo baixas quanto 10% a 20% devido a alta quantidade de interconexdes
tridimensionais em sua estrutura (FLEMINGS, 1991), inviabilizando o seu processamento

semissolido.

Os efeitos da taxa de cisalhamento e da fracdo liquida sobre a viscosidade podem ser

observados na Figura 2.7.

Figura 2.6: Liquido retido (entrapped liquid) nos glébulos de uma liga A356 (HIRT e KOPP,
2009).

Muitos sistemas tixotropicos exibem reversibilidade, os quais possuem uma viscosidade
caracteristica em regime permanente para determinadas taxas de cisalhamento e fragdes sélidas,
independente do histdrico de tensdes do sistema. No entanto, em pastas metélicas, a evolugdo da

forma e tamanho das particulas em fun¢do do tempo e agitacdo € irreversivel. Isso significa que,
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nesse caso, a viscosidade medida é dependente do histérico de temperaturas e de tensdes do

sistema (ATKINSON, 2005).
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Figura 2.7: Viscosidade de uma liga Pb-15Sn em funcao da fracdo sélida e taxa de cisalhamento
(adaptado de SPENCER, MEHRABIAN e FLEMINGS, 1972).

2.4.1. Compressao entre placas paralelas

Para a determinacdo do comportamento reoldgico de ligas parcialmente solidificadas,

viscosimetros do tipo Couette tém sido utilizados desde a descoberta da tixotropia em sistemas
metélicos (SPENCER, MEHRABIAN e FLEMINGS, 1972; FLEMINGS, RIEK e YOUNG,

1976). Os primeiros resultados reoldgicos fazem referéncia a esse viscosimetro, em que a liga,

durante a solidificacdo, sofre cisalhamento entre dois cilindros concéntricos. No entanto, esses

equipamentos determinam a viscosidade em condigdes tais que ndo sdo proximas as das

verificadas na aplicacdo pratica (nfo representam as operacdes de conformagao).

12



Com relagdo a ligas parcialmente refundidas, véarios métodos foram propostos. Kirkwood
(2010) lista os principais: uso de viscosimetros capilares, compressdo entre placas paralelas,

extrusao direta e indireta e indentacao.

O teste de compressdo entre placas paralelas tem sido amplamente empregado devido a sua
simplicidade. A respeito disso, Laxmanan e Flemings (1980) publicaram o primeiro trabalho
completo, no qual derivaram equagdes para correlacionar a curva tensao versus deformagao, que

¢ extraida do ensaio, com a viscosidade aparente do material.

Trabalhando com ligas Al-Si-Mg e utilizando as equacdes apresentadas por Laxmanan e
Flemings (1980), Paes e Zoqui (2005) reportaram viscosidades na faixa de 4.10° a 5.10° Pa.s para
taxas de cisalhamento de 1 a 3 s'. Tais valores sdo equivalentes aqueles encontrados para se
obter uma peca de vidro (FLEMINGS, 1991), mostrando que o material semissolido exibe alta

conformabilidade.

Kang e colaboradores (1999) e Atkinson (2005) discutiram o mecanismo de deformagdo
durante uma compressao rdpida (Figura 2.8). No inicio do processo (de A até B), hd aumento da
tensdo para quebrar os aglomerados e deformar o sélido inicialmente formado junto as placas.
Com a continuagdo da deformacgdo, ha aumento da taxa de deformacao, ou seja, do cisalhamento.
Quanto maior o cisalhamento, menor os aglomerados, por isso a queda da tensdo (regido C).
Concomitantemente a isso, ha expulsdo ou segregacdo do liquido para a superficie da amostra.
Com a expulsdo do liquido e o aumento de sdlido resultante da solidificacdo do material perto das

placas, a tensdo volta a subir (de D até E).

Como dito, acredita-se que o pico em B estd relacionado com o esqueleto tridimensional
formado pela aglomeracdo das particulas sélidas. A altura desse pico diminui com a temperatura
em vista da maior fracdo liquida e maior globularizacdo da fase primaria. Na prética, operagdes
de tixoconformag¢do com sucesso envolvem uma temperatura em que ndo haja pico, ou esse seja

diminuto (ATKINSON, 2005).
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Figura 2.8: Curva tipica de tensdo-deformacdo e mecanismo de deformacao durante a

compressao rapida de pastas metdlicas (adaptado de KANG, CHOI e KIM, 1999).

2.5. Obtencao da morfologia globular na tixoconformacao

A morfologia globular da fase primaria é primordial a tixoconformacdo. O desempenho das
pastas metélicas durante o processamento € fortemente dependente de sua morfologia e tamanho
(ZOQUI e ROBERT, 2001). Desse modo, compreender os mecanismos bdsicos de obten¢do da
fase primdria permite estabelecer relacdes entre os pardmetros de processamento € a

microestrutura final obtida.

Virias rotas de processamento foram propostas e testadas para alcangar microestruturas
com morfologia globular para tixoconformagdao (CAMPO, PRONI e ZOQUI, 2013). Essas rotas

baseiam-se no condicionamento da matéria-prima durante ou apds a solidificagao.
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2.5.1. Processamento durante a solidificacao

E fato que se um material, apresentando uma microestrutura ndo globular, for mantido
isotermicamente no estado semissélido por um periodo de tempo razodvel, as particulas irdo se
globularizar em vista da redu¢do da energia superficial, ou seja, a globularizacdo ¢ um fendmeno
energeticamente favordvel (FAN, 2002). Dessa forma, a globularizagdo parcial (formagdo de
rosetas) durante a solidificacdo pode ser considerada suficiente, pois a tixoconformacao requer
um reaquecimento posterior, implicando na continuidade desse fendmeno na fase primadria

(Z0QUI, 2001).

O tratamento da matéria-prima durante a solidificacdo pode ocorrer através da manipulagcdo
da nucleagdo ou do crescimento do sélido. A interferéncia na nucleacdo visa promover uma
intensa taxa de nucleacdo a fim de se obter um s6lido com granulometria fina. Geralmente se
promove uma nucleacdo extensiva no liquido através do uso de nucleantes (MOHANTY e
GRUZLESKI, 1995), da aplicacdo de altas taxas de resfriamento (ANNAVARAPU e
DOHERTY, 1995) e por meio de um estimulo dindmico (DOBATKIN e ESKIN, 1996).

A interferéncia no crescimento se dé através de fortes correntes cisalhantes através de uma
agitacdo vigorosa durante a solidificacdo. Essas correntes inibem ou suprimem o crescimento
dendritico por provocarem a separacdo de bracos dendriticos da dendrita original (multiplicacdo
cristalina) que, entdo, podem crescer isoladamente, dando origem a um tnico grdo. Flemings

(1991) aponta os principais mecanismos propostos para a multiplicacao cristalina:
e Fratura dos bragos dendriticos como resultado da for¢a imposta pelo fluxo do liquido;

e Refusdo das raizes dos bracos dendriticos através do acumulo de soluto (ripening) que €
acelerado pelo fluxo do liquido. Esse fenomeno € intensificado pela turbuléncia gerada
pela convecgdo térmica e tensdo imposta ao braco devido ao dobramento que este sofre
pela turbuléncia, ou ainda por uma maior concentracdo de soluto na regido da raiz

dendritica;
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e Recristaliza¢do devido a deformagao imposta aos bragos dendriticos. O liquido penetra

os contornos dos novos graos gerados que ficam na regido da raiz dendritica.

O mais provavel é que todos os mecanismos acima ocorram simultaneamente, j4 que os

mesmos nao sao excludentes entre si.

A agitacdo € o modo mais comum de impor correntes cisalhantes no liquido, tendo um
papel fundamental na multiplicacdo cristalina € nos mecanismos de engrossamento. A acdo da
agitacdo na multiplicagdo cristalina vai além do desprendimento dos bracos dendriticos e
transporte dos mesmos para o interior do liquido, ela também € responsdvel pela reducido dos
gradientes térmicos no liquido, o que facilita a sobrevivéncia dos bragos desprendidos. Além
disso, por envolverem transferéncia de massa, os mecanismos de engrossamento também sao

favorecidos pela agitacao.

Impde-se agitacdo no liquido por diversas formas, dentre as quais se destacam a agitacao
mecanica e a agitacdo eletromagnética. A agitacdo de origem mecanica € caracterizada por um
inconveniente que pode inviabilizar a sua aplicagdo: o contato direto do banho liquido com o
agitador pode contaminar da liga. Diferentemente, as correntes elétricas induzidas pelo campo
magnético promovem uma forte agitacdo sem o contato entre o agitador e o banho na agitacdo
eletromagnética (VIVES, 1992). No entanto, a profundidade de aplicacdo do campo magnético é
limitada, portanto, a espessura do lingote que se pode obter também €& limitada. Além disso, a
microestrutura final ndo € totalmente globular como a que se obtém por agitagdo mecanica, pois

esta apresenta uma maior severidade na agitacao (HIRT e ZILLGEN, 1996).

2.5.2. Processamento posterior a solidificacao

A obten¢do de uma estrutura ndo-dendritica, a partir de ligas metdlicas solidificadas
convencionalmente, pode ser alcancada a partir de tratamentos termomecanicos. Essa rota
consiste na deformacao pléstica do material que, durante o estdgio de reaquecimento, recristaliza-
se.
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Ha autores que dividem o tratamento termomecénico em dois processos similares. Caso a
deformacdo ocorra a morno, o processo ¢ denominado método RAP (do inglés, recrystallisation
and partial melting); caso a deformacdo ocorra em duas etapas, a primeira a quente e a segunda a
frio, método SIMA (do inglés, strain induced melt activated) (ATKINSON, 2005; KIRKWOOD,
2010). Outros autores nao fazem distin¢do entre esses dois procedimentos, utilizando somente a
sigla. SIMA como referéncia para o tratamento termomecanico' (TZIMAS e ZAVALIANGOS,
2000; HIRT e KOPP, 2009).

2.6. Evoluc¢ao microestrutural durante o reaquecimento e tratamento isotérmico

O reaquecimento ao estado semiss6lido € uma etapa critica na tixoconformacao. O objetivo
desse estagio € obter uma fracdo solida controlada e assegurar globulariza¢do das particulas que

ainda nao forem totalmente esféricas.

Por outro lado, o tratamento isotérmico nao s6 deve garantir as transformacoes
morfoldgicas para a globularizagdo completa do material, mas ser o mais curto possivel para
evitar crescimento excessivo de grao, pois graos grosseiros resultam em propriedades mecénicas

inferiores no produto final.

Os mecanismos de coalescéncia e Ostwald ripening tém sido apontados como responsaveis
pela evolu¢do morfolégica durante o tratamento isotérmico (FLEMINGS, 1991; FAN, 2002;
KIRKWOOQOD, 2010).

Ostwald ripening envolve a dissolucdo no meio liquido de bracos dendriticos menores e sua
incorporagdo, através de difusdo, em bracos maiores. Consequentemente, hd redu¢do do nimero
de bracos dendriticos e aumento da distancia entre eles. Termodinamicamente, a for¢ca motriz
para esse fenomeno € o fato de particulas maiores serem mais favordveis energeticamente do que

particulas pequenas em razdo de sua menor energia superficial. A Figura 2.9 apresenta trés

! Como a prépria literatura ndo € definitiva em relag@o aos termos RAP e SIMA, prefere-se, no presente estudo,
adotar a sigla SIMA para se referir ao tratamento termomecanico da matéria-prima para tixoconformagao.
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modelos para o Ostwald ripening, dois propostos por Kattamis, Coughin e Flemings (1967) e o

terceiro, por Kahlweit (1968).

Tempo 1

Tempo 2

Tempo 3

(@) (b) (c)

Figura 2.9: Modelos propostos para o fendmeno de Ostwald ripening: (a) e (b) Kattamis,
Coughin e Flemings (1967); e (c) Kahlweit (1968) (ZOQUI, 1995).

Por sua vez, o engrossamento por coalescéncia se da pela aproximagdo e unido de bracos
dendriticos, que se tornam apenas um de maior dimensdo. O contato e aglomeragdo entre dois
bracos pode ter origem na aproximacao fisica das superficies ou devido a deposic¢ao de soluto em
regides com raio de curvatura negativo (regides coOncavas). Existem dois modelos para a
coalescéncia, um proposto por Young (1992) e Kirkwood (1994) e outro, por Genda (1987). A
Figura 2.10 apresenta um esquema geral dos modelos de engrossamento dendritico por

coalescéncia.

O modelo proposto por Genda (1987) € mais aceito para o caso de metais semissélidos por
explicar a presenca de liquido retido no interior dos glébulos. A quantidade e morfologia de
liquido retido variam de acordo com a liga e o método de preparacdo do material, porém a sua

presenca tem sido constantemente reportada (ZOQUI, 1995).
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Figura 2.10: Modelos propostos para o fendmeno de coalescéncia: (a) Young (1992) e Kirkwood

(1994); e (b) Genda (1987) (ZOQUI, 1995).

Loué e Suéry (1995) publicaram um artigo sobre a evolu¢do microestrutural de uma liga
Al-7SiMg (A356/A357) durante tratamento isotérmico a 580°C. O material foco de estudo foi
produzido por vazamento em molde permanente com e sem agitacdo eletromagnética (Figura

2.11).

Nas amostras que sofreram agitacdo eletromagnética, o s6lido rapidamente atingiu uma
morfologia globular e, com o prolongamento do tratamento isotérmico, observou-se
engrossamento desses glébulos. Nota-se que a fase liquida foi em sua maior parte intergranular.
Por outro lado, as amostras sem agitacdo apresentaram engrossamento da estrutura dendritica

com muita fase liquida intragranular, ou seja, alta quantidade de liquido retido.

A evolucdo da area superficial da interface sdlido-liquido praticamente ndo apresentou
diferenca entre as amostras. Em ambos os casos, a drea decaiu com o tempo de espera do
tratamento, reforcando que a forca motriz para a globularizacdo seja a diminuicdo da area
superficial. Contrariamente a esse resultado, as medidas do nimero de glébulos por unidade de

drea mostraram que, para a microestrutura dendritica, o ndmero de grdos permaneceu
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praticamente constante, enquanto que, para a amostra com agitagdo, esse numero caiu

continuamente com o prosseguimento do tratamento isotérmico.

Estrutura

fundida

15hr

(@) (b)

Figura 2.11: Evolu¢ao microestrutural durante tratamento isotérmico, com tempos de espera de
Smin e 15hr, para uma liga Al-7SiMg vazada em molde permanente (a) sem; e (b) com agitacdao

eletromagnética (LOUE e SUERY, 1995).
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A partir desses resultados, os autores discutiram os mecanismos da evolucdo morfolégica
durante o tratamento isotérmico e subsequente tempo de espera. Tem-se que o engrossamento
ocorre, a principio, com a coalescéncia dos bragos dendriticos. Como os bragos dendriticos de um
mesmo grao apresentam a mesma orientagdo cristalina, a coalescéncia ocorre muito rapidamente
no inicio. No caso da amostra dendritica, a coalescéncia é responsadvel pela grande quantidade de
liquido retido, enquanto que, para a amostra com agitacdo, esse mecanismo causa a formacao de

glébulos mais regulares.

Apés esse rdpido engrossamento por coalescéncia, inicia-se o0 mecanismo de
engrossamento por difusdo de solido (Ostwald ripening). Como os glébulos ndo sdo globulares, o
engrossamento levard a diminui¢do do espagamento livre médio na fase sélida até que se tornem,
eventualmente, globulares. Assim, a continuacdo do engrossamento resultard na dissolucao dos

glébulos menores e incorporacdo desses nos glébulos maiores.

Fan (2002) resumiu os principais trabalhos encontrados na literatura acerca da evolugdo
morfoldgica durante o tratamento isotérmico. Os resultados sugerem que para altas fragcdes
sOlidas, o mecanismo de coalescéncia tem maior contribuicdo no engrossamento da
microestrutura, enquanto que, para altas fragdes liquidas, Ostwald ripening € o mecanismo
dominante. Quanto ao efeito da morfologia inicial da fase primdaria, tem-se que
independentemente da morfologia a fase s6lida sempre evoluird para uma morfologia globular.
No entanto, a cinética é fortemente dependente da morfologia inicial. Quanto menos globulares
forem as particulas, maior serd a taxa de globularizacdo, porém maior também € o tempo para

atingirem total globularizacao.

2.7. Método SIMA

Deformagdo pléstica ocorre quando hd mudanga dimensional permanente em um sdélido
devido a aplicacdo de for¢as que excedem o limite eldstico do material. A maior parte da energia
gasta na deformacdo se dissipa na forma de calor, mas uma fragdo finita (em torno de 10%) é

armazenada no metal como energia de deformacgdo associada aos defeitos cristalinos criados pela
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deformacdo. A quantidade de energia retida depende do processo de deformacdo e de outras
varidveis, tais como composicdo quimica, velocidade e temperatura (REED-HILL, 1982;

HUMPHREYS e HATHERLY, 2004).

Como a energia livre de metais deformados € maior do que na condicdo recozida, eles
podem amolecer espontaneamente. Assim, tem-se que a energia de deformacgdo armazenada no
cristal € a forca motriz para o recozimento. No entanto, esse processo depende da mobilidade

atdmica, que € ativada pela temperatura (REED-HILL, 1982).

O recozimento pode ser dividido em trés estdgios diferentes nos quais a energia de
deformacdo € totalmente liberada (REED-HILL, 1982). Verificou-se que a maior parte da
liberagcdo de energia ocorre simultaneamente com o crescimento de um arranjo totalmente novo
de cristais, livres de deformacgdo e que crescem a custa dos cristais deformados. Esse processo €
conhecido por “recristalizagdo” e pode ser entendido como sendo um realinhamento dos dtomos

dentro dos cristais envolvendo, assim, 0 movimento dos contornos de grao.

O estadgio do recozimento anterior a recristalizagdo ¢ chamado de “recuperacdo”. Na
recuperacdo, as propriedades fisicas e mecanicas tendem a retornar aos seus valores originais
através da reorganizacdo (poligonizacdo) e aniquilacio de algumas discordancias.
Consequentemente, a escala de mudancas € pequena e a microestrutura permanece aparentemente

inalterada se observada através de um microscopio optico.

J4

Por fim, o terceiro estigio ¢ o “crescimento de grao”. O crescimento ocorre quando a
exposicdo a altas temperaturas continua apés o término da recristalizacdo, culminando no

crescimento competitivo de graos recristalizados.

O método SIMA para obtencdo de matéria-prima para tixoconformacdo faz uso do exposto
acima para produzir graos globulares. Quando uma matéria-prima dendritica é deformada, os
graos sao encruados e energia de deformacao é armazenada. Durante o reaquecimento ao estado
semissolido, a energia € liberada durante a recuperagdo e, posteriormente, com a recristalizacao.
Como a recristalizacdo envolve a nucleacdo e crescimento de um arranjo totalmente novo de

cristais, estes ja possuem uma morfologia globular.
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Esse método conta com duas vantagens caracteristicas. Primeiramente, ndo ha necessidade
de tratamentos especiais no metal liquido em solidificacdo. Segundo, algumas ligas ja sdo
fornecidas na condi¢@o extrudada, ou seja, deformadas (ZHAOQ, 2010). Por outro lado, a principal
desvantagem consiste no fato que a deformacdo ndo € constante ao longo da secdo transversal,

limitando o diametro do lingote que se pode obter (ATKINSON, 2005).

Tzimas e Zavaliangos (2000) examinaram a microestrutura formada em ligas produzidas
para tixoconformacdo por agitacdo eletromagnética, pelo processo Osprey e pelo método SIMA.
Foi reportado que somente as ligas produzidas pelo processo Osprey e pelo método SIMA
resultaram em uma microestrutura equiaxial, adequadas a tixoconforma¢do. A Figura 2.12

apresenta um exemplo de globularizacdo que o método SIMA permite alcancar.

Economicamente, o método SIMA ndo pode competir com a agitacdo eletromagnética para
as ligas de aluminio, desde que hd a necessidade de uma etapa a mais (deformagdo) durante o
processamento da matéria-prima. No entanto, para acos, o método SIMA tem obtido resultados

mais favordveis quando comparado a outras rotas (HIRT e KOPP, 2009).

(a) (b)

Figura 2.12: Globularizagdo durante o reaquecimento de uma liga A356.2 preparada pelo

método SIMA: (a) microestrutura deformada; e (b) microestrutura globular (YAN, 2012).

Utilizando o método SIMA, Loué e Suéry (1995) mostraram que uma redugdo de 25% da

secdo levou a um tamanho de grdo de 55 um no material reaquecido, ndo importando o tamanho
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de grdo inicial. Além disso, maiores redu¢des (maior quantidade de deformacao) ndo resultaram
em menores tamanhos de grao. A evolucao do fator de forma mostrou que o material produzido
pelo método SIMA atingiu globularizacdo mais rapidamente do que a matéria-prima produzida
por agitacdo eletromagnética, tendo a coalescéncia um papel significativo no mecanismo de

engrossamento.

Resultados semelhantes foram reportados por Tzimas e Zavaliangos (2000). No entanto,

como nesse estudo o material foi deformado a morno, graos maiores foram gerados (90 um).

Zoqui e Robert (2001) propuseram um mecanismo para a evolug¢do da estrutura dendritica
deformada em globular. Para isso, os autores utilizaram uma liga Al-4,5p.%Cu-0,2p.%S:-
0,3p.%Fe com quatro tamanhos de grao iniciais € laminaram a frio para exibirem 20 e 40% de
deformacdo verdadeira. Esses materiais foram isotermicamente tratados por 5 minutos a 635°C

para a contagem dos tamanhos de grao e glébulo, conforme visto na Tabela 2.1.

Tabela 2.1: Tamanho médio de grao/glébulo (um) para as estruturas fundidas e semissélidas da

liga Al-4,5p.%Cu (Adaptado de ZOQUI e ROBERT, 2001).

Semissoélido (20% de Semissoélido (40% de

Fundido Semissolido deformacao prévia) deformacdo prévia)

Tamanho Tamanho Tamanhode Tamanho Tamanhode Tamanho Tamanho de

de grdo de grao glébulo de grdo glébulo de grdo glébulo
395 76 £9 24+6 33+4 28 +4 16+3 16+£3
69 +£7 101 £ 19 59+£16 37+£5 34+£5 18+2 182
95+10 118 £24 93 +15 45+7 39+6 19+£2 19+£2
125+ 15 165 £ 47 132 £22 58+5 43+5 25+2 25+2

A observacdo da Tabela 2.1 mostra que os tamanhos de grao médios das amostras
semissOlidas oriundas do material deformado foram consideravelmente menores do que os das
amostras ndo deformadas. Além disso, o material com 20% de deformacgdo apresentou tamanhos
de grdo e taxas de crescimento, com relagdo ao material inicial, maiores do que no caso do
material com 40% de deformacgdo, sugerindo que um comportamento intermedidrio pode ser

esperado para pequenas deformacdes. Ainda pode ser visto que os glébulos e os graos na pasta
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metdlica apresentaram tamanhos médios similares, ou seja, um glébulo individual representa um

Unico grao.

A partir desses resultados, os autores apresentaram o mecanismo de evolucdo morfoldgica,

esquematizado na Figura 2.13.

Durante o reaquecimento da liga, ocorre recristalizagao das dendritas deformadas. Quando
a temperatura ultrapassa a temperatura solidus, o liquido que é formado pela fusdo do eutético
molha os contornos dos graos com alta energia, levando ao destacamento dos novos e pequenos
graos recristalizados, que sdo os globulos da pasta metdlica. A condi¢do para que o molhamento
ocorra ¢ ys1 < 2y (sendo ys a energia da interface solido/liquido; e ycg a energia do contorno de

grao).

Estrutura dendritica deformada Recristalizacao Fusao do eutético
(um grao deformado)

Dendritas
deformadas

Eutético Fase priméria

Graos recristalizados / Liquido

Graos = Glébulos

Estrutura semissélida globular Destacamento

Figura 2.13: Esquema do mecanismo proposto da evolu¢do de uma estrutura dendritica

deformada em globular (adaptado de ZOQUI e ROBERT, 2001).
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2.8. Deformacao por extrusiao em canal angular (ECA)

A deformacdo por extrusdo em canal angular tem sido usada para impor grandes
deformacdes e produzir refino microestrutural em materiais metalicos. Nesse processo a amostra
¢ pressionada contra uma matriz que possui canais de mesma secdo transversal e que se
encontram segundo um angulo ®, normalmente de 90° ou 120° (Figura 2.14). Essa configuragdo
de canais faz com que o material que passe por eles seja deformado por cisalhamento simples

sem que sua secdo transversal seja significativamente alterada (SEGAL, 1995).

A manuteng¢do da se¢do transversal durante repetidos passes propicia uma grande vantagem
em relacdo aos processos convencionais de deformacdo, nos quais o material sempre tem suas
dimensoes reduzidas, possibilitando deformacdes equivalentes (¢) de no maximo ~5, quando se
trabalha com folhas ou filamentos que nio t€m propdsitos estruturais. Diferentemente, o processo
ECA pode ser repetido diversas vezes, o que gera niveis de deformacdo crescentes e
extremamente elevados, podendo chegar a 10 ou mais (GHOLINIA, PRANGNELL e
MARKUSHEYV, 2000). Além disso, a deformacao ¢ distribuida mais homogeneamente na secao

transversal do material.

Figura 2.14: Esquema mostrando os canais utilizados na deformacido ECA.

A configuragdo da matriz, principalmente descrita pelo angulo @, assim como a dinamica

da deformacdo, que envolve as possiveis rotas de processamento, permitem desenvolver
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diferentes microestruturas e texturas com a variagdo da magnitude e caracteristicas de
deformacdo. Dessa forma, diversos metais e ligas tém sido investigados quanto ao efeito do
processo ECA nas suas microestruturas e propriedades (GHOLINIA, PRANGNELL e
MARKUSHEV, 2000; ZHAO, 2010; JIANG, WANG e QU, 2013; LIN, 2013).

2.8.1. Influéncia da rota de processamento

H4 quatro rotas fundamentas para a deformacdo ECA. Tais rotas sdo representadas

esquematicamente na Figura 2.15 e descritas a seguir (NAKASHIMA, 2000):

e Rota A: nio hd rotacdo da amostra em torno de seu eixo longitudinal durante passes

consecutivos;

e Rota Ba: rotagdo de 90° em sentidos alternados entre cada passe;

e Rota Bc: rotagdo de 90° no mesmo sentido entre cada passe;

e Rota C: rotagdo de 180° no mesmo sentido entre cada passe.

Rota Ba

Figura 2.15: Rotas fundamentais para o processo ECA (adaptado de NAKASHIMA, 2000).
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Segal (1995) percebeu que a rota de deformacao influencia fortemente o plano e direcdao de
cisalhamento. Nesse sentido, Gholinia, Prangnell e Markushev (2000) realizaram um estudo
bastante abrangente, no qual o efeito das diferentes rotas foram avaliados em ligas Al-Mg e Al-

Mn a partir de uma matriz com angulo ® de 120°.

O efeito do cisalhamento obtido nas diferentes rotas pode ser visualizado com base na
distor¢@o de elementos ctibicos (Figura 2.16). Para a rota A, a deformagdo simplesmente aumenta
em um Unico plano a cada passe. A rota Ba gera uma deformacdo que aumenta alternadamente
em dois planos ortogonais, onde a deformagdo em cada plano é metade da obtida em A. Por sua
vez, a rota Bc tem a deformagdo revertida como a que ocorre na rota C, porém a reversao ocorre a

cada quatro ciclos e ndo sequencialmente.

Como esperado da andlise acima, os autores observaram que em cada caso a distor¢cao dos

graos originais corresponde a deformacgdo dos elementos cubicos apresentados na Figura 2.16.

Detalhes da evolucdo microestrutural foram revelados por EBSD (do inglés, electron back
scattered diffraction). Os resultados obtidos de amostras submetidas a 16 passes ECA mostraram
que a rota A gerou a microestrutura mais uniforme, com o menor tamanho de grio e alta fracdao
de contornos de alto angulo (>15°). Além disso, os graos submicrométricos foram alongados na
direcdo de deformacdo. A rota C causou heterogeneidade microestrutural, com a presenca de
graos equiaxiais grandes contendo uma distribui¢cdo ndo uniforme de alguns graos finos. Para a
rota Ba, os resultados mostraram uma microestrutura semelhante a de A, porém com menor
refinamento dos graos. As amostras submetidas a rota de processamento B¢ apresentaram menor
tamanho de grdo do que as amostras deformadas por Ba. Por outro lado, ambas as rotas geraram

quantidades similares de contornos de alto angulo.

Dos resultados expostos acima, os autores classificaram a rota A como a mais eficiente em
termos de tamanho de grdo final, ou seja, foi a mais eficaz na formacdo de graos
submicrométricos. Isso foi atribuido a nio reversdo da deformacdo com os passes. Seguindo a
classificacdo, teve-se que a rota Bc apresentou melhores resultados do que Ba e C,
respectivamente. A rota C teve os piores resultados por causa da reversdao da deformacado a cada

passe, o que impediu o surgimento de novos contornos de alto angulo.

28



Rota Deformacao

1° passe 2° passe

: B =

1° passe 2° passe
6 #
90° 900 ’
Ba a ﬁ
3° passe 4° passe
17 passe 2° passe

w— b, s gh
. g <&

1° passe 2° passe
— —_—
1800
\\

Figura 2.16: Efeito do cisalhamento gerado pelas quatro rotas de processamento na distor¢do de

um elemento cibico (adaptado de GHOLINIA, PRANGNELL e MARKUSHEV, 2000).
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Contrariamente, outras investigagdes empregando matrizes ECA com o angulo ® de 90°
reportaram que os melhores resultados, em termos de refino microestrutural, foram obtidos
quando a rota Bc foi utilizada. Iwahashi et al. (1998) mostraram tal controversa a partir de um Al
de alta pureza. Nesse estudo, a rota B¢ foi a mais eficiente, sendo seguida pela C. Opostamente

ao estudo de Gholinia Prangnell e Markushev (2000), a rota A foi a menos eficaz.

No caso do trabalho de Iwahashi et al. (1998), os subgrdos, que sdo formados por contornos
de baixo angulo, evoluiram mais rapidamente para contornos de alto angulo a partir da rota Bc.
Os autores atribuiram esse resultado a dualidade dos planos de cisalhamento na rota Bc, que
fazem que subgrdos se formem em dois conjuntos diferentes de planos durante os sucessivos
passes. Entre as rotas A e C, a evolucao dos contornos de baixo para alto dngulo foi mais intensa

em C, j4 que a deformagdo ocorre em um unico plano de cisalhamento.

Garcia-Infanta et al. (2008) estudaram a influéncia das rotas A e Bc em uma liga Al-7%Si
(A356) também utilizando uma matriz de 90°. Depois de um unico passe (Figura 2.17), a
predominancia de uma Unica cor e respectivas tonalidades indicaram que a microestrutura era
formada por discordancias e subgraos. Depois de quatro passes seguindo a rota A, os subgraos se
alongaram em estruturas lamelares separadas por contornos de alto e baixo angulo, apresentando
uma microestrutura nao-isotropica. Quanto as amostras processadas pela rota Bc, as
microestruturas encontradas se apresentaram mais fragmentadas e isotrépicas quando comparadas
as de A. A fragmentacdo foi evidente pelas vérias cores observadas em todos os planos. Por sua
vez, as amostras obtidas apds oito passes pela rota Bc resultaram em uma microestrutura
equiaxial e com uma grande quantidade de contornos de alto angulo distribuidos
homogeneamente pelos trés planos. Esses resultados concordaram com os obtidos por Iwahashi e

colaboradores (1998).

Outras investigacdoes contemplam dados similares aos dos trabalhos discutidos acima,
mostrando que a rota empregada é determinante na formagdo da microestrutura (STOLYAROV,
2001; ZHENG, 2003; HUANG, 2004; TONG, 2010). Portanto, a partir disso, a melhor rota em

termos de refinamento de grao em matrizes com ® de 120° € a rota A, enquanto a C € a menos

eficiente. J4 para uma matriz de angulo @ de 90°, a rota mais apropriada é a Bc.
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8 passes

Figura 2.17: Mapas isométricos de IPF (do inglés, inverse pole figure) de uma liga Al-7%Si
sujeito a diversos passes ECA pelas rotas A e Bc (adaptado de GARCIA-INFANTA, 2008).
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2.8.2. Influéncia do angulo entre os canais da matriz

Como visto na se¢do anterior, o angulo ® tem grande efeito no refino microestrutural, assim

como na homogeneidade da deformagdo. Soma-se a isso o fato de que o angulo entre os canais da

matriz também define a magnitude de deformacao.

Visando entendé-la, a magnitude de deformacgdo pode ser obtida através de tratamentos

analiticos derivados da geometria dos canais (Figura 2.18).

Figura 2.18: Caso geral para angulos da matriz, no qual y € um angulo arbitrario entre y =0 e y

=n-O.

O angulo Y pode reduzir a pressao de trabalho e melhorar as condicdes de atrito no canto
exterior do canal, mas também interfere na magnitude de deformacdao (SEGAL, 2003). Iwahashi
et al. (1996) calcularam a magnitude da deformacdo para todos os casos limites de y. Para a

condi¢do em que y = 0, o grau de deformacao cisalhante é dado por:

y=2cot<

| &
~—~

Equacdo 2.1
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Para y = n — @, a deformacdo de cisalhamento se resume a:

y=Y¥
Equacao 2.2

Finalmente, o caso geral, como apontado na Figura 2.18, é dado pela seguinte equagdo:

=2 t(q)+ lP)-i-‘P <®+T)
Yy=2co 5 7 csc 53

Equagdo 2.3

A partir dessas equagOes, Iwahashi et al. (1996) foram capazes de desenvolver uma

expressdo para a deformagdo equivalente (€) apds um tnico passe:

o3 Drvoe@-) )1

Equacgdo 2.4

Desde que a mesma deformacado € acumulada em cada passe ECA, a deformacao total apds

N passes € dada pela multiplicagdo da Equagdo 2.4 por N.

Objetivando entender a influéncia dos angulos da matriz no desenvolvimento de grdos
ultrafinos em materiais metdlicos, Nakashima et al. (1998) testaram véarias configuracoes
utilizando @ variando de 90° a 157,5°, e ¥ de 10° a 30° (Figura 2.19). Os resultados obtidos a
partir desse procedimento experimental estdo dispostos na Figura 2.20, onde se encontram as
microestruturas juntamente com os padroes de difracdo de amostras deformadas por 4, 6, 9 e 19
passes em matrizes com angulos de 90°, 112,5°, 135° e 157,5°, respectivamente. Isso permitiu

que todas as amostras tivessem o mesmo nivel de deformacgdo equivalente total (~4).

A observagdo desses resultados sugere que o nivel total de deformacdo ndo € a principal

varidvel na formac¢do de uma microestrutura ultra refinada. O fator mais importante € a
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deformacdo que € acumulada a cada passe. Isso significa que, apesar de ser relativamente fécil
atingir grandes deformagdes através de sucessivos passes em matrizes com grandes angulos @,

ndo serdo gerados graos extremamente refinados por esse procedimento.

Puncio

Matriz Matriz Matriz
Material \lhhterial Material —
157,5°
A‘ A 10°& &
20° » 3
\ |
(a) (b) (© (d)

Figura 2.19: Matrizes ECA com diferentes valores do angulo ®: (a) 90°; (b)112,5°; (c) 135°%; e
(d) 157,5° (adaptado de NAKASHIMA, 1998).

Na Figura 2.20, observa-se que uma microestrutura ultra refinada foi desenvolvida para a
matriz com @ de 90°, com graos equiaxiais separados por contornos de alto angulo. Isso pode ser
confirmado pelo padrdao de difracdo que consiste de anéis concéntricos, diferente dos “spots”

pouco difusos para a matriz com @ de 157,5°, que indica contornos de baixo angulo.

Do trabalho de Nakashima e colaboradores (1998), fica claro que quanto menor for o
angulo entre os canais da matriz, maior serd o refino que se pode obter. Porém, quanto menor for
esse angulo, maior serd a pressdo necessdria para deformar o material, ou seja, essa operacao

exigird um equipamento mais robusto.

Como exposto, o processo ECA permite uma grande gama de combinagdes de parametros
que irdo influenciar diferentemente a deformacdo imposta. Por um lado, isso mostra a
flexibilidade do processo em produzir materiais com propriedades especificas. Por outro lado,
tais combinagdes podem elevar o custo de produgcdo da matéria-prima. Por exemplo, quanto

maior o nimero de passes utilizado, maior serd o custo de producdo, ja que hd a necessidade de
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usinagem do material entre cada passe e, evidentemente, hd um maior gasto energético devido

aos VArios passes.

Figura 2.20: Micrografias eletronicas de transmissdo e padroes de difracdo de amostras com
deformacdo de ~4 produzidas nas matrizes esquematizadas na Figura 2.19 (adaptado de
NAKASHIMA, 1998).

2.8.3. Influéncia da temperatura e velocidade de deformacao

A deformagdo ECA pode ser conduzida a frio, a morno ou a quente. Diante disso,
Yamashita et al. (2000) investigaram a deformacdo do Al puro e duas de suas ligas em
temperaturas de até 300°C. Como resultado, foi observado que o tamanho médio de grao
aumentou com o aumento da temperatura. Mazurina et al. (2008) classificaram as mudancas

microestruturais em trés fases, independentemente da temperatura de deformacdo: (1) formagao

35



de bandas de deformacdo; (2) desenvolvimento de grandes bandas e fragmentagcdo dos graos; (3)
rdpido surgimento de novos graos. Os autores perceberam que os estdgios 1 e 2 sd@o pouco
influenciados pela temperatura, enquanto que a fase 3 & significativamente afetava por
temperaturas elevadas. Eles concluiram que o aumento na temperatura de deformacgdo leva a

diminui¢do da fragdo de novos graos e o aumento do tamanho dos mesmos na fase 3.

O efeito da velocidade de deformacdo foi estudado por BERBON e colaboradores (1999).
Nessa investigacdo, os autores deformaram Al puro e Al-1%Mg utilizando velocidades do
puncdo variando de 1072 até 10 mm/s. Os resultados mostraram que a velocidade de deformacio
nao teve influéncia significativa no tamanho de grao de equilibrio. Contudo, a velocidade afetou
a natureza da formacao microestrutural de tal forma que a recuperacido das amostras ocorreu mais

facilmente a baixas velocidades de deformacdo. Outras investigagdes concordam com esses

resultados (YAMAGUCHI, 1999).

2.9. Uso da deformacao ECA na produc¢ao de matéria-prima para tixoconformaciao

A maioria dos trabalhos publicados desse tema envolve o uso de ligas de magnésio. Nesse
sentido, Chen e colaboradores (2009) obtiveram glébulos de 157 pm em uma liga ZW21
submetida a 4 passes ECA pela rota B¢ e, entdo, reaquecida por 30 minutos a 645°C. Os autores
dividiram a evolucdo microestrutural em cinco estdgios: (i) engrossamento e recristalizacdo das
dendritas primadrias; (i1) separa¢cdo da estrutura; (iii) engrossamento das particulas poligonais; (iv)
globularizacdo das particulas poligonais; e (v) engrossamento das particulas globulares. Os
autores também avaliaram a influéncia das rotas na microestrutura no estado semissélido. As

rotas cresceram em eficiéncia com A, C, Ba e B¢, com o aumento da fase liquida.

Em 2010, Zhao et al. determinaram as propriedades mecanicas em tracdo de componentes
tixoforjados de uma liga de magnésio ZK60+RE (com a adicdo de terra rara) tratada por 2 passes
ECA. Os componentes tixoforjados mostraram aumento significativo das propriedades mecanicas
em relacdo as amostras fundidas e, ao mesmo tempo, apresentaram propriedades semelhantes as

amostras submetidas a 2 passes ECA.
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Ashouri e colaboradores (2008) foram os primeiros a publicarem um trabalho sobre o uso
do processo ECA para produc¢do de matéria-prima tixotropica. Nessa investigacdo, os autores
estudaram o efeito do processo ECA no tamanho e morfologia das particulas no estado
semissdlido de uma liga A356 de Al. As amostras foram deformadas aplicando multiplos passes
utilizando a rota Bc em uma matriz de 90°. Depois de 20 minutos de aquecimento isotérmico a
580°C, todas as amostras (1,2 e 4 passes) apresentaram tamanho médio de grao abaixo de 90 um

e fator de forma por volta de 0,9, sendo que o ideal € 1.

A Figura 2.21 apresenta as microestruturas tipicas obtidas apds o reaquecimento ao estado
semissOlido das diversas amostras produzidas. Percebe-se que ndo houve diferenga muito grande
nos tamanhos de globulos das amostras que sofreram 1 (Figura 2.21a) e 4 passes (Figura 2.21c¢).
Diante desse fato, os autores consideraram que 1 passe ja foi suficiente para gerar uma boa

matéria-prima para os processos de tixoconformagao, considerando o bindmio qualidade-custo.

Figura 2.21: Microestruturas de amostras reaquecidas (580°C, 20min) depois de (a) 1 passe; (b)

2 passes; € (c) 3 passes (ASHOURI, 2008).

Embora a utilizagdo do processo ECA para a produgdo de matéria-prima para
tixoconformac¢do seja vidvel, ainda ha poucos trabalhos acerca disso. Assim, o verdadeiro
potencial e implicacdes do uso do processo ECA para a tixoconformagdo ainda ndo foram
totalmente verificados. Dessa forma, torna-se necessario um maior nimero de investigagdes para
eliminar lacunas ainda existentes: ampliar as ligas utilizadas, correlacionar a morfologia com a

viscosidade da pasta metélica e analisar as propriedades mecanicas do produto tixoconformado.
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3 PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL

Este trabalho foi conduzido de tal forma a utilizar uma rota simples que envolvesse um
unico passe ECA para a producdo de matéria-prima para tixoconformacdo. Nesse sentido e
visando desenvolver um processo semi-continuo, a estratégia inicial consistiu em vazar o metal
liquido diretamente no canal de entrada da matriz ECA e deformar o material solidificado em
seguida. No entanto, apds vdrias tentativas (ndo discutidas aqui), e utilizando diferentes ligas de
Al, nenhum resultado positivo foi alcancado. A aderéncia do material na parede do canal
inviabilizou o processo de deformacdo por exigir for¢cas muito elevadas. Dessa maneira, foi

necessdria a producdo de lingotes e a preparacdo destes previamente a deformacao.

A primeira fase experimental foi composta da selecdo do material para o estudo e
determinac¢do das condicdes 6timas de deformacdo. A liga de aluminio A356 foi escolhida como
material representativo baseado na sua importancia comercial e cientifica. Quanto ao processo
ECA, procurou-se obter as seguintes condi¢des: (i) temperatura de trabalho baixa visando poupar
energia e desgaste dos componentes do sistema de deformacdo; e (i1) velocidade alta de trabalho

para aumentar a produtividade e reduzir o resfriamento do lingote pela matriz.

Em seguida, a investigacdo dos mecanismos de globulariza¢do durante o reaquecimento ao
estado semissdlido foi feita através da andlise da recristalizacdo do material, via difracdo de
elétrons retroespalhados (EBSD); e formacao do liquido, através de microscopia eletronica de
varredura (MEV), calorimetria exploratéria diferencial (DSC) e simulacdo termodinamica

(software Thermo-Calc®).

Por sua vez, avaliou-se a influéncia do tratamento isotérmico por microscopia Optica
(metalografia convencional e colorida) e o comportamento reolégico por compressao entre placas
paralelas. Enfim, as propriedades mecanicas do material tixoconformado foram determinadas

mediante ensaio de tragdo.

A Figura 3.1 apresenta um diagrama esquematico da abordagem experimental simplificada

utilizada neste estudo.
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Figura 3.1: Abordagem experimental simplificada do presente estudo.

3.1. Material

A composi¢do quimica do material como fornecido foi determinada por um espectrometro

de emissdo Optica (Tabela 3.1).

Tabela 3.1: Composicdo quimica da liga de aluminio A356 (%-peso).

Outros Outros
Elemento Si Mg Cu Fe Zn Mn Ti Al
(cada) (total)

A356 696 038 0,08 019 0,02 <001 <001 <001 0,01  Balango
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3.2. Producio de lingotes

A liga como fornecida foi refundida em um forno pogo resistivo e, entdo, vazada em um
sistema de producdo de lingotes composto de um cilindro de cobre (lingoteira) refrigerado por
dgua. Lingotes cilindricos com cerca de 250 mm de comprimento e 30 mm de didmetro foram
produzidos. A temperatura de vazamento utilizada foi de 670°C e o fluxo de 4gua para a

refrigeracdo da lingoteira, de 10 1/min.

A composicdo quimica de amostras aleatérias dos lingotes foi determinada a fim de
verificar se houve alteragdo composicional durante a refusdo. Os resultados mostraram que nao

houve alteracao significativa e, portanto, a composi¢ao € a mesma da apresentada na Tabela 3.1.

Para realizar o processo ECA e eliminar partes indesejaveis, o topo e a base dos lingotes
foram cortados de forma a terem um comprimento final de 145 mm, sendo, por fim, usinados até

um didmetro de 29,5 mm.

3.3. Deformaciao ECA

A deformacdo ECA foi realizada em uma matriz bipartida feita em ago H13, temperado e
revenido, provida de canais cilindricos com se¢des transversais de 30 mm e que se encontram

formando um angulo @ de 120° e um angulo externo ¥ de 0°.

Uma prensa hidraulica com capacidade de 50 tons e operando com velocidade méxima de
~7 mm/s foi utilizada para impor um tnico passe ECA em lingotes lubrificados com MoS.. A

deformacao equivalente resultante desse passe € de 0,67 de acordo com a Equacgdo 2.4.

A Figura 3.2 € um desenho esquemdtico da matriz juntamente com suas dimensoes.
Percebe-se que apds a regido em que ocorre a deformacdo o diametro do canal de saida foi

levemente aumentado a fim de diminuir o atrito e, consequentemente, a forca exigida para o
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processo. A Figura 3.3 exibe o sistema de prensagem montado com a matriz fechada e
posicionada na prensa juntamente com uma cinta metédlica de refor¢o, e também uma foto da

matriz aberta com uma amostra tendo iniciado o processo de deformacao.

]
g Vista de A
|
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|
7R
slsl |
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N7,
g

NR

Vista de B

Figura 3.2: Desenho esquemadtico da matriz com suas dimensoes.

Utilizando a matriz ECA com as caracteristicas descritas acima, combinada com a
velocidade de deformacdo (~7 mm/s), ndo foi possivel deformar o material a temperatura

ambiente sem o surgimento de trincas (Figura 3.4a).

A formacdo de trincas, e consequente fratura do material, deve-se ao teor relativamente

elevado de Si (7%) que diminui a ductilidade da liga A356. Para aumenté-la, pode-se elevar a
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temperatura de deformacdo, diminuir a velocidade do processo e/ou realizar um tratamento

térmico pré-deformacgdo para modificar a morfologia do eutético.

Puncgio

Cinta de
reforco

Matriz

(a) (b)

Figura 3.3: Fotos do (a) arranjo experimental montado, com destaque para o pun¢do e a cinta de
reforco que envolve a matriz; e da (b) matriz aberta com uma amostra tendo iniciado o processo

de deformacao.

Como esse trabalho € de interesse tecnoldgico, a velocidade de trabalho deveria ser a mais
elevada possivel. Por outro lado, desejou-se avaliar a influéncia da deformacdo ECA na

morfologia bruta de solidificacdo do eutético. Portanto, a temperatura foi o dnico parametro

alterado.

Visando aumentar a energia livre do material, pré-requisito do método SIMA, a liga deve

ser deformada a uma temperatura baixa o suficiente para evitar recozimento durante o processo
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de deformacdo. Ademais, do ponto de vista do processo, desejar-se-ia uma temperatura de
trabalho baixa para economizar energia e aumentar a vida ttil da matriz. Em razao disso, lingotes
foram deformados em diversas temperaturas (Figura 3.4) para se determinar a temperatura ideal
de trabalho, no qual ndo houvesse o surgimento de trincas e, a0 mesmo tempo, armazenasse

deformacao suficiente como for¢ca motriz para a recristalizagao.

Temperatura
ambiente
(a)
100°C
(b)
200°C
300°C

(d) 2cm

Figura 3.4: Material deformado a diversas temperaturas: (a) temperatura ambiente; (b) 100°C;

() 200°C; e (d) 300°C.
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As Figuras 3.4b e ¢ mostram que as temperaturas de 100 e 200°C, respectivamente, nao
foram suficientes para suprimir a formacgdo de trincas, porém nota-se uma reducdo significativa

destas quando comparados ao material deformado a temperatura ambiente.

O pré-aquecimento do lingote a 300°C foi suficiente para evitar trincas superficiais,
conforme visto na Figura 3.4d. Como se sabe, a matéria-prima para tixoconformacao pode conter
trincas ou vazios internos, j4 que durante o processo de reaquecimento haverd caldeamento
desses defeitos. No entanto, trincas superficiais irdo oxidar durante o reaquecimento e, com a
conformacgdo, esses Oxidos se acomodardo no interior do produto resultante, afetando as
propriedades mecanicas do mesmo. Dessa forma, os lingotes produzidos foram aquecidos a

300°C e em seguida deformados.

A temperatura de trabalho de 300°C pode ser considerada suficiente para armazenar uma
quantidade significativa de trabalho a frio, pois ela € menor do que 330°C, o que € referido como

uma temperatura de recozimento tipica para a liga A356 (TZIMAS e ZAVALIANGOS, 2000).

A Figura 3.5 apresenta um desenho esquematico ilustrando a orientagdo das amostras apds

o processo de deformacao.

Figura 3.5: Desenho esquematico da orientagdao das amostras apds o processo ECA.
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Utilizando o elemento de volume destacado na Figura 3.5, definem-se as seguintes

orientacdes € nomenclaturas:
e Plano X: plano transversal da amostra (plano perpendicular a direcao x);
e Plano Y: plano de fluxo longitudinal perpendicular a dire¢@o y (plano lateral);

e Plano Z: plano de fluxo longitudinal perpendicular a direcdo z (placo superior).

3.4. Caracterizacio via DSC e Thermo-Calc®

As transformacOes de fase que ocorrem durante o reaquecimento ao estado semissolido
foram estudadas por DSC (do inglés, differential scanning calorimetry) e por simulacdo

termodinamica.

Andlises de DSC foram feitas em um equipamento NETZSCH modelo STA 409C. O
aquecimento foi feito a diversas taxas (5, 10, 15, 20 e 25°C/min) até uma temperatura de 700°C.
A curva de fracdo liquida versus temperatura foi obtida pela integracdo parcial do termograma

gerado pelo ensaio no trecho correspondente aos picos da transformagdo (LIU, ATKINSON e

JONES, 2005).

Simulaces termodinamicas utilizando o software Thermo-Calc® foram efetuadas. Em tais
simulagdes foi considerada a composi¢@o obtida na Tabela 3.1 e condi¢des de solidificaciao/fusao

fora do equilibrio a partir do modelo de Scheil.

3.5. Reaquecimento ao estado semissolido e tratamento isotérmico

Os tarugos resultantes da deformacdo ECA tiveram suas pontas descartadas. Em seguida,

amostras cilindricas de 20 mm de altura por 30 mm de didmetro foram retiradas. Essas amostras
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foram reaquecidas até a temperatura de 580°C, na qual a fracdo liquida esperada € de 55%. Apds
atingir essa temperatura, as amostras foram tratadas isotermicamente pelos tempos de espera de

0, 30, 60, 90, 210 e 600s, sendo imediatamente resfriadas em dgua.

Um sistema indutivo 25 kWatts/8 kHz Norax foi utilizado para o reaquecimento das
amostras. A taxa de aquecimento imposta simulou a mesma comumente empregada em processos
de tixoconformacgao (ZOQUI, 2002). Da temperatura ambiente até 500°C, uma taxa média de
aproximadamente 95°C/min foi utilizada; de 500°C até 560°C, 60°C/min; de 560°C até 570°C,
20°C/min e de 570°C até 580°C, 7°C/min de tal forma que o tempo total de reaquecimento para

todas as amostras foi de 480-500s.

Um termopar do tipo K foi inserido no meio das amostras para acompanhar e controlar a
temperatura durante o processo. A partir disso, pode-se verificar o perfil de temperatura tipico

durante o reaquecimento conforme apresentado na Figura 3.6.
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Figura 3.6: Perfil de temperatura tipico das amostras durante o reaquecimento ao estado

semissolido.
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O uso de pequenas taxas de aquecimento no fim do reaquecimento deve-se as
transformacgdes de fase que ocorrem entre 560°C e 580°C. As fusdes do eutético terndrio Al-Si-
Mg e do eutético bindrio Al-Si sdo transformagdes endotérmicas e, por isso, demandam maior

tempo para a continuidade do aumento da temperatura (ZOQUI, 2002).

Amostras também foram retiradas antes de atingir a temperatura de 580°C a fim de avaliar
a mudanga microestrutural e formacao do liquido durante o reaquecimento. Certas temperaturas
foram escolhidas, sendo elas: 400°C, 500°C, 550°C, 560°C e 570°C. Quando a temperatura

atingiu esses determinados valores, as amostras foram imediatamente resfriadas em dgua.
3.6. Compressao entre placas paralelas

A compressdo entre placas paralelas foi realizada utilizando uma prensa mecanica com
capacidade de 20 kN, trabalhando com uma velocidade de 125 mm/s. Amostras com 30 mm de
altura por 30 mm de didmetro foram retiradas de tarugos apés a deformacdo ECA. Essas amostras
foram reaquecidas até o estado semiss6lido da mesma maneira e condi¢des usadas no tratamento
isotérmico. Ap0s atingirem a temperatura de 580°C e decorridos o tempo de espera de cada
condi¢do especifica, foi imposta uma deformacgdo de engenharia da ordem de 0,8. A temperatura
de reaquecimento e o tempo de espera foram controlados por intermédio de um termopar do tipo
K inserido no centro das amostras. Os ensaios foram replicados 3 vezes para cada condigao.

Os resultados oriundos desse ensaio foram forca (F - [N]), deslocamento (H - [m]) e tempo
(t — [s]). Esses dados puderam ser convertidos em tensdo verdadeira (¢ — [MPa]) e deformacdo de

engenharia (e) através das seguintes equacoes:

Equacio 3.1
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Equagdo 3.2

em que V € o volume da amostra. Da mesma maneira, viscosidade aparente (u - [Pa.s]) e taxa de

cisalhamento (Y - [s']) foram determinadas por:

~ < 2nFH’ )
T \3vZansa

Equagao 3.3

al<

OH/ ot
2H%?

Equacao 3.4

3.7. Ensaio de traciao

Os ensaios de tragdo foram realizados em uma méquina universal de ensaios MTS modelo
810, em temperatura ambiente e a uma velocidade constante de 0,02 mm/s. Os corpos de prova
foram extraidos e usinados a partir de amostras deformadas por compressao entre placas paralelas
(Figura 3.7). Os corpos de prova foram do tipo gravata com comprimento ttil e secdo iguais a 13
mm e 6x2 mm?, respectivamente. Nota-se que a parte ttil do corpo de prova foi extraida da

regido central do material deformado. Para cada condi¢do foram ensaiados 3 corpos de prova.

Visando uma compara¢do, materiais nas condicdes como fundido e apds o passe ECA

também foram ensaiados. O eixo longitudinal dos corpos de prova do material deformado por
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ECA foi feito de modo a coincidir com o eixo do tarugo inicial (dire¢do x, vide Figura 3.5) para

que a face maior do corpo de prova do tipo gravata correspondesse ao plano Y.

Figura 3.7: Corpo de prova para ensaio de tragdo e regido do material deformado no estado

semissolido de onde foi extraido.

3.8. Microscopia optica

A preparagdo de amostras para microscopia optica consistiu de lixamento e polimento. Para
a etapa de lixamento, utilizou-se lixas de SiC com granulometrias de 220, 320, 400, 600, 1200,
1500 e 2000. Apds o lixamento, as amostras foram polidas com pasta de diamante (6, 3, 1 e 0,25
um). Previamente a metalografia convencional, as amostras foram atacadas quimicamente por
solugdo aquosa de HF a 1% por volta de S5s. Por sua vez, as mesmas amostras foram atacadas
eletroliticamente em uma solucdo aquosa de HBF4 a 2%, utilizando tensdo de 40 V, por cerca de
210s para serem examinadas sob luz polarizada. Observacdes foram feitas em todas as dire¢coes
(planos X, Y e Z) e na regido central das amostras para as condi¢cdes como fundida, como

deformada, durante reaquecimento e reaquecida. Para as amostras conformadas por compressao
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entre placas paralelas, cortes da secdo paralela ao eixo de compressdao foram preparadas para

microscopia optica.

Um software analisador de imagens (ImageJ 1.40g) foi usado para a contagem do tamanho
(didmetro equivalente (Deq)) e fator de forma (circularidade (C)) dos glébulos nas amostras

reaquecidas através das seguintes equagdes:

Ag
Deq =2 ?
Equagdo 3.5
4nA
C=—
P
Equacgdo 3.6

Nessas equacdes, Ay € P representam a area e perimetro de um glébulo, respectivamente.
Visando obter um resultado estatisticamente coerente, 1000 globulos foram levados em

consideracdo para o cdlculo desses valores.

A drea superficial da interface solido-liquido por unidade de volume (Sy) foi calculada a

partir de 4 regides diferentes (micrografias) para as amostras reaquecidas usando a equagao:

Equacao 3.7

em que L representa o comprimento da interface sélido-liquido e A, a drea total da fase sélida

da secdo sendo examinada.

Por sua vez, a relacdo grao/glébulo foi determinada por meio do método dos interceptos

linear. Nesse caso, ndo se utilizou o didmetro equivalente por impossibilidade do software
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identificar o que é grao conforme discutido na secdo 2.2. Foram utilizadas 5 regides para cada
condi¢cdo das amostras reaquecidas e 10 linhas em cada regido. Ademais, o tamanho de grdo e o
espacamento interfasico da amostra como fundida também foram calculados pelo método dos

interceptos.

3.9. Microscopia eletronica de varredura (MEYV)

As observacdes foram realizadas em um microscépio ZEISS modelo EVO MA1S5 operado a
20 kV. Para tal, amostras foram preparadas utilizando o mesmo procedimento descrito na secao
anterior para microscopia oOptica (lixamento e polimento), porém adicionou-se um polimento
vibratério de acabamento com silica coloidal 0,01 um. Para melhor observacdo das particulas de
Si, as amostras foram atacadas com o reagente de Keller (2 ml HF, 3 ml HCI, 5 ml HNO3, 90 ml

H>O0 destilada) por 30s previamente ao MEV.

Difracdo de elétrons retroespalhados (EBSD, de electron back scattered diffraction) foi
conduzida considerando apenas o Al e utilizando step sizes de 1 pm. Devido aos limites impostos
pela resolucdo angular, apenas contornos com desorientagdo >1° foram detectados. Dessa forma,
mapas de 300x300 um? foram gerados e refinados de acordo com os procedimentos descritos por

Hurley e Humphreys (2002).
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

Para facilitar a apresentagcao e andlise dos resultados, a presente secdo foi dividida em: (i)
evolucdo morfoldgica na obtencdo da pasta metélica; (i1) mecanismos de formagdo da pasta
metdlica, assunto que envolve o estudo da recristalizagdo e formagdo do liquido; (iii) influéncia
do tratamento isotérmico na evolucao microestrutural no estado semissélido; (iv) comportamento
de deformac¢do durante a compressao a quente e, por fim, (v) comportamento mecanico em tracao

do material comprimido no estado semissélido (tixoconformado).

4.1. Evolucao morfologica

4.1.1. Estrutura fundida

A microestrutura da liga A356 fundida (Figura 4.1a) exibe uma estrutura hipoeutética tipica
como resultado da solidificacdo. Pode-se observar dendritas da fase primaria (a-Al) e uma rede

7z

interdendritica constituida pelo eutético Al-Si. O crescimento dendritico € evidente, porém,
devido a alta taxa de solidificacdo imposta pelo molde metélico utilizado, o espacamento
interdendritico € relativamente pequeno, da ordem de 30 um. Micrografias com luz polarizada
tipicas (Figura 4.1b) revelam grdos equiaxiais relativamente grosseiros, com tamanho médio de

500 pm.

Das imagens isométricas da microestrutura (Figura 4.1), pode-se ver que ndo ha diferencas
significativas entre os planos X, Y e Z, sugerindo homogeneidade estrutural no material de base

do presente estudo.

O aquecimento a 300°C para a realizacdo da deformacdo ECA ndo provocou qualquer

modificacdo na microestrutura da liga. Como esperado, a exposicao a essa temperatura nao foi
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suficientemente longa para causar qualquer mudanca como crescimento de grdo ou modificagdo
da morfologia do eutético. Assim, a microestrutura pré-deformacdo € exatamente a mesma

daquela apresentada na Figura 4.1.

(a) (b)

Figura 4.1: Imagens isométricas da microestrutura da liga A356 como fundida: (a) micrografia

convencional; e (b) micrografia sob luz polarizada.

4.1.2. Estrutura deformada

A estrutura dendritica inicial sofreu grande mudanca quando submetida a deformacio
plastica imposta pelo passe ECA (Figura 4.2). Quanto ao plano Y, os grdos foram alongados
formando um angulo de aproximadamente 45° com a direcdo de extrusdo (direcdo x). As
dendritas, também alongadas, se tornaram mais finas, diminuindo a distdncia entre a fase
priméria e o eutético. Observa-se que, no plano X, as dendritas também sofreram afinamento,
porém, elas, assim como os graos, ndo sao alongadas, mas apresentam uma morfologia achatada.
Diferentemente, o plano Z ndo apresentou nenhuma diferenca morfolégica significativa, tanto as

dendritas quanto os graos sao consistentes com os do material fundido (Figura 4.1).
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(a) (b)

Figura 4.2: Imagens isométricas da microestrutura da liga A356 como deformada: (a)

micrografia convencional; e (b) micrografia sob luz polarizada.

Esses resultados sdo coerentes com o modelo tedrico que considera os diferentes planos de

cisalhamento envolvidos durante a deformacgdo (Tabela 4.1).

Tabela 4.1: Efeito do cisalhamento de um passe ECA em uma matriz com ® = 120° (adaptado de

FURUKAWA, 1998).

Numero de passes

Rota | Plano
0 1 2 3 4 5 6 7 8

X

S
/-ﬂ_":-::'—'-—ﬂ::?-
O O 0O 0 d O O

>
=
O O o

Apoés a passagem pela matriz ECA e usando a rota A (mais eficiente para uma matriz de
120°), um elemento de volume cubico, visto aqui pelas faces paralelas aos planos ortogonais X,
Y e Z, é distorcido de acordo com a Tabela 4.1. O elemento cubico é comprimido quando
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observado pelo plano X porque o corte paralelo a esse plano € perpendicular a direcdo de fluxo, o
qual intercepta somente uma fragdo do cubo original. Por outro lado, nenhuma deformacdo é
observada no plano Z, mesmo com o aumento do nimero de passes. O plano Y é alongado na

direcdo de deformacao e tende a se tornar cada vez mais fino com a sequéncia de passes.

4.1.3. Reaquecimento ao estado semissélido

A Figura 4.3 mostra que o reaquecimento ao estado semissdlido foi suficiente para
promover globularizacdo eficiente da fase sélida. No geral, a microestrutura obtida por
metalografia convencional (Figura 4.3a) apresenta glébulos pequenos, porém pode-se notar a
presenca de particulas pequenas e isoladas no eutético, assim como particulas grandes devido a
coalescéncia de dois ou mais glébulos. Com relacdo aos graos, as micrografias coloridas (Figura
4.3b) relevam que poucos globulos adjacentes t€m cores de tonalidade semelhante, indicando que

ha poucas interconexdes tridimensionais.

() (b)

Figura 4.3: Imagens isométricas da microestrutura da liga A356 apds o reaquecimento ao estado

semissolido a 580°C: (a) micrografia convencional; e (b) micrografia sob luz polarizada.
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Tanto a imagem isométrica formada por micrografias convencionais quanto a formada por
micrografias coloridas salientam que ndo hd diferenca microestrutural significativa entre os
planos X, Y, Z, refletindo a homogeneidade do material no estado semissélido. Isso ¢é
corroborado pelo fato que também nao foi observada nenhuma diferenca morfolégica entre a base
e o topo do tarugo quando este foi reaquecido a 580°C. Nem sempre essa uniformidade
microestrutural entre os diferentes planos € encontrada quando se trabalha com o método SIMA.
Tzimas e Zavaliangos (2000) reportaram que uma liga Al-7,2%Si (semelhante a uma liga A356)
laminada a morno exibiu glébulos com tamanhos diferentes com relacdo a direcdo transversal e
longitudinal quando amostras foram reaquecidas a 590°C. Os autores atribuiram essa diferenca

aos possiveis efeitos de uma textura cristalografica induzida pela laminacao.

Como ndo houve diferenca entre os planos X, Y, Z, as andlises subsequentes deste trabalho
serdo apresentadas somente a partir do plano Y. Nesse plano, as dendritas foram deformadas mais
severamente em comparacgdo aos outros planos, X e Z (MORADI, 2010). Sendo assim, o plano Y
tem maior for¢a motriz para o processo de recristalizacdo e foi o que sofreu maior mudanca

durante o processo de reaquecimento.

4.2. Mecanismos de formac¢ao da pasta metalica

4.2.1. Recristalizacao durante o reaquecimento

4.2.1.1. Analise qualitativa

Como supracitado, a recristalizacdo € o principal mecanismo na formacdo de particulas
globulares quando se trabalha com o método SIMA. Consequentemente, a recristalizacdo dos
graos deformados durante o reaquecimento determina a distribui¢ao e o tamanho dos glébulos na

pasta metélica.
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Apesar da importancia da recristalizacdo para os processos de tixoconformagdo, pouca
atencdo tem sido dada ao seu mecanismo e cinética. Isso ocorre principalmente devido ao fato de
que a recristalizagdo se da sob uma condicdo ndo isotérmica, dificultando sua andlise e descricao
matemadtica. Porém, a seguir € apresentado um esforco que visa contribuir para entender, pelo

menos qualitativamente, a recristalizacdo da liga aqui utilizada.

A Figura 4.4 exibe o mapa de IPF (do inglés, inverse pole figure) que apresenta a
orientacdo cristalografica da fase priméria da liga A356 ap6s um passe ECA. Além disso,
contornos de baixo (desorientacdo 6 < 15°) e alto angulo (desorientacdo 6 > 15°) estdo

representados no mapa por linhas brancas e pretas, respectivamente.

Percebe-se da Figura 4.4 partes de dendritas deformadas (o material deformado apresenta
graos muito grandes) com diferentes orientagdes cristalogrificas, que podem ser vistas a partir
das diferentes tonalidades de cores. Também € possivel observar aglomerados de particulas de Si

entre regioes de a-Al.

A anélise de contornos na Figura 4.4 deixa evidente que a microestrutura apresenta uma
subestrutura formada por células ou subgrios. A recuperacdo, que ocorre anteriormente a
recristalizacdo, ndo é uma mudanga microestrutural pontual, mas uma série de eventos que vao
desde a formacdo de células até o crescimento de subgrios (HUMPHREYS e HATHERLY,
2004). Subgraos sao formados pela aniquilacdo de discordancias redundantes que configuram os
emaranhados presentes nas paredes das células, ou seja, subgrdos apresentam contornos mais

regulares e delineados.

Em alguns casos, a recuperagdo dindmica durante a deformacdo ocorre de tal maneira que
as discordancias ja se reorganizacdo na forma de subgrdaos bem desenvolvidos logo apds a
deformacdo. Os fatores que tendem a promover a formagdo de subgraos ao invés de células sao:
alta energia de falha de empilhamento, grande deformacio e alta temperatura de deformacado
(HUMPHREYS e HATHERLY, 2004). A liga A356 utilizada aqui tem como caracteristica alta
energia de falha de empilhamento (MORADI, 2010) e foi deformada a uma temperatura
relativamente alta, logo, conclui-se que a subestrutura da Figura 4.4 € provavelmente formada por

subgraos. Corroboram com isso 0os numerosos trabalhos que reportaram a presenca de subgraos
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em ligas de Al deformadas ja em temperatura ambiente (HUANG e HUMPHREYS, 2000;
HUANG, HUMPHREYS e FERRY, 2000; HURLEY e HUMPHREYS, 2002; HUMPHREYS e
HATHERLY, 2004). Mais especificamente, Moradi e colaboradores (2010) encontraram
subgrdos em uma liga de aluminio A356 deformada por um passe ECA (matriz com @ de 90°)

também em temperatura ambiente.

Contornos de:

baixo angulo (6 < 15°)
— alto angulo (6 > 15°)

Particula de Si

Subgrao

Figura 4.4: Mapa de IPF e contornos da liga A356 apds 1 passe ECA, mostrando a formacdo de

subgraos nas dendritas deformadas.

A energia interna armazenada de uma subestrutura recuperada como a da apresentada na

z

Figura 4.4 ainda € alta quando comparada a de um material totalmente recristalizado. Dessa
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forma, o sistema ainda pode reduzir sua energia interna pelo engrossamento de sua subestrutura,

o que leva a uma reducio da drea dos contornos de subgrao.

Dois mecanismos diferentes foram propostos para explicar o engrossamento da
subestrutura: (i) migragdo dos contornos de subgrdo e (ii) rotacdo e coalescéncia de subgraos

(HUMPHREYS e HATHERLY, 2004).

N

A subestrutura de subgridos pode ser interpretada como sendo similar a microestrutura
formada por graos em um material totalmente recristalizado e, por sua vez, o engrossamento por
migracdo de contornos de baixo adngulo é muitas vezes similar ao processo de crescimento de
grao que ocorre apods a recristalizagdo primdria. Por outro lado, o crescimento de subgraos por
rotacdo e coalescimento sugere que um subgrdo pode rotacionar por processos de difusdo de
contornos até que esteja com uma orientacdo proxima a do subgrio adjacente. Assim, a

coalescéncia dos dois subgrdos envolvidos faz com que eles se tornem um de maior dimensao.

A Figura 4.5 ilustra a microestrutura da amostra durante o reaquecimento a 400°C, que € a
temperatura relativa a metade do processo de reaquecimento. Parte dos contornos de baixo
angulo desapareceu e a densidade de subgrdos diminuiu, enquanto que a orientacdo da matriz em
volta permaneceu praticamente inalterada, porém, em algumas regides, essa evolugdo levou a
formacdo de contornos de alto angulo pelo aumento do angulo de desorientacdo. Os resultados
obtidos referentes a mudanca na subestrutura sugerem que o mecanismo predominante de
crescimento de subgrios foi a rotagdo e coalescéncia, um processo de recristalizacdo descontinuo

(HUMPHREYS e HATHERLY, 2004).

O crescimento de subgraos em regides preferenciais levou a formagao de contornos de alto
angulo, fenomeno que € conhecido na literatura por recristalizacao in situ (MORADI, 2010). Por
esse processo, a microestrutura foi dividida em regides cercadas por contornos de alto angulo e
com orientacao aleatdria (graos recristalizados). Sendo assim, tem-se que a amostra da Figura 4.5
atingiu a temperatura de recristalizacdo e, por isso, mudangas considerdveis na microestrutura

deformada ocorreram (Figura 4.4).
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Formacao de contornos de alto angulo

Regioes livres
de subgraos

Figura 4.5: Mapa de IPF e contornos da liga A356 durante o reaquecimento ao estado
semissolido a 400°C, mostrando a formacao de contornos de alto angulo e diminui¢do da

densidade de subgraos.

Ainda pode-se notar da Figura 4.5 que muitos graos pequenos foram formados proximos as
particulas de Si. Isso se deve ao fato que essas particulas tendem a agir como barreiras ao
movimento de discordancias, o que diminui a mobilidade dos contornos, impedindo-os de

crescer.

A recristalizagdo deve continuar com o reaquecimento, ja que ainda pode ser observada a

existéncia de contornos de baixo angulo e subgraos remanescentes.
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A continuidade da diminuicdo dos contornos de baixo angulo pode ser vista na Figura 4.6,
que trata de uma amostra retirada a 500°C durante o reaquecimento. Mais uma vez percebe-se a

presenca de contornos de baixo adngulo, porém em menor quantidade do que na Figura 4.5. Os

contornos de alto angulo estdo mais bem definidos e sua formagdo também diminuiu.

Figura 4.6: Mapa de IPF e contornos da liga A356 durante o reaquecimento ao estado

semissolido a 500°C, mostrando a diminui¢c@o de contornos de baixo angulo e de subgraos.

Quando a amostra atinge 550°C (temperatura anterior a formagdo de liquido), sua
microestrutura consiste de graos formados por contornos de alto angulo (Figura 4.7b), quase que
totalmente livres de subestrutura. E evidente que os gros recristalizados nuclearam-se na dire¢éo
paralela a direcdo de deformacgdo, no entanto, grados mais equiaxiais foram encontrado aqui do
que os reportados por Moradi et al. (2010). Algumas regides ainda apresentam contornos de
baixo angulo que devem permanecer na microestrutura até a nucleacio da fase liquida, ja que nao

ha for¢a motriz para a evolugdo desses em contornos de alto angulo.

Tanto a Figura 4.7a quanto a 4.7b mostram particulas de Si retidas no interior de grios da
fase a, sugerindo que de certa forma elas podem servir como sitios de nucleacdo de graos
recristalizados. No entanto, quando o material estiver no estado semissolido, essas particulas se
transformardo em liquido retido, o qual ndo contribui para o escoamento da pasta metélica.
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Figura 4.7: Microestrutura da liga A356 durante reaquecimento ao estado semissélido a 550°C:

(a) microscopia 6ptica e (b) mapa de IPF e contornos.

O mecanismo de formacdo de grdos com contornos de alto angulo na microestrutura
deformada durante o reaquecimento ao estado semissélido pdde ser explicado pelas observagdes
via EBSD. Para melhor visualiza-lo, o esquema desse mecanismo pode ser visto na Figura 4.8 e

explicado conforme Moradi et al. (2010).

A Figura 4.8a apresenta a microestrutura poligonal formada por subgrdos de tamanho
homogéneo (linhas pretas representam contornos de baixo angulo). Com o aumento da
temperatura (Figura 4.8b), di-se inicio ao engrossamento da subestrutura por coalescéncia de
dois ou mais subgraos. Dessa forma, parte dos subgraos evolui para formar contornos de alto
angulo em algumas regides preferenciais. Estes apresentam diferentes orientacdes com maior
angulo do que as regides adjacentes (linhas vermelhas), que aumenta a desorientagdo dos

contornos anexando subgraos coalescidos.
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Figura 4.8: Esquema do mecanismo de formacao de contornos de alto angulo durante o
reaquecimento ao estado semissdlido para a liga A356: (a) subgrdos compostos de contornos de
baixo angulo; (b) formacdo de contornos de alto angulo pela diminui¢do da densidade de
subgraos; (c)-(e) conclusdo gradual de contornos de alto angulo; migracdo de contornos
serrilhados e mudanca para uma forma retilinea; desaparecimento de subgraos principalmente ao
redor de contornos de alto dngulo (linhas pretas e vermelhas representam contornos de baixo e

alto angulo, respectivamente) (MORADI, 2010).
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Aumentando a temperatura e o tempo de exposicdo a ela, os contornos de alto angulo
migram e tornam-se linhas retas. Enquanto isso, em outras regides o engrossamento dos subgraos
por coalescéncia continua. Novos contornos de alto angulo sdo criados perto de contornos que
foram formados nas etapas iniciais da formacao de contornos de alto angulo. De fato, no processo
de coalescéncia, os subgrdaos tendem a mudar suas orientacdes para regides com grande
desorientacdo (Figura 4.8c). Por fim, as proximas etapas da evolucdo microestrutural que
completam a formacdo dos contornos de alto angulo estdo dispostas nas Figuras 4.8d-e. O
desaparecimento da subestrutura € acompanhado pela completa formacao de contornos de alto

angulo.

4.2.1.2. Analise quantitativa

Da anélise via EBSD foi possivel determinar o tamanho médio dos subgraos como sendo
3,7 um. O tamanho médio de subgrdo é proporcional a energia de deformacdo armazenada, ou
seja, vai depender da quantidade de deformacdo e da temperatura em que ela € realizada. Moradi
et al. (2010), que deformaram uma liga A356 por um passe ECA, reportou tamanho médio de
subgrao de 1,5 um, lembrando que os autores utilizaram uma matriz ECA de 90° e a deformacao
ocorreu a temperatura ambiente. Huang e Humphreys (2000) reportaram tamanhos de subgrao,
em monocristais de Al-0,05%Si de alta pureza, de 1,2, 0,9 e 4,4 um relativos a amostras com

reducdo de 30% e 70% a temperatura ambiente e 70% a 350°C, respectivamente.

A Figura 4.9 exibe a distribuicdo do tamanho de grdo (determinado pelo didmetro
equivalente (Equagdo 3.5)) para amostras retiradas durante o reaquecimento a 400°C, 500°C e
550°C, considerando apenas os contornos de alto angulo e excluindo as particulas de Si. Para as
amostras retiradas a 400°C (Figura 4.9a), percebe-se uma alta frequéncia de graos pequenos que
foram nucleados preferencialmente em regides proximas as particulas de Si, por isso um tamanho
médio de 13 um. Com a continuidade do reaquecimento, o crescimento desses graos fez com que
o tamanho médio subisse para 17 um e 20 pum para as amostras retiradas a 500°C e 550°C,

respectivamente. Esses valores sdao menores do que aqueles apresentados por Moradi e
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colaboradores (2010), 25 um e 37 um para amostras retiradas a 450°C e 570°C, respectivamente.
Consequentemente, o tamanho médio de glébulo obtido a 580°C aqui € menor do que o reportado
por Ashouri e colaboradores (2008) (o trabalho de Moradi et al. (2010) é uma continuag¢do do de

Ashouri et al. (2008)), mesmo utilizando 4 passes ECA em uma matriz de 90°.
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Figura 4.9: Distribuicao do tamanho de grao de amostras retiradas durante o reaquecimento ao

estado semissolido a: (a) 400°C; (b) 500°C e (c) 550°C.

A provavel razdo para tal discrepancia tem a ver com o comportamento de recristalizacao
durante o reaquecimento ao estado semissolido. O mecanismo proposto com intuito de elucidar

tal disparidade € apresentado na Figura 4.10 e explicado a seguir.
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Figura 4.10: Esquema do mecanismo proposto para a recristalizagdo durante o reaquecimento ao
estado semissélido para ligas com: (a) alta energia armazenada; (b) baixa energia armazenada e

(c) um caso intermediario.

E bem conhecido que a recristalizacio prossegue mais rapidamente em ligas com maiores
energias de deformacdo armazenada, isto €, ligas severamente deformadas a baixas temperaturas.
Nesse caso (Figura 4.10a), muitos graos recristalizados sao nucleados a temperaturas mais baixas
durante o processo de reaquecimento. Com a continuacdo do reaquecimento, esses novos graos
livres de deformacgdo crescem anteriormente a formacdo do liquido a fim de diminuir a area
superficial. Uma vez que os grdos recristalizados aparecem a temperaturas mais baixas, tem
tempo suficiente para crescerem considerado um ciclo de aquecimento mais longo, o que resulta

em particulas relativamente grandes no estado semissdlido.
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Por outro lado, em ligas com baixo grau de deformacdo (Figura 4.10b), a recristalizacdo
ocorre a temperaturas mais proximas da temperatura solidus. No entanto, devido a baixa energia
interna armazenada, a taxa de recristalizacio também ¢é baixa e, portanto, poucos graos
recristalizados podem crescer. Dessa forma, particulas grosseiras sdo encontradas no estado
semissOlido. Com base nisso, o melhor cendrio para obter particulas pequenas no estado
semissOlido consiste de uma elevada taxa de recristalizacdo tdo proximo quanto possivel da
temperatura solidus (Figura 4.10c). Assim, compreender o efeito da temperatura, nivel de
deformacdo e taxa de deformacio sobre a cinética de recristalizacdo € de extrema importancia

para alcangar particulas finas no estado semiss6lido com o menor gasto de energia possivel.

HASSAS-IRANI (2013) reportou resultados com relacio a uma liga A356 que
exemplificam o mecanismo discutido acima. Tem-se da Figura 4.11 que uma matéria-prima com
45% de deformacdo (caso intermedidrio) gerou menor tamanho de glébulo na pasta metélica do

que uma matéria-prima pouco deformada (30%) ou bastante deformada (60%).
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Figura 4.11: Variacio do tamanho de glébulo e circularidade de acordo com a quantidade de
deformacao de uma liga A356 no estado semissélido preparada pelo método SIMA (adaptado de

HASSAS-IRANI, 2013).
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A vista disso, tem-se que a energia interna armazenada relativa ao processo de deformagio
utilizado na presente investigagc@o foi suficiente para nuclear muitos graos recristalizados a uma
temperatura mais perto da solidus do que aquela reportado por Ashouri et al. (2008), levando a
pasta metdlica obtida aqui a apresentar tamanhos de grdo e/ou glébulo menores no estado

semissolido.
Moradi et al. (2010) tentaram descrever a cinética de recristalizacao através da equacao:

D?- D = 2yMt
Equacgado 4.1

em que Do e D sdo o tamanho de subgrao com desorientagdo 0 antes e apds o recozimento por um
tempo t. Nessa equacdo, y ¢ a energia do contorno ¢ M é a mobilidade dos contornos expressa

por:

M =Mge /RT
Equacgdo 4.2

A Equacdo 4.2 mostra a dependéncia da mobilidade com a temperatura e a relacdo entre

mobilidade e energia de ativag@o, sendo Mo uma constante. Por sua vez, y é representado por:

e ()
TVm o |
Y Yme 0

Equacdo 4.3

em que 0* ¢ a desorientagdo que um contorno ¢ considerado de alto angulo (15°), e ym € a energia
de uma contorno de alto angulo. Porém, a Equacdo 4.1 relaciona-se a recristalizacdo e ao
crescimento de subgrido/grdao para condi¢des isotérmicas, o que ndo corresponde ao
reaquecimento para os processos de tixoconformacdo. Além disso, grande parte dos trabalhos
envolvendo crescimento de subgrdo utilizou metais de elevada pureza ou ligas monofésicas,
conforme apontado por Humphreys e Hatherly (2004). Tem-se que as particulas de Si podem

afetar a cinética de recristalizacdo, ja que interferem na mobilidade dos contornos. Além disso,
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acima de 450°C a dissolu¢@o de Si comeca a se tornar importante e, entdo, a afetar a mobilidade

dos contornos (KLIAUGA e FERRANTE, 2005; MORADI, 2010).

Deve-se aos fatos citados acima o insucesso da tentativa de descrever a cinética de
recristalizacao utilizando a Equacgdo 4.1, que superestimou o tamanho de grio médio tanto para o
trabalho de Moradi et al. (2010) quanto para o presente estudo. Portanto, fica claro a necessidade
de ampliar o conhecimento a respeito da recristaliza¢do no método SIMA a fim de estabelecer um
modelo que descreva adequadamente a cinética de recristalizacdo, podendo, assim, levar a um
controle mais preciso do tamanho dos glébulos/graos da pasta metélica produzida por meio dessa

rota.

4.2.2. Formacao do liquido durante o reaquecimento

A tixoconformabilidade de uma dada liga metdlica depende da combinag¢do de um critério
microestrutural com um termodindmico (FLEMINGS, 1991; KIRKWOOD, 1994; HIRT e
KOPP, 2009; KIRKWOOD, 2010). O critério microestrutural ja foi discutido e envolve a
obten¢do de uma estrutura nao-dendritica nas particulas s6lidas da pasta metélica. Por sua vez, o
critério termodinamico foi bem descrito por Liu, Atkinson e Jones em 2005. De maneira geral,
ligas que possuem duas fases distintas, geralmente 50% de uma fase primdria e 50% de um
eutético, que serd liquido durante o processamento semissélido, devem exibir bom
comportamento durante a tixoconformac¢do, como € o caso da liga A356. Porém, a cinética do
reaquecimento ao estado semissdlido pode afetar fortemente o desempenho da liga na
tixoconformacdo desde que a fracdo liquida esperada seja ou ndo atingida a temperatura de
processamento estabelecida. Por isso, entender a transformacao sélido-liquido € importante tanto

para trabalhos fundamentais como tecnolégicos.

A Figura 4.12 apresenta a morfologia do eutético Al-Si da liga fundida juntamente com
seus constituintes. Observacdes metalogrificas e andlises de EDS sugerem que as fases
minoritdrias presentes no eutético sejam precipitados de Mg>Si e n-AlgFeMg3Sis. A fase m se

encontra como particulas alongadas de tonalidade cinza claro e na forma de agulha entre
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particulas de Si, sendo destacadas pelas setas vermelhas na Figura 4.12a. Porém, devido a seu
pequeno tamanho, foi dificil distinguir os precipitados de Mg>Si das particulas de Si apenas por

micrografia convencional.

Detalhes da morfologia do Si foram revelados por microscopia eletronica de varredura
(MEV). A Figura 4.12b mostra o aspecto geral do eutético encontrado na liga, na qual se podem
observar particulas irregulares de Si com morfologia mista do tipo floco/fibra (HOSCH e
NAPOLITANO, 2010) devido a ndo modifica¢do do eutético. No entanto, foram encontradas, em

algumas regides, particulas de Si mais grosseiras na forma de placas, conforme Figura 4.12c.

(©

Figura 4.12: Morfologia do eutético da liga A356 fundida observada por: (a) microscopia Optica

e (b-c) microscopia eletronica de varredura (MEV).
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Apo6s o passe ECA a fase primdria e o eutético aparecem alongados na dire¢do de
deformacdo (Figura 4.13a). Como resultado dessa distor¢do, as particulas mais alongadas de Si e
n-AlgFeMgs;Sis tendem a se fragmentar. No entanto, observagdes com maior magnificacdo
(Figura 4.13b) revelaram que a fragmentacdo ndo foi eficiente o bastante para um refino efetivo
do eutético de forma que somente as particulas maiores foram fragmentadas. Quanto mais finas
as particulas de Si, maior serd o efeito no movimento das discordancias e, portanto, na
recristalizacdo, o que pode levar a menores tamanhos de grao/glébulo. Maiores fragmentagdes
dos constituintes do eutético foram reportados apenas no caso de multiplos passes ECA na liga

A356 (GARCIA-INFANTA, 2008).

Andlises da morfologia do eutético feitas nos planos X e Z mostraram resultados
semelhantes ao da Figura 4.12, porém algumas particulas alongadas de Si ainda foram observadas

devido a menor distorcdo, logo, fragmentacdo nesses planos.

(b)

Figura 4.13: Morfologia do eutético da liga A356 como deformada observada por: (a)

microscopia optica e (b) microscopia eletronica de varredura (MEV).

A Figura 4.14 mostra a evolugdo do Si durante o reaquecimento ao estado semissélido a

partir de amostras retiradas em temperaturas especificas.
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Figura 4.14: Particulas de Si durante o reaquecimento ao estado semissdlido.

O aumento da temperatura propicia a esferoidiza¢do e o engrossamento das particulas de Si
por fornecer a energia de ativagdo para difusdo dos dtomos de Si (HAGHSHENAS, ZAREI-

HANZAKI, FATEMI-VARZANEH, 2008). Contudo, como o reaquecimento ocorre de maneira
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relativamente rdpida, ndo hd tempo para que mudancas morfolégicas significativas ocorram.
Dessa forma, observou-se apenas um arredondamento das bordas das particulas comparadas ao Si
da amostra deformada (Figura 4.13b). Esse processo ocorre simultaneamente com o
engrossamento de algumas particulas em detrimento de outras menores, como pode ser visto nas

amostras retiradas nas temperaturas de 500°C a 560°C (Figura 4.14).

Como supracitado, a partir de 450°C comeca haver dissolucdo de Si, isso faz com que
pouco antes da fusdao do eutético Al-Si grandes aglomerados de Si sejam encontrados, como

observado pela amostra a temperatura de 570°C (Figura 4.14).

Quando a liga atingiu 580°C (Figura 4.14), a fusdo total do eutético Al-Si havia se
completado j4 para o tempo de espera de Os, desde que os grandes aglomerados de Si ndo foram
mais observados. Além disso, a morfologia do eutético a 580°C-0s € semelhante ao da amostra
fundida (Figura 4.12b), isso significa que no estado semissdlido todo o eutético fazia parte do
liquido. Corrobora para isso o fato que ndo héd diferenca quando se compara a morfologia do
eutético para as amostras a 580°C-0s e a 580°C-600s (Figura 4.13). Esses resultados sugerem que
a fragdo liquida esperada de 55% foi atingida quando a temperatura das amostras chegou a
580°C. Nem sempre isso ocorre, Kliauga e Ferrante (2005) reportaram que a completa dissolucao
do Si e, portanto, a fracio liquida de equilibrio s6 foi atingida aps 900s em amostras imersas em
banho de sais a 580°C. Nesse caso, como o reaquecimento é muito rdpido, a fracdo liquida de

equilibrio s6 € alcangada apds determinado tempo, mesmo o material estando a 580°C.

E importante frisar que o reaquecimento feito aqui foi tal que todas as amostras no
tratamento isotérmico a 580°C tinham a mesma fracdo liquida esperada independentemente do
tempo de espera. Isso € importante a fim de evitar comparacdes entre amostras com fracdes

liquidas diferentes caso o reaquecimento, por exemplo, fosse muito rapido.

A Figura 4.15 mostra a transformacao sélido-liquido da liga A356 especifica deste trabalho.
Podem-se observar trés picos na curva de fluxo de calor do DSC (10°C/min): (1) corresponde a
fusdo das fases Mg>Si e n-AlgFeMg3Sis; (2) indica a dissoluc@o do eutético pseudo-bindrio Al-Si;
e (3) aponta a fusao da fase primdria a-Al. A integral dessa curva forneceu a fragao liquida em

funcdo da temperatura durante a transformagdo. Como comparagdo, a fracao liquida também foi
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verificada utilizando o Thermo-Calc® em condicio de ndo-equilibrio (Scheil). Como nas
condi¢des do modelo de Scheil ndo hé difusdo no sélido durante a solidificacdo, obtém-se uma
estrutura zonada (cored structure) ao final da solidificagdo. Considerando processos de fundicao,
esse tipo de estrutura se forma quando o resfriamento € relativamente rapido e, no caso de uma
liga de Al que contenha eutético, sua fase primdria teria uma estrutura zonada (quimicamente
heterogénea). Como a mesma curva é vdlida tanto no resfriamento quanto aquecimento e
comumente se obtém uma estrutura zonada nos processos de fundi¢do, o modelo de Scheil tem
sido utilizado preferencialmente a “Regra da Alavanca” (equilibrio) para descrever a fusio

parcial de ligas usadas na tixoconformacdo (LIU, ATKINSON e JONES, 2005).

Da Figura 4.15 nota-se que a curva de fracdo liquida do DSC nao coincide totalmente com
a predita pelo Thermo-Calc®. Para ambas o liquido comeca a se formar em temperaturas
préximas, aproximadamente 550°C, contudo o DSC apresenta um inicio bem lento, sugerindo
que a solugdo sélida a ndo ¢ tdo heterogénea quanto o modelo de Scheil estima. Isso pode ser
atribuido a deformac@o que ocorreu a 300°C, ou seja, esse aumento de temperatura tendeu a
homogeneizar o material. Outro fator que pode ter contribuido, e que talvez possa ser até mais
relevante, € o proprio aquecimento do material para realizar o ensaio, que € feito a uma taxa

relativamente pequena, possibilitando tempo para que haja difusdo no material.

Ap6s o inicio da formagdo do liquido, a curva do Thermo-Calc® cresce rapidamente até o
“joelho”, que indica a completa dissolu¢do do eutético. O “joelho” para o DSC ocorre acima do
predito pelo Thermo-Calc® e nio apresenta a mesma definicdo, sugerindo que esse processo
esteja ocorrendo em vdrios lugares no material e também em diferentes estdgios. Acima do
“joelho”, regido que corresponde a fusdo da fase primdria, as duas curvas tém maior
correspondéncia. Muito provavelmente a divergéncia das curvas na regido da fusdo do eutético
estd relacionada a fatores cinéticos. Isso € corroborado com os resultados obtidos variando-se a
taxa de aquecimento no DSC, conforme mostra a Tabela 4.2. Nessa tabela estdo dispostos as
temperaturas solidus e liquidus e a fracdo liquida a 580°C derivadas dos resultados do DSC a
vdrias taxas e da simulacdo feita no Thermo-Calc®. Percebe-se a grande influéncia da taxa de
aquecimento na fracdo liquida da liga, quanto maior a taxa utilizada mais distante € a fracao

liquida da fragio obtida pela curva do Thermo-Calc®. Deve-se notar que a 580°C a fragdo liquida

dada pela condicdo de Scheil (ndo-equilibrio) € a mesma dada no equilibrio, em torno de 55%.
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Figura 4.15: Transformacao sélido-liquido da liga A356 especifica desse trabalho, mostrando a
curva de fluxo de calor obtido pelo DSC (10°C/min) e a correspondente fracdo liquida derivada

dessa curva, e a simula¢do do Thermo-Calc® como comparagio.

Ainda com relacdo aos resultados da Tabela 4.2, tem-se que a fusdo da liga comeca
aproximadamente a 550°C independentemente da taxa de aquecimento utilizada. Porém, pode-se
observar que a uma taxa de 5°C/min, a temperatura solidus € de 553°C, pouco acima do previsto
pelo Thermo-Calc®, indicando que o material se tornou mais homogéneo pelo maior tempo
exposto a alta temperatura. Diferentemente, a fusdo completa do material variou bastante com a
taxa, sendo que quanto maior a taxa imposta maior também foi a temperatura liquidus registrada,

chegando a uma diferenga de 55°C com a determinada pelo Thermo-Calc®.

Confrontando as curvas da Figura 4.15 e os resultados da Tabela 4.2 com as
microestruturas apresentadas na Figura 4.14, percebe-se que o resultado obtido pelo Thermo-
Calc® foi o mais coerente com relacdo as microestruturas a 580°C, ja que houve a completa fusio
do eutético (“joelho da curva”). O DSC com taxa de aquecimento de 5°C/min (taxa similar a

utilizada no reaquecimento na faixa de 570-580°C) resultou em uma fracdo liquida de 42%,
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indicando que o eutético ainda ndo havia sido totalmente fundido. Diferentemente do DSC, o
reaquecimento ndo € feito a uma taxa constante, isso significa que hd oscilacdes da taxa
dependendo do tipo de reagdo, exotérmica ou endotérmica, o que possibilitou a total fusdao do
eutético. Outro fator que contribui para que a fracdo liquida do reaquecimento utilizado deva ser
mais condizente com a curva simulada é que o mesmo € feito a uma taxa extremamente rdpida da
temperatura ambiente até 500°C, em torno de 100°C/min, isso faz com que haja menos tempo

para a homogeneizacdo do material.

Tabela 4.2: Temperaturas solidus e liquidus e fracdo liquida a 580°C estimada por simulacdo

termodinAmica (Thermo-Calc®) e determinadas por DSC realizada a vérias taxas de aquecimento.

Método Temperatura Temperatura Fracgdo liquida a
solidus (°C) liquidus (°C) 580°C (%)
Thermo-Calc® 550 615 55
DSC - 5°C/min 553 623 42
DSC - 10°C/min 549 632 34
DSC — 15°C/min 551 657 20
DSC - 20°C/min 549 658 20
DSC - 25°C/min 548 670 13

Como o procedimento de reaquecimento empregado deve ter mais relacdo com os
resultados de fragdo liquida versus temperatura do Thermo-Calc®, a derivada dessa curva (Figura
4.16) foi feita a fim de mostrar as transformacgdes que ocorrem na liga para esta atingir o estado
semissOlido. Essa derivada define uma propriedade conhecida como sensibilidade da fracdo
liquida, que deve ser a menor possivel na temperatura de trabalho (LIU, ATKINSIN e JONES,
2005). Da Figura 4.15, percebe-se que 580°C é uma temperatura adequada para se realizar a
tixoconformagdo, pois nela o material apresenta uma fracdo liquida de 55% que muda muito
lentamente com a temperatura, ou seja, apresenta baixa sensibilidade, possibilitando um menor

controle de temperatura no processo. Trabalhar com temperaturas abaixo de 573°C dificultam o
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processo de tixoconformagdo, ja que uma pequena variacdo da temperatura pode causar grande

variacdo da fragado liquida.
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Figura 4.16: Sensibilidade da fracdo liquida em funcdo da temperatura obtida pelo Thermo-

Calc®.

As reagdes (sequéncia de 1-6 na Figura 4.16) que devem ocorrer durante a fusdo parcial da

liga A356 especifica deste trabalho sdo apresentadas abaixo:

(1-2)
(2-3)
(3-4)
(4-5)
(5-6)

(6-7)

a-Al + Si + n-AlsFeMgsSi6 + Mg:Si + L1 2 a-Al + Si + n-AlsFeMg3Sis + L2
a-Al + Si + n-AlsFeMgsSi¢ + L2 2> a-Al +Si + B-AlFeSi + n-AlsFeMgsSis + L3
a-Al +Si + B-AlFeSi + n-AlsFeMgsSis + L3 = a-Al + Si + p-AlFeSi + L4

a-Al + Si + p-AlFeSi + La 2 a-Al + Si + Ls

a-Al + Si + Ls 2 a-Al + Ls

a-Al+L¢ 2 L
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Deve-se notar que pequenas quantidades de ferro, cobre, titdnio, magnésio e outros
elementos residuais aumentam a complexidade da transformacgdo do eutético pseudo-bindrio Al-
Si, ao invés de uma temperatura bem definida a transformacao ocorre dentro de um intervalo de
temperaturas. No presente caso, esse intervalo é de 3°C (570 — 573°C), podendo chegar a mais de

10°C de acordo com simulacdes feitas no Therm-Calc®.

4.3. Efeito do tratamento isotérmico

Geralmente, utilizando outras rotas de processamento ndo se obtém globularizacdo da
microestrutura apenas com o reaquecimento (CAMPO, PRONI e ZOQUI, 2013). Dessa forma,
usa-se do tratamento isotérmico para garantir completa transformag¢do da morfologia dendritica
ou em roseta para globular, o que pode levar ao engrossamento excessivo da microestrutura e
demandar muito tempo. Como esse ndo € o caso (Figura 4.3), o tratamento isotérmico tem outro

proposito.

O aquecimento indutivo € atualmente o método comumente empregado na etapa do
reaquecimento em aplicacdes comerciais de tixoconformagdo (JIANG, NGUYEN e
PRUD’HOMME, 2007; KIRKWOOD, 2010). As vantagens desse processo recaem no fato de ser
um método limpo, rdpido e no qual a poténcia induzida pode ser facilmente controlada. No
entanto, ele possui inconvenientes ligados a ndo uniformidade do aquecimento devido ao “efeito

pelicular” (do inglés, skin effect), que concentra o aquecimento na superficie do material.

A etapa do reaquecimento da matéria-prima tixotropica deve ser planejada de tal forma a
garantir uma fracdo liquida uniforme. Para isso, deve-se minimizar a diferenca de temperaturas
entre o centro e a superficie do material. Tentando garantir essa uniformidade, faz-se com que o
lingote a ser processado fique exposto a alta temperatura por certo tempo quando a temperatura
alvo é atingida em sua superficie. Esse procedimento visa que haja homogeneizacdo da
temperatura através da conducdo de calor no material. No entanto, os glébulos da matéria-prima

ndo podem sofrer engrossamento excessivo durante essa etapa a fim de manter a uniformidade
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microestrutural na se¢do. Dessa forma, entender o efeito do tratamento isotérmico na pasta

metdlica € critica para determinar a estabilidade do material a alta temperatura.

Sendo assim, microestruturas tipicas de amostras submetidas ao tratamento isotérmico a
580°C pelos tempos de espera de 0, 30, 60, 90, 210 e 600s podem ser observadas na Figura 4.17.
Nota-se, independentemente do tempo de espera, uma microestrutura formada por glébulos livres
no liquido e também aglomerados destes. Os glébulos livres encontrados sdo quase que
totalmente esféricos, mas possuindo diferentes tamanhos. Tem-se que entender a distribuicdo e a
morfologia das particulas sélidas no liquido da matéria-prima semissélida é de extrema
importancia para a tixoconformacdo, pois elas influenciam a viscosidade da pasta metélica e as
propriedades finais do produto conformado. Por isso, a Figura 4.17 também apresenta a

distribuicdo do tamanho e do fator de forma dos glébulos durante o tratamento isotérmico.

Como esperado, o aumento do tempo de exposi¢do a alta temperatura causou aumento no
tamanho médio dos glébulos. As distribuicdes de tamanho encontradas na Figura 4.17 mostram
que os glébulos maiores cresceram em detrimento dos menores, ou seja, cresceram por difusdo,
caracteristica do mecanismo de Ostwald ripening. Por outro lado, a coalescéncia também teve
alguma contribuicio no engrossamento da microestrutura, principalmente pelo fato do

surgimento, na distribui¢do, de glébulos com didmetro equivalente superior a 140 pm.

Outro fator que deve ser levado em consideracdo na distribuicdo de tamanhos € que ela
tornou-se menos estreita com o aumento do tempo de espera, resultando em uma microestrutura
menos homogénea quando se compara, por exemplo, uma amostra submetida a um tempo de

espera de 600s com uma submetida a Os.

As distribuicdes do fator de forma (circularidade), como apresentadas na Figura 4.17,
mostram que nao houve diferencgas significativas no fator de forma dos glébulos com o aumento
do tempo de espera, sendo 0,7 o valor médio de circularidade para todos os tratamentos. Como
caracteristica dessas distribui¢des, pode-se identificar um pico em torno de 0,8-0,9,
correspondendo aos glébulos livres no liquido, e baixas freqiiéncias distribuidas na faixa de
valores de circularidade de 0,2-0,7, que correspondem aos glébulos que sofreram coalescéncia

durante a formagao do liquido.
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A for¢a motriz para a evolu¢do microestrutural durante o tratamento isotérmico € a reducdo
da area interfacial entre a fase s6lida e a fase liquida. Assim, a Figura 4.18 apresenta a evolucdo
da area superficial da interface sélido-liquido por unidade de volume (Sy) durante o tratamento
isotérmico. Percebe-se que Sy evolui de maneira exponencial com o tempo, diminuindo mais
rapidamente no inicio do tratamento. No entanto, essa redu¢do de Sy € sutil, como demonstrado

pela pequena constante exponencial (-0,005) da curva de tendéncia dos pontos experimentais.

O valor médio de Sy no inicio do tratamento isotérmico ¢ de 67 mm™' contra 80 ¢ 115 mm"!
reportados para uma liga Al-7SiMg (A356/A357) solidificada sob agitacdo eletromagnética e
convencionalmente, respectivamente (LOUE e SUERY, 1995). Apés 600s de exposi¢do a 580°C,

Sv evoluiu para 48 mm™! para a liga produzida neste trabalho e para 52 e 45 mm"!

novamente para
a liga Al-7SiMg solidificada sob agitacao eletromagnética e convencionalmente, respectivamente
(LOUE e SUERY, 1995). Confrontando esses resultados, tem-se que quanto menos dendritica a
microestrutura for, mais estdvel ela serd, ou seja, mudara de forma lenta durante o tratamento

isotérmico, facilitando o controle do processo.
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Figura 4.18: Evolucdo da érea superficial da interface sélido-liquido por unidade de volume (Sv)

em funcdo do tempo de espera durante o tratamento isotérmico a 580°C.
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Uma anélise mais precisa da estabilidade da pasta metalica durante o tratamento isotérmico
pode ser feita a partir da cinética de engrossamento da microestrutura. A cinética de
engrossamento dos glébulos tem sido constantemente descrita pela relacdo de Lifshitz-Slyozov-

Wagner (LSW) (KIRKWOQOD, 2010):

d"-dg=Kt
Equacgao 4.4

em que d e do sdo os didmetros médios dos glébulos nos tempos t e 0, respectivamente, e K
representa a constante taxa de engrossamento. O expoente n pode assumir os valores de 2, 3 ou 4
dependendo do mecanismo de engrossamento predominante. Sabe-se que o engrossamento &
controlado por difusdo interfacial quando n € 2, por difusdo de soluto (Ostwald ripening) quando

n é 3, e por coalescéncia quando n € 4 (HAGHDADI, 2013).

Neste estudo, o valor de n que mais se adequou ao comportamento linear (apresentando o
valor de R? mais préximo de 1) foi o 3 (Figura 4.19), implicando que o engrossamento dos
glébulos recristalizados no estado semissolido foi controlado principalmente pelo mecanismo de

Ostwald ripening.

Dado um processo controlado exclusivamente pelo mecanismo de Ostwald ripening, pode-
se utilizar a constante taxa de engrossamento K que foi modificada por Voorhees (HARDY e
VOORHEES, 1998) e explorada em alguns trabalhos (LOUE e SUERY, 1995; VIEIRA,
KLIAUGA e FERRANTE, 2004; KLIAUGA e FERRANTE, 2005):

(6 TD -
9 M (Cs-Cp) ™ *

Equacido 4.5

em que f, € funcao da fracao sélida (3,17 no presente caso); I' € a constante de capilaridade (2.10°
"' mK); D é a difusividade do soluto no liquido (3.10° m?s!); ML é a inclinacdo da liquidus (6,8
K/at.%); Cs € a concentragdo de soluto na fase sélida (1,3 at.% Si) e CL € a concentracdo de
soluto na fase liquida (10,8 at.% Si). A partir desses valores, a constante taxa de engrossamento
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K é de 210 um?’s™!. Esse valor é menor do que o encontrado aqui (371,7 um3s’!, vide Figura 4.19).
A diferenca encontrada entre essas constantes pode ser atribuida a coalescéncia, a qual contribui
para aumentar a taxa de engrossamento. Portanto, Ostwald ripening aparece como 0 mecanisSmo
predominante de engrossamento da microestrutura, tendo a coalescéncia um papel minoritdrio

nesse processo.

244 K=371,7 um’s”
R’ =0,99769

d - d;? (10*um’)

—T - 1 - 1 T 1 1 T T T 1T T
0 60 120 180 240 300 360 420 480 540 600 660

Tempo (s)
Figura 4.19: Cinética de engrossamento dos globulos (relacdo de LSW) durante o tratamento

1sotérmico a 580°C.

O valor de K ird depender da composicdo da liga, morfologia das particulas sodlidas,
procedimento de reaquecimento e também da fracdo liquida durante o tratamento isotérmico.
Outros autores estudando a liga A356 e trabalhando a 580°C reportaram valores de K que estdo
dispostos na Figura 4.20. Confrontando os resultados dos demais trabalho com os do presente
estudo, percebe-se que a grande maioria, mesmo utilizando o método SIMA, apresentou um valor
de K superior ao de 371,7 um®s'. Como o tamanho de glébulo encontrado aqui é muito pequeno
(43 e 68 um para tempos de espera de 0 e 600s, respectivamente), considerando a drea de
processamento semissOlido de metais, a migracdo de contornos podde ter sido inibida, o que

resultou em uma baixa constante taxa de engrossamento (ATKINSON e LIU, 2008).
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O valor da constante taxa de engrossamento encontrada sugere que a rota de processamento
utilizando apenas um passe ECA em uma matriz de 120° € eficiente na producdo de uma pasta

metdlica estdvel, facilitando o controle durante a tixoconformag¢do, como ja dito anteriormente.

1600
] - SIMA - (presente estudo)
~ 5 -
2 1200 4 stMA - (LOUE ¢ SUERY, 1995)

& /I s1vA - (VIEIRA, KLIAUGA, FERRANTE, 2004)

1200 4 - SIMA - (YAN, 2012)
I sMA - (HAGHDADI, 2013)

1000 4 - Molde permanente - (LOUE e SUERY, 1995)
JI Agitacio eletromagnética - (ZOQUI, 2002)
800
600
400
N I I I
0

Figura 4.20: Constante taxa de engrossamento K para a liga A356 a 580°C para o presente

3

Constante taxa
de engrossamento K (pum

estudo e outros.

Interconexdes na fragdo sélida residual da pasta metdlica sdo geralmente visiveis somente
por metalografia sob luz polarizada. Sendo assim, o uso de ambas as técnicas, metalografia
convencional e sob luz polarizada, permite avaliar de maneira mais efetiva a morfologia

estrutural da matéria-prima tixotrépica.

Visando, entdo, uma caracterizacdo mais completa, a Figura 4.21 apresenta micrografias
sob luz polarizada tipicas e a Tabela 4.3 mostra os resultados quantitativos (média e desvio
padrao) da evolucdo do tamanho de grao e glébulo e a relacdo grao/glébulo de amostras
submetidas ao tratamento isotérmico a 580°C. Observa-se que ha poucos glébulos adjacentes e
com mesma tonalidade de cor, indicando uma baixa quantidade de interconexdes tridimensionais
na microestrutura. Desejam-se poucas interconexdes a fim de evitar que se forme, na fase sdlida,
uma rede coesa que prejudicard o escoamento da pasta metdlica durante a conformacao de um

componente.
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Figura 4.21: Micrografias sob luz polarizada de amostras submetidas ao tratamento isotérmico a

580°C por 0s, 30s, 60s, 90s, 210s e 600s.

Tem-se uma microestrutura totalmente globular, como aquela apontada no trabalho

pioneiro de Flemings, Riek e Young (1973), quando ndo houver distin¢cdes entre o que é um
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glébulo e um grio, ou seja, quando a relacdo de tamanhos grao/glébulo for igual a 1. Obtido essa
condicdo, a pasta metdlica ird apresentar uma viscosidade baixa o suficiente para que o processo
de conformacio seja eficiente. Observando a Tabela 4.3 percebe-se que a relacdo grao/glébulo se
manteve praticamente constante independentemente do tempo de espera, além de apresentar um
valor médio de 1,3, bem préximo ao do valor ideal. Esses resultados indicam que a

recristalizacio foi um método eficiente para evitar interconexoes tridimensionais.

Tabela 4.3: Evolu¢do do tamanho de grao e glébulo e relacdo grao/glébulo durante o tratamento

1sotérmico a 580°C.

Tempo de espera Tamanho de grao Tamanho de glébulo Relacio grio/glébulo
(um) (um)'

Os 73+9 55+7 1,32

30s 76 £ 8 57+9 1,32

60s 78 +9 61+9 1,29

90s 82+12 62 +8 1,32
210s 91 £ 13 71 £10 1,29
600s 104 £ 18 81+ 16 1,28

! Conforme descrito no “Procedimento Experimental”, o tamanho de glébulo teve que ser medido pelo método dos
interceptos linear para o cdlculo da relagdo grao/glébulo. Nota-se que o tamanho de glébulo aqui é maior do que o
mostrado na Figura 4.17, pois o método dos interceptos ndo é capaz de levar em consideracdo a influéncia do

eutético.

A Figura 4.22 compara a relacdo grao/glébulo das amostras produzidas aqui com os
resultados reportados por Zoqui et al. (2002) que trabalharam com o mesmo sistema, porém
preparado por agitacdo eletromagnética. Como comparagdo, os autores também estudaram uma
microestrutura totalmente dendritica, obtendo valores de 11 e 8,6 para tempos de espera de O e
600s, respectivamente, durante um tratamento isotérmico a 580°C. Os autores, entdo, impuseram
vdrias intensidades de agitacdo eletromagnética a fim de quebrar essa estrutura dendritica. Como
resultado, valores bem menores foram obtidos (Figura 4.22). Com uma agitacio eletromagnética

forte, eles conseguiram uma relagcdo grao/glébulo de 1,4 para um tempo de espera de 600s, valor
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similar ao do alcangado no presente trabalho, porém o tamanho médio do grio obtido foi de 153

pm, valor superior ao reportado aqui para as mesmas condi¢des (104 um).
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Figura 4.22: Relacdo griao/glébulo para amostras submetidas ao tratamento isotérmico a 580°C

no presente trabalho, juntamente com os resultados reportados por Zoqui et al. (2002).

Em vista dos resultados apresentados, sugere-se que durante o inicio da formagdo do
liquido, coalescéncia ocorre preferencialmente nos glébulos recristalizados e adjacentes, os quais
apresentam orientacdo cristalina semelhante (veja Figura 4.7). Tem-se que a coalescéncia ird
ocorrer nos primeiros momentos da formagdo do liquido, pois a fracdo liquida é baixa e os
glébulos estdo mais proximos entre si, ambos os fatores que favorecem tal mecanismo. Porém,
isso ndo significa que o mecanismo de Ostwald ripening nao esteja ocorrendo
concomitantemente ao coalescimento, mas sim que ele desempenha apenas um papel secundério.
Essa hipotese € apoiada pelo trabalho de Kliauga e Ferrante (2005) que mostraram que, durante o
reaquecimento a 580°C, o engrossamento de uma liga A356 extrudada, a partir da formagdo do
primeiro liquido até a estabilizacdo da fracdo liquida de equilibrio a 580°C (55%), foi

predominantemente controlado pela coalescéncia.
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Vale dizer que a coalescéncia de uma microestrutura recristalizada, ou seja, o contato de
dois ou mais glébulos, tenderd a diminuir o fator de forma e aumentar a relacdo grao/glébulo,
pois os glébulos recristalizados tendem a ser mais equiaxiais. Diferentemente, para uma
microestrutura dendritica ou em roseta, a coalescéncia ird diminuir a relacdo grao/glébulo pela

répida coalescéncia dos ramos dendriticos e, assim, melhor o fator de forma.

Ap6s atingir a temperatura de 580°C, prevalece a difusdo de matéria (Ostwald ripening) no
engrossamento da microestrutura, na qual hi dissolucdo de glébulos menores e incorporacio
desses em glébulos maiores, o que sucede a um valor de K baixo. Como hé pouca coalescéncia
nesse estagio, a relacao grao/glébulo e o fator de forma aparecem constantes durante o tratamento
1sotérmico, ja que o mecanismo de Ostwald ripening tende a eliminar regides cOncavas que
caracterizam o contato de dois ou mais glébulos. Assim, o esquema da formacgdo e evolugdao da
microestrutura com 0s principais mecanismos atuantes discutido acima é resumido na Figura

4.23.
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Figura 4.23: Esquema geral da formacao e evolucdo da microestrutura no estado semissélido.
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4.4. Comportamento reolégico

Na Figura 4.24 podem-se observar macrografias tipicas que revelam o aspecto geral de
amostras apos a compressao a quente. Com uma microestrutura dendritica (Figura 4.24a), a pasta
metdlica ndo se deforma apropriadamente, por isso a formacdo de trincas superficiais e
porosidades em sua borda. Diferentemente, uma microestrutura nao-dendritica propiciou um

escoamento mais uniforme do material, como pode ser visto na Figura 4.24b.

(a) (b)

Figura 4.24: Macrografias tipicas de amostras apds a compressao a quente com microestrutura:

(a) dendritica e (b) globular.

Curvas tipicas de tensdo em func¢do da deformacdo podem ser vistas na Figura 4.25 para
amostras submetidas ao tratamento isotérmico a 580°C e, entdo, comprimidas. Nota-se que,
independentemente do tratamento, a curva inicialmente cresce até um valor maximo e se mantém
aproximadamente constante com o aumento da deformacdo. Nessa etapa, o liquido atua como um
lubrificante facilitando a movimentacdo dos glébulos, assim, deformagdo ocorre sem que haja
aumento significativo da tensdo. No final do processo de compressdo, a tensdo volta a crescer
rapidamente devido a expulsdo (segregacdo) da fase liquida para a periferia, o que permite o

contato entre as particulas s6lidas da pasta metdlica (KANG, CHOI e KIM, 1999).
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Com o aumento do tempo de espera, tem-se que o inicio do rdpido aumento da tensdo
ocorre mais cedo, ou seja, a uma deformagcdo menor. Isso pode ser explicado a partir da
observacdo da Figura 4.26. Essa figura apresenta a microestrutura de acordo com a posi¢do na
secdo transversal do material apds a compressao a quente. A posi¢ao “A” refere-se ao centro da

amostra e “D”, a ponta. “B” € uma posic¢ao 7,5 mm distante de “A”, e C é 7,5 mm distante de C,

compreendendo um raio do corpo-de-prova inicial.
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Figura 4.25: Curvas tipicas de tensao verdadeira versus deformacao engenharia para amostras

submetidas ao tratamento isotérmico a 580°C por tempos de espera de 0, 30, 60, 90, 210 e 600s.

Para o tempo de espera de Os, percebe-se uma maior homogeneidade na deformacao, isto €,
a pasta metdlica foi capaz de responder a solicitacdo sem apresentar segregacao significativa da
fase liquida para as extremidades do material. Com o aumento do tempo de espera, a segregacao
de liquido torna-se cada vez mais importante de tal forma que amostras tratadas por longos
tempos, notadamente 210 e 600s, exibem uma clara diferenca na quantidade de liquido entre o
centro e a extremidade da amostra. Isso pode ser explicado pelo aumento do tamanho de glébulos
com o aumento do tempo de espera, pois particulas s6lidas maiores devem se tocar a uma

deformacao menor.
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Como o contato de particulas sélidas tende a ocorrer mais cedo com o aumento do tempo
de espera, ha mais tempo para que ocorra deformacgdo sélido-sélido, assim, o pico de tensdo no
final do processo também é maior. Por isso, observou-se os valores minimo de 0,25 MPa e

méximo de 1,60 MPa para os tempos de espera de Os e 600s, respectivamente.

Figura 4.26: Evolu¢do da microestrutura de acordo com a posi¢do na se¢do transversal de

amostras apds a compressao a quente.
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& 200 ym

Figura 4.26: (Continuacgao).

Ainda com relagdo as microestruturas da Figura 4.26, percebe-se a presenca de dois tipos
de poros. O primeiro é grande e arredondado oriundo da evolugdo de gases durante o tratamento
isotérmico. Esse tipo de porosidade se distribui ao longo de todo o volume do material e em
grande quantidade (vide Figura 4.27a). Apds a compressdo, a maioria desses poros € eliminada,
persistindo alguns, por sua vez, principalmente na regido da ponta do material deformado (regidao
D na Figura 4.26), onde a deformagdo € menos eficiente e a quantidade de liquido € maior. O
segundo tipo de porosidade encontrado apds a compressdao a quente € demonstrado na Figura
4.27b. Diferentemente do primeiro, eles sdo pequenos, irregulares e concentrados nos contornos
de glébulos que entraram em contato devido a deformacdo. Quando alguns glébulos se tocam
pode haver expulsdo do liquido na regido de interagcdo, formando uma regido vazia (poro). Caso
os glébulos ndo sejam suficientemente deformados para coalescerem, esses vazios formados nao
sdo fechados, culminando em porosidade.
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Figura 4.27: Porosidade devido a: (a) evolugdo de gés durante o tratamento isotérmico e (b)

expulsdo de liquido nos contornos de glébulos em contato durante a deformacao.

O comportamento tipico da viscosidade aparente em funcdo da taxa de cisalhamento é
mostrado na Figura 4.28. Para todas as condicdes, a viscosidade inicialmente diminui
rapidamente com o aumento da taxa de cisalhamento. Apds essa rdpida queda, a viscosidade
continua diminuindo, porém a uma taxa muito menor de tal maneira que algumas curvas
apresentam um patamar. Por fim, a viscosidade volta a crescer devido a segregacdo de liquido e

consequente deformacdo sélido-sélido.

Amostras submetidas ao tratamento isotérmico pelo tempo de espera de Os praticamente
ndo apresentaram o aumento final do valor da viscosidade, considerando a amplitude de taxas de
cisalhamento obtidas nesse ensaio. Com o aumento do tempo de espera, esse fendmeno volta a
ocorrer a uma taxa cada vez menor como observado na curva tensao versus deformacdo (Figura
4.25). Durante a tixoconformagdo, o preenchimento de uma secdo fina impde altas taxas de
cisalhamento no material, isso significa que uma matéria-prima tratada por longos tempos de
espera podem ndo ser adequadas para a conformacdo de um componente com geometria mais
complexa por haver segregacio de liquido, o que deve ser evitado a fim de produzir uma peca

com microestrutura uniforme.

A pequena variacdo da viscosidade com o aumento da taxa de cisalhamento, que

caracteriza o patamar aproximadamente constante de viscosidade, ja foi observado por Zoqui
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(2001). Nesse estudo, o autor reportou que quanto maior o cardter globular da pasta metélica,

menor € a queda da viscosidade aparente em fun¢do do aumento da taxa de cisalhamento.
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Figura 4.28: Curvas tipicas de viscosidade aparente versus taxa de cisalhamento para amostras

submetidas ao tratamento isotérmico a 580°C por tempos de espera de 0, 30, 60, 90, 210 e 600s.

A Tabela 4.4 apresenta os valores de viscosidade aparente medida a taxas de cisalhamento
de 1,4 e 5,0 s'. Esses valores visam representar a viscosidade no patamar e maxima obtidas
durante a compressao, respectivamente. Nota-se que os valores médios obtidos para a viscosidade
maxima crescem com o aumento do tratamento isotérmico. Como supracitado, a viscosidade de
um fluido tixotrépico diminui com o aumento da taxa de cisalhamento. Quando ndo ha
cisalhamento, as particulas globulares se aglomeram e formam uma rede tridimensional,
culminando em uma alta viscosidade. Com aplicacdo de cisalhamento, os aglomerados sdo
desfeitos até que os glébulos apresentem um tamanho médio proporcional ao cisalhamento
aplicado, causando a queda da viscosidade (HIRT e KOPP, 2009). Dessa forma, a viscosidade é
uma indicag¢do da quantidade de aglomerados na pasta metdlica que, por sua vez, € obtida pela
relacdo grao/glébulo. Contudo, tem-se da Tabela 4.3 que a relacdo grao/glébulo se manteve

constante independentemente do tempo de espera (aproximadamente 1,3). Embora as amostras
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apresentem a mesma quantidade de aglomerados, o tempo de exposicdo a alta temperatura faz
com que a interface de contato de dois ou mais glébulos tenda a desaparecer, aumentando a secao
transversal de contato e, consequentemente, a tensdo necessdria para quebrar tal aglomerado. O
mesmo raciocinio pode ser aplicado para a viscosidade média no patamar, mas como a taxa de
cisalhamento € maior, os aglomerados também o sdo, resultando em menor viscosidade, mas com

a mesma tendéncia de aumentar com o tempo de espera.

Tabela 4.4: Viscosidade aparente medida a 1,4 e 5,0 s! de acordo com o tempo de espera

durante o tratamento isotérmico.

Condiggo i (10° Pa.s) 1 (10° Pa.s)
medidaa 1,4 s medidaa 5,0’

Os 1,10 £ 0,25 0,18 £ 0,01

30s 1,32 £0,15 0,21 £ 0,02

60s 1,53 £0,28 0,32 £0,05

90s 1,55 £0,29 0,28 £ 0,08

210s 1,80 £ 0,29 0,49 £ 0,10
600s 2,58 £0,72 —!

! Essa medida nio foi aplicada a essa condi¢@o devido a segregacdo de liquido que ocorreu a taxas de cisalhamento

em torno de 3 sl

A ordem de grandeza da viscosidade encontrada nesses ensaios de compressdo variam de
10 a 10° Pa.s. Sabe-se que a viscosidade do vidro fundido se extende na faixa de 10 a 10° Pa.s
(FLEMINGS, 1991), o que demonstra a alta conformabilidade da matéria-prima tixotrépica
produzida pelo processo ECA. Como comparacdo, Zoqui, Paes e Robert (2004) reportaram
valores de viscosidade aparente da ordem de 10° Pa.s para uma liga A356 tixotrépica comercial
(ALTHIX®67S) e outra produzida por agitagdo eletromagnética que foram comprimidas a
580°C. Porém, esses valores foram encontrados para um tratamento isotérmico de 210s, condi¢ao
no qual as amostras apresentaram melhor comportamento viscoso. Como dito, economicamente o
método SIMA nao pode competir com a agitacao eletromagnética para ligas de aluminio (HIRT e

KOPP, 2009). Porém, os resultados obtidos aqui mostram que um passe ECA produziu uma pasta
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metdlica mais refinada e com melhor comportamento viscoso que a rota utilizando agitacdo
eletromagnética. Além disso, a pasta pode ser trabalhada a baixos tempos de espera, o que
contribui para a diminuicao do gasto de energia e do tempo de processamento.

Embora esses baixos valores de viscosidade conferem alta conformabilidade a pasta
metdlica, o lingote da liga do estado semissdlido € mais propenco a se deformar caso seja
necessdrio o transporte do mesmo. Ainda deve-se ressaltar que a viscosidade observada aqui é
ainda 5 a 6 vezes superior a apresentada por metais totalmente liquidos, dificultando a obtencao

de fluxo turbulento durante o preenchimento de moldes e matrizes e, consequentemente,

reduzindo o nivel de porosidade na peca ou componente.

Infere-se dos resultados que um tratamento isotérmico de até 90s pode gerar uma matéria-
prima adequada a tixoconformacgdo, pois as amostras apresentaram comportamento semelhante

durante a compressdo a quente.

4.5. Comportamento mecanico em tracao

Como detalhado no “Procedimento Experimental” os ensaios de tragdo foram realizados
nas condi¢Oes fundida, deformada por um passe ECA e apds a compressdo no estado semissolido
(tixoconformada) tendo decorrido varios tempos de espera. Dessa forma, a Figura 4.29 apresenta
as propriedades de tracdo (tensdo de escoamento, limite de resisténcia a tragdo e alongamento)
obtidas para cada condicdo ensaiada. Por sua vez, a Tabela 4.5 resume os resultados quantitativos

desses ensaios.

De forma geral, as amostras tixoconformadas obtiveram melhores propriedades mecanicas.
Observa-se que nessa condi¢do, elas apresentaram valores de tensdo de escoamento superiores ao
material fundido e préximos ao deformado. Contudo, o escoamento teve uma leve queda com o

aumento do tempo de espera no tratamento isotérmico.
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Figura 4.29: Propriedades de tracdo do material fundido, deformado e apds a compressao

no estado semissodlido (tixoconformado).

Tabela 4.5: Propriedades de tracio para todas as amostras testadas.

Condicio Tensdo de Limite de resisténcia Alongamento (%)
escoamento (MPa) a tracdo (MPa)

Fundida 99 +4 133+ 16 2,5+£0,6
Deformada 126 +4 173 £ 16 3,1+0,1
Os 122 £8 202 £ 17 7,2+0,7
30s 119+£8 197 £ 13 7,5+0,6
60s 114+6 201 £ 11 7,4 +0,8
90s 114 +5 190 + 8 7,0+£0,3
210s 1103 188 + 14 6,9+£0,5
600s 112 +4 173 £ 16 6,9 £0,6
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Com relagdo ao limite de resisténcia e alongamento, o material tixoconformado exibiu um
desempenho superior tanto ao material fundido quanto deformado. A amostra Os obteve a maior
resisténcia, com um valor médio de 202 MPa. Novamente o aumento do tempo de espera no
tratamento isotérmico causou a queda dessa propriedade de tal forma que a amostra 600s
apresentou uma resisténcia de 173 MPa, mesmo valor obtido na amostra deformada. Como
esperado, a condicdo fundida forneceu o pior resultado de resisténcia a tragdo, com um valor 30%
menor do que na pior condicdo tixoconformada. As amostras tixoconformadas alongaram-se em
torno de 7%, mostrando serem mais ducteis do que a fundida, que gerou um alongamento médio
de apenas 2,5%. Mesmo apés a deformacdo ECA, o alongamento médio continuou baixo,

aproximadamente metade do alcangado pelas amostras tixoconformadas.

A Figura 4.30 mostra o caminho percorrido pela trinca durante a fratura. Pode ser visto que
no material fundido (Figura 4.30a) a propagacdo da trinca ocorreu através do eutético,
caracterizando uma fratura intergranular. Isso ocorre porque, uma vez nucleada nos constituintes
do eutético, a trinca percorrerd o caminho que oferecer menor resisténcia a sua propagacao, no
caso, o proprio eutético. Entretanto, nas condi¢des deformada (Figura 4.30b) e tixoconformada
(Figuras 4.30c e d) a trinca também se propaga pela matriz de Al (seta vermelha indica tal
fendmeno), evento observado mais frequentemente nas amostras tixoconformadas. Esse tipo de
propagacdo caracteriza uma fratura mista, ou seja, intergranular e transgranular. Durante a
extrusdo em canal angular o eutético é deformado e redistribuido no material, isso pode ter
forcado a trinca a passar pela matriz de Al em algumas regides. O mesmo ocorre para o material
tixoconformado, durante a deformagdo surgem aglomerados de glébulos com pouco eutético

entre eles, fazendo com que a trinca transpasse necessariamente pelo Al.

As superficies de fratura (Figura 4.31) contam com caracteristicas distintas devido ao modo
de propagacdo da trinca e a morfologia do eutético de cada amostra. Em baixa magnificacao, a
fractografia do material fundido (Figura 4.31a) inclui varios poros, resultado da contracio
durante a solidificacdo e aprisionamento de gds. Diferentemente, poucos poros foram encontrados
nas superficies das amostras tixoconformadas, representadas na Figura 4.31b pela condi¢do Os ja

que diferengas minimas foram observadas entre cada condigdo.
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(b)

Figura 4.30: Micrografias mostrando a regido de fratura nos corpos de tracdo do material

na condicdo: (a) fundida; (b) deformada; (c) Os e (d) 600s.

Maiores detalhes foram revelados pela maior magnificagdo das superficies. A fratura de
particulas de Si provocou a formagado de planos de clivagem e trincas secunddrias na superficie de
fratura do material fundido (Figura 4.31c), claramente implicando um modo fréagil de fratura. Por
outro lado, um modo de fratura misto é observado na fractografia do material tixoconformado
(Figura 4.33d), na qual a presenga, embora em pequena quantidade, de alvéolos de deformacao
(dimples) pdde ser constatada. Tem-se que a superficie de fratura do material deformado
apresentou caracteristicas semelhantes ao do material deformado, j4 que também houve a

presenca de alguns dimples, também caracterizando uma fratura mista.
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Figura 4.31: Superficies de fratura do material (“a” e “c”) fundido e (“b” e “d”)

tixoconformado (0s).

Pode-se atribuir as propriedades mecanicas obtidas as diferengas microestruturais derivadas
de cada condicdo de processamento, ji que todas as amostras possuem a mesma composi¢ao

quimica.

Sabe-se que as propriedades mecanicas de materiais polifdsicos, como a liga A356,
dependem da quantidade e propriedades individuais das fases constituintes assim como do
tamanho e da morfologia das mesmas. Por isso, a influéncia dos parametros microestruturais
como o espagamento dendritico € o tamanho e forma das particulas de Si tem sido
extensivamente estudada para essa liga (CACERES, DAVIDSON e GRIFFITHS, 1995; WANG
e CACERES, 1998; GARCIA-INFANTA, 2008; JIANG, 2013).

A Figura 4.32 compara a morfologia do eutético para as trés condi¢des. Como mencionado
anteriormente, o eutético do material fundido (Figura 4.32a) se apresenta na forma mista do tipo
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floco/fibra da mesma maneira do que no material tixoconformado (Figura 4.32c), porém este é
mais refinado. Tal diferenca deve-se a solidificacio sobre pressao durante a compressdo a quente,
beneficio real dos processos de tixoconformagdo. Por sua vez, o eutético do material deformado
por um passe ECA aparece levemente fragmentado (Figura 4.32b). O diametro equivalente das
particulas mais grosseiras de Si foi de 7, 4 e 3 um para as condi¢des fundida, deformada e
tixoconformada, respectivamente. Jia os valores maximos para a razdo de aspecto
(comprimento/largura) ficaram em torno de 11, 6 e 7 para as mesmas condicdes, mostrando que a

deformacdo ECA foi capaz de quebrar as particulas mais grosseiras de Si.

(a) (b) (©)

Figura 4.32: Morfologia do eutético no material (a) fundido; (b) deformado; e (b)

tixoconformado (0s).

Esses resultados podem explicar a diferenca na ductilidade das amostras ensaiadas. Sabe-se
que a fratura da liga A356 ocorre em trés estigios (CACERES, DAVIDSON e GRIFFITHS,
1995; WANG e CACERES, 1998): (i) fratura das particulas de Si a baixas deformacgdes; (ii)
geracdo de bandas de cisalhamento localizadas com a continuacdo do processo de deformacao,
produzindo microvazios pela unido de particulas fraturadas adjacentes; e (iii) propagacdo de uma
trinca que se formou pela coalescéncia desses microvazios, levando a fratura final. As particulas
mais grosseiras e alongadas de Si tém maior probabilidade de fraturarem (CACERES e
GRIFFITHS, 1996), ou seja, a trinca € nucleada a uma deformag¢do menor, por isso as amostras
fundidas apresentaram baixa ductilidade, além do fato da trinca somente se propagar pelo
eutético que € um componente fragil. Sugere-se que o material deformado teve baixa ductilidade
porque o processo ECA causou a fratura de diversas particulas de Si e a trinca durante a tragdo

pdde se desenvolver rapidamente sem que houvesse deformagdo pléstica aprecidvel. Entretanto,
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devido a um eutético mais refinado, a nucleacdo da trinca ocorreu a maiores deformacdes nas
amostras tixoconformadas. Ainda assim, a propagacao da trinca pela matriz de Al contribuiu para
uma maior ductilidade, ja que o Al, que € dictil, age como uma barreira para o aumento da trinca,

retardando a fratura das amostras.

Sugere-se que o eutético mais refinado também seja a causa da maior resisténcia mecanica
das amostras tixoconformadas. Porém, a leve tendéncia de queda dessa propriedade com o
aumento do tempo de espera deve-se a menor drea de contornos entre as particulas sélidas e o
liquido (eutético) nas amostras tratadas por tempos mais longos, em razdo do aumento do

tamanho de glébulo e segregacdo de liquido.

Outro fator que contribuiu para a baixa ductilidade da liga fundida foi o alto nivel de
porosidade, que chegou a 2% (valor estimado pela fracdo de drea ocupada pelos poros em
micrografias). A porosidade ndo influi diretamente na ductilidade (CACERES e SELLING, 1996;
LEE, 2007), mas diminui a secdo transversal da amostra, isto é, um material com alta porosidade
tem maior probabilidade de ter um poro no caminho de propagacdo da trinca, diminuindo sua
secdo transversal e, portanto, a ductilidade. Apds o passe ECA, esses poros foram fechados, o que
pode explicar a baixa variabilidade nos resultados de alongamento nessa condi¢do. Todavia, com
o reaquecimento ao estado semissolido, houve evolucdo de gases de tal forma que as pastas
metdlicas apresentaram valores de porosidade de 3%. Apesar disso, durante a compressdo a
quente, esses poros foram na sua maioria eliminados e o material tixoconformado apresentou

niveis de porosidade de 0,7%.
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5 CONCLUSOES

As seguintes conclusdes podem ser extraidas deste trabalho:

1y

2)

3)

4)

Um dnico passe ECA foi suficiente para gerar uma pasta metdlica com particulas sélidas
globulares e de pequeno tamanho apenas com o reaquecimento do material, mostrando
ser védlida a hipdtese estabelecida inicialmente. Além disso, nenhuma diferenca
significativa foi observada entre os planos X, Y e Z apds o reaquecimento ao estado

semissolido.

O material deformado pelo passe ECA exibiu uma subestrutura formada por subgraos
devido a recuperacdo dindmica. Durante o reaquecimento, recristalizagdo ocorreu pelo
processo descontinuo de rotacdo e coalescimento de subgraos. Uma alta frequéncia de
nucleos recristalizados foi observada préxima as particulas de Si, indicando que elas

podem servir como sitios de nucleacdo e, assim, interferir na cinética de recristalizacdo.

Durante o reaquecimento, houve arredondamento das bordas das particulas de Si e
pouco antes da fusdo do eutético pseudo-binario Al-Si, a 570°C, grandes aglomerados de
Si foram encontrados. Quando a temperatura do material chegou a 580°C, todo o

eutético havia se fundido, sugerindo que a fracdo liquida esperada de 55% foi atingida.

O tratamento isotérmico promoveu engrossamento dos globulos da pasta metalica,
tornando a microestrutura menos homogénea com o aumento do tempo de espera.
Entretanto, o fator de forma ndo sofreu alteracdo significativa com o tratamento
isotérmico e exibiu um valor médio elevado, indicio da boa globularizacdo do material.
A evolugdo dos glébulos no estado semissélido foi controlada principalmente pelo
mecanismo de Ostwald ripening, fato comprovado pelo baixo valor da taxa de
engrossamento (K), que também € um bom indicativo da estabilidade da pasta metélica a
alta temperatura. A relagdo grao/glébulo praticamente ndo foi alterada com o aumento
do tempo de espera e apresentou um valor perto do ideal, mostrando que a

recristalizacao foi um método eficiente para evitar interconexdes tridimensionais.
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5)

6)

As amostras exibiram comportamento tixotrépico tipico com baixos valores de
viscosidade aparente em razdo das particulas sélidas refinadas, globulares e com baixas
interconexdes tridimensionais. O engrossamento da microestrutura implicou no aumento
da viscosidade e também na facilidade de segregacdo de liquido. Baseado nesses
resultados, conclui-se que um tratamento isotérmico de até 90s pode produzir matéria-

prima adequada para processos de tixoconformagao.

Na condi¢do tixoconformada, as amostras apresentaram maiores valores de ductilidade e
resisténcia a tracdo do que nas condi¢Oes fundida e deformada. Isso se deve ao carater
misto da fratura e ao refino das particulas de Si durante a solidificacdo sob pressdo na

compressao.
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6 SUGESTOES PARA PROXIMOS TRABALHOS

Algumas sugestdoes podem ser feitas para a continuagdo e complementagdo deste trabalho:

1y

2)

3)

4)

5)

Produzir matéria-prima para tixoconformagdo utilizando esta mesma metodologia,

porém com diferentes ligas de Al.

Estudar a influéncia de diferentes taxas de reaquecimento na recristalizacdo da liga

A356 deformada pelo processo ECA.

Completar o estudo da recristalizacdo durante o reaquecimento utilizando a técnica de
EBSD a partir de amostras deformadas por multiplos passes ECA, diferentes matrizes e

rotas de processamento.

Ampliar as taxas de deformacdo na compressdo a quente para ampliar e mapear as

caracteristicas reoldgicas da pasta metdlica produzida aqui.

Realizar tratamentos térmicos, como o TS5 e T6, para avaliar a melhora nas propriedades

mecanicas do material apds a tixoconformagao.
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