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RESUMO

O crescimento de grao pode ser afetado pela distribuicdo de particulas de segunda
fase. Geralmente, distribuicoes mais homogéneas e finas provocam um retardamento
substancial na cinética de crescimento de grao. Eventual crescimento competitivo
dessas particulas e/ou dissolucdo ocorre de maneira heterogénea, ensejando a
ocorréncia do crescimento anormal de graos, um dos tipos de crescimento de grao,
conhecido como anormal ou recristalizagcdo secundaria. O objetivo desse trabalho foi
verificar se esse tipo de crescimento de grdo ocorre nas faixas de temperaturas tipicas
do envelhecimento artificial em uma liga de aluminio da familia 6000. Este trabalho
foi realizado por intermédio de tratamentos térmicos de solubilizacio e
envelhecimento artificial em sete diferentes tempos de tratamento em amostras de
12,7 mm de didmetro da liga 6351. As amostras foram caracterizadas por ensaios de
dureza Vickers e posterior estereologia quantitativa. Os resultados dos ensaios de
dureza referentes a temperatura de solubilizacdo de 560°C por 1 hora e em seguida
envelhecidas nas temperaturas de 170, 200 e 400°C por 3, 9, 27, 81, 243, 729 e 2187
minutos foram obtidos e mapeados mostrando a evolu¢do dessa propriedade. Os
resultados aqui apresentados foram obtidos com grupos de quatro corpos de prova
para cada tempo de envelhecimento, sendo cada corpo de prova sujeito a cinco
ensaios de dureza Vickers, totalizando 480 ensaios de dureza, ilustrados e
caracterizados graficamente, detalhando amplamente as curvas de envelhecimento da
liga nas temperaturas ensaiadas. Foi possivel mapear o endurecimento por
precipitagio por meio dos ensaios de dureza atingindo a condicao de
superenvelhecimento. Infelizmente, os reagentes utilizados para revelar contornos de
grao nessa liga nao foram bem sucedidos, razao pela qual nao foi possivel a realizagdo
da estereologia quantitativa nem tampouco a analise do efeito dessas particulas na

ocorréncia do crescimento de grao.

Palavras-chave:
1. Crescimento de grao
2. Envelhecimento por precipitacao
3. Recozimento
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1 OBJETIVOS

1.1 Objetivo geral

Um dos mecanismos de endurecimento em metais e ligas metdlicas largamente
conhecidos em engenharia é devido as particulas de segunda fase (CALLISTER, 2008;
DIETER, 1981). Durante o envelhecimento artificial, tais particulas podem mudar sua
estrutura, sua composicdo quimica e o tipo de interface, além do seu tamanho e fracao
volumétrica (PORTER; EASTERLING, 2009). Desse modo, elas podem afetar o modo de
ocorréncia do crescimento de grao. O objetivo geral deste trabalho foi investigar o
comportamento do crescimento de grdao durante o envelhecimento artificial de ligas

endureciveis por precipitacao.

1.2 Objetivo especifico

E de dificil caracterizacdo experimental o papel das particulas de segunda fase no
crescimento de grao. Ha apenas teorias (HILLERT, 1965; GLADMAN, 1966; RIOS,
1987) sobre o assunto, mas que carecem de uma comprovacdao experimental
inequivoca. Desta forma, o estudo minucioso deste efeito pode contribuir para um
entendimento mais aprofundado desse fenéomeno. Além disso, o mapeamento da
evolucdo de dureza na liga estudada acaba sendo condicdo relevante para o estudo do
crescimento de grdo posto que essas particulas promovem o aumento na resisténcia
das ligas de aluminio. Saber a eficiéncia do tratamento térmico de envelhecimento é
importante posto que otimiza o tempo e a temperatura, variaveis fundamentais nesse

tratamento.



2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

O estudo do crescimento de grdao data do inicio do século XX; na época, os
pesquisadores estavam mais preocupados com a origem da deformacgao plastica e as
transformacgdes de fase que ocorrem no aquecimento de metais e ligas metalicas

previamente encruados (EWING; ROSENHAIN, 1899; 1900a, 1900b).

Um trabalho importante para consolidar o que se conhecia sobre os fendmenos que
tomam lugar no recozimento é de Burke e Turnbull (1952) no qual ha sete leis da
recristalizagdo; uma delas que trata do crescimento de grao que enuncia: “continuado
aquecimento apoés a recristalizacdo se completar causa o aumento no tamanho de
grao”. Isso significa que o fendmeno de crescimento de grdo estd geralmente
associado a maiores temperaturas e/ou tempos mais longos enquanto os demais
fendmenos - recuperacdo e recristalizagdo - estariam associados a temperaturas
menores e tempos mais curtos. Interessante é, portanto, analisar a ocorréncia do
crescimento de grao e os fatores que podem afetid-lo quando esse esta associado a

presenca de particulas de segunda fase.

Tais particulas podem ser conseguidas por intermédio da solubilizacdo e do
envelhecimento; isso porque elas mudam tanto o seu tamanho como a sua fragao
volumétrica, além da estrutura, composicao quimica e tipo de interface, que desperta
consideravel interesse do seu papel no crescimento de grao ja que é sabido que as
particulas de segunda fase podem provocar tanto a inibicdo de crescimento de grao
(BECK; HOLZWORTH; SPERRY, 1948) como o crescimento anormal de graos (DUTRA,
1994). A presente revisao bibliografica trata, portanto, dos fen6menos de precipitagdo

de particulas de segunda fase e do crescimento de grdo propriamente dito.



2.1 Solubilizacao

A condic¢ao inicial para um tratamento térmico de envelhecimento, seja artificial ou
natural, é que o material esteja no estado de solucdo so6lida supersaturada, que é o que
se tem ao final do tratamento de solubilizacdo seguido de témpera (ou resfriamento
rapido). Por solugdo sélida supersaturada entenda-se como aquela cujo teor de soluto
em solucdo sélida ultrapassa o limite de solubilidade a uma dada temperatura no

equilibrio, ou seja, trata-se de uma condicao de elevada instabilidade termodinamica.

A solubilizagao ocorre quando, sob o efeito de altas temperaturas em certos intervalos
de tempo, as particulas de segunda fase sdo dissolvidas e os atomos de soluto
oriundos dessas particulas sdo dissolvidos completamente em uma Unica fase,
resultando em uma solugdo sélida homogénea. E possivel saber a temperatura de
solubilizacdo de um material ao observar seu diagrama de fases e verificar, para uma
dada composicao da liga, qual temperatura de equilibrio é necessaria para que haja
apenas uma fase (a solucdo sélida). Isso é possivel ao observar a curva solvus que
indica a solubilidade do soluto na solucao soélida, por exemplo o. De acordo com o
ternario Al-Mg-Si, (RAGHAVAN, 2007) por exemplo, acima dessa temperatura havera
apenas a solucao solida de Si e Mg no Al (fase a).! De modo geral, a temperatura de
solubilizacdo deve ser tal que permita a dissolugdo completa das particulas de
segunda fase, mas que nao haja a liquacdo, caso tipico das ligas eutéticas que

apresentam segregacdo apos a solidificacdo (REED-HILL; ABBASCHIAN, 1992).

Depois de alcancada a temperatura e o tempo necessario para completa dissolucao
das particulas de segunda fase e redistribuicdo dos elementos, a liga precisa ser
resfriada rapidamente para se ter uma condigao termodinamicamente metaestavel
que € a solugdo soélida supersaturada. Ela é importante por duas razdes: a primeira

porque potencializa a precipitacdo das particulas de segunda fase e a segunda pelo

1 Por se tratar de um terndrio, ao invés de se ter uma curva solvus, trata-se de uma superficie solvus.



fato de que a quantidade de lacunas é maior que aquela de equilibrio, defeitos esses
que aumentarao a cinética de precipitacao ja que essa depende fortemente da difusao
(PORTER; EASTERLING, 2009). Como um dos mecanismos mais importantes de
difusdo é a migracdo de lacunas, (CALLISTER, 2008) ter lacunas em excesso
potencializa tanto o envelhecimento artificial como natural, a ser visto em seguida. O

resfriamento é normalmente feito em agua.

2.2 Aspectos Termodinamicos

A precipitacdo de particulas de segunda fase pode ser explicada pela teoria de
nucleacdo e crescimento. Tal teoria propde que o processo de nucleacdo de particulas
de segunda fase envolva a formacdo de nucleos a partir dos quais se dard ou ndo o
crescimento, dependendo do tamanho do embrido formado. Como em toda
transformacao de fase, as microestruturas desenvolvem-se de um estado para outro

se for energeticamente favoravel (ASHBY; SHERCLIFF; CEBON, 2007a).

Uma particula de precipitado pode nuclear, como em outros tipos de transformacao
de fase dependentes de difusdo, de maneira heterogénea ou homogénea (REED-HILL;
ABBASCHIAN, 1992). A nucleacdo homogénea acontece quando, dada uma flutuacdo
de temperatura e, portanto, de composicdo quimica na matriz, ocorre agrupamento
dos atomos de soluto de forma que o raio do embrido de particula exceda
determinado valor de raio conhecido como raio critico (r*) para a formag¢ao de um
nucleo estavel (CALLISTER, 2008). O raio critico representa o pico de energia livre no
processo de nucleacdo (energia de ativacdo), a partir do qual o embrido torna-se um
nucleo estavel, como pode ser visto na Figura 1, tipicamente obtida para o processo de
nucleacdo e crescimento a partir do estado liquido. Nessa figura, nota-se que ha um
acréscimo na energia livre de superficie e um decréscimo na energia livre volumétrica

por conta da nucleagdo da nova fase .



No estado so6lido, contudo, ha ainda que se levar em conta a energia livre de superficie
da interface criada entre a fase a e a nova fase 3 posto que ambas estao no estado
so6lido além de um termo que representa a energia associada a deformacao elastica
provocada pela criacdo da nova fase 3. Desse modo, a variacdo na energia livre AG,
dada em joules, para essa situacdo, supondo que os nucleos da fase 3 sejam esféricos

em uma matriz de fase a, é dada por:
4 < [s cg oh
AG=—2 Ty AGy + 41y — Y *AAE +T1 (3)

onde:

1 € o raio do nucleo da segunda fase, em m;

AGv € a variacdo de energia livre volumétrica, em ].m-3;

Yap € a energia livre de superficie da interface a—f, em J.m-2;

v¥ & a energia livre de superficie do contorno de grio da fase o, em J.m2;
AG* é a variagdo na area de superficie do contorno de grio, em m?;

IT é o termo que representa a energia livre de deformacao elastica, em J.

——Energia volumétrica

Raio

1 ——Energia de superficie

Energia livre

Energia livre da
particula

Figura 1: Grafico esquematico da energia livre de um precipitado em fung¢do do seu raio.
O pico de energia livre da particula representa o raio critico para a forma¢dao de um
nucleo homogéneo. O valor de energia lido neste ponto é a prdpria energia de ativagao
para nucleacdo homogénea. Fonte: autor, 2014, adaptado de Reed-Hill; Abbaschian
(1992).

De modo geral, os nucleos no estado sélido ndo sao esféricos (HOSFORD, 2007). Isso

porque o termo da energia livre de superficie da interface a-3 depende da orientagdo



entre essas fases, além do angulo de contato entre a nova fase 3 e o contorno de grao
da fase o, que fara com que depende da razdo entre a energia livre de superficie da
interface a- e a energia livre de superficie do contorno de grao da fase a e finalmente

da minimizacdo da energia de deformacao elastica (HOSFORD, 2007).

Assim, é mais comum que ocorra o processo de nucleacdo heterogénea ja que o
processo de nucleagdo homogénea precisa de um campo sem defeitos estruturais que
eventualmente minimizem a energia livre necessaria para a formacao do nucleo
estavel. Na pratica, o que se nota mais frequentemente em metais ou ligas metalicas
no estado sélido é a nucleagao heterogénea pois ha contornos de graos, discordancias;
defeitos que podem servir como regides para a nucleacao da segunda fase, visto que
ha energia livre de superficie que pode ser economizada por conta da sua
disponibilidade. Isso significa que é muito comum a precipitacao de particulas de
segunda fase em contornos de grao, caracteristica particularmente importante para

esse trabalho.

A energia de ativagdo para a nucleagdo heterogénea em superficies ou interfaces é,
portanto, menor do que aquela para nucleacdo homogénea, o que favorece a formagao
de nucleos em regides como contornos de grao e discordancias (PORTER;

EASTERLING, 2009).

Outro ponto importante é o tipo de precipitado que toma lugar no processo de
envelhecimento. Embora a diferenca na energia livre entre a liga arranjada na forma
de uma solugdo sélida supersaturada e aquela contendo precipitados incoerentes e a
fase a conduza a um menor valor quando comparado a diferenca na energia livre
entre a liga arranjada na forma de uma solucao sélida supersaturada e aquela
contendo precipitados coerentes ou semicoerentes e a fase o, o que geralmente se
verifica experimentalmente é a sequéncia de formacdo de zonas de Guinier-Preston
(zonas GP), precipitados coerentes, semicoerentes e finalmente incoerentes. Isso

ocorre, em primeiro lugar, porque a difusdo no estado sélido é mais dificil do que
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aquela no estado liquido. Ha outras razdes para que fases metaestaveis estejam

presentes antes da fase mais estavel.

A Figura 2 apresenta esquematicamente os valores de energia livre de uma liga em
funcdo da composicdo quimica para uma dada temperatura de envelhecimento. Uma
liga com uma porcentagem em massa de Mg igual a X arranjada como uma solugao
solida supersaturada Go para os diferentes estados de precipitacdo G1 para as zonas
GP e a fase o, G2 para os precipitados ” e a fase a, G3 para os precipitados B’ e a fase o
e finalmente G4 para os precipitados 3 e a fase a. Tais valores de energia sdo, na

verdade, uma média ponderada das fases o e as demais fases.

Energia livre, G J.mol"

o
i
rira

s

Al puro X % massa de Mg

Figura 2: Diagrama esquematico mostrando as curvas de energia livre das zonas GP e
dos precipitados B”, B’ e B em uma liga contendo X% em massa de Mg. Fonte:
www.matter.org.uk, adaptado pelo autor.

Esse comportamento pode ser explicado por conta dos valores da energia de ativacao
para a formac¢do das zonas GP e das fases intermediarias B” e B’ que sdo muito
menores que aquele para a precipitaciao direta da fase 3 a partir da solu¢do sdlida
supersaturada. Isso significa que é mais rapido a liga exibir essa sequéncia de

precipitacdo até o equilibrio do que a precipitagdo direta para a fase 3. Cada particula

-11 -
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terd, ainda interfaces distintas: 3" sera coerente com a matriz enquanto as fases 3’ e

serao, respectivamente, semicoerente e incoerente.

2.3 Aspectos Cinéticos

A precipitacdo das particulas durante o envelhecimento artificial ocorre por difusdo
intersticial ou substitucional (HEITJANS; KARGER, 2005), e um aspecto importante a
se analisar é como se da esse processo de difusdo ao ocorrer a precipitagdio em uma
matriz igualmente so6lida. O objetivo da difusdo, tanto intersticial quanto
substitucional, é alcangar o equilibrio energético das particulas em um determinado
meio, buscando sempre o menor grau de energia livre possivel em um sistema numa
dada situacdo, e em meio s6lido ha um atrito a ser vencido quando os atomos se
movimentam, requisitando energia extra da particula que estiver em processo de
formacao em relacao aos meios liquido e gasoso. Ha também volumes sdlidos a serem
ultrapassados no caminho até a situagdo mais favoravel (BEKE et al.,, 2005). Esse
maior nivel de energia faz com que as distancias percorridas por a4tomos em meio
solido sejam limitadas quando comparadas com aquelas em um meio liquido. Por
conta disso, é mais provavel que precipitados sejam formados em locais onde uma
parte dessa energia ja esteja a disposicdo como contornos de grao ou defeitos lineares
como as discordancias. Nesses locais havera maior quantidade de nucleos dessa nova
fase, enquanto no restante da matriz havera uma menor quantidade de nucleos em

formacao.

Ha uma sequéncia de precipitacdo bastante importante para a discussao do seu efeito
na cinética de crescimento de grao. De todo modo, é importante mencionar que o tipo
de interface e de precipitado depende tanto da temperatura como do tempo o que
levou a curiosidade para a investigacdo nesse trabalho. A cinética de precipitagdo é

geralmente dada pela equagdo de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov:

X=1-—exp(—Kt") (4)

-12 -



onde: X é a fragdo transformada;
t é o tempo, em s;
n é o expoente do tempo; e

K é uma constante, que por sua vez depende do material e da temperatura, dada por:

K=K, exp( (5)

ﬁ)

onde:

Ko € a constante pré-exponencial, em s™;

Q é a energia de ativacao, em J.mol-1;

R é a constante geral dos gases, em ].mol-1.K1; e

T é a temperatura absoluta, em K.

O perfil caracteristico da curva para esse tipo de transformacdo pode ser visto a
seguir, Figura 3. A primeira parte dessa curva credita-se geralmente ao fenémeno de
nucleacdo, explorado no item anterior, que diz respeito ao tamanho critico das

particulas de segunda fase, acima do qual elas podem crescer de maneira estavel.

O conhecimento da cinética dessa transformacgdo de fase permite que se tenha ciéncia
de que os tempos escolhidos devem estar na escala logaritmica ja que a cinética de
crescimento de grao (incluindo a cinética de crescimento anormal de graos) sera
igualmente dependente do logaritmo do tempo, como sera visto no proximo item, 2.4,
pagina 18. Outro ponto relevante é que o fendmeno que se esta tratando é controlado
pela difusao, o que significa que os mecanismos importantes relacionados a difusao
devam ser observados nas diversas temperaturas escolhidas. O conjunto preliminar
de temperaturas escolhidas foi baseado nesse aspecto e na obtencao dos trés tipos de
condi¢cdes de envelhecimento: um primeiro no qual o endurecimento ndo seria o
maximo possivel; um segundo no qual a condigdo de maxima dureza seria atingida e
por fim um terceiro no qual se tivesse certeza de que seria possivel atingir a condi¢do
superenvelhecida; isso serd esclarecido particularmente no final do item 2.4, na

pagina 23.

-13 -
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Figura 3: Perfil caracteristico da equacdo de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov obtido
para a transformac3do de fase denominada recristalizacdo primaria? em liga de aluminio
previamente encruada cuja fracdo recristalizada foi mensurada por microscopia dptica e
microdureza. Fonte: CHEN, S., 2003, traduzido pelo autor.

Contudo, como descrito anteriormente, é possivel a eliminacdo da precipitacao de
uma dessas fases dependendo da temperatura de envelhecimento sendo, de modo
geral, as temperaturas mais altas associadas a presen¢a das fases semicoerente e
incoerente e as temperaturas mais baixas associadas a presenca de todas as fases,

variando apenas o tempo para que essas estejam presentes.

Os tipos de precipitados e suas interfaces promoverdo diferentes mecanismos de
endurecimento, como pode ser visto esquematicamente na Figura 4. Essa figura
apresenta a evolucdo de dureza em funcdo do tempo na escala logaritmica em uma
temperatura na qual todas as fases estardo presentes. A curva (1) mostra um
decréscimo na dureza ao longo do tempo de envelhecimento porque durante a

precipitacdo os atomos de soluto deixam a solucao solida para a precipitacdo fazendo

2 Apesar de a recristalizagdo primdria envolver a nucleacdo e crescimento, a teoria de nucleacdo e
crescimento ndo é capaz de explica-la, ja que os embrides de acordo com a teoria sdo muito maiores que
aqueles observados experimentalmente (COTTERILL; MOULD, 1976).
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com que o mecanismo de endurecimento por solucdo solida esteja paulatinamente

menos presente.

e

Dureza (HV)

®

Tempo (s)

Figura 4: Curva esquematica de envelhecimento (em linha sdélida) mostrando a dureza
em funcdo do tempo na escala logaritmica. Em (1) tem-se a contribuicdo do decréscimo
de dtomos de soluto em solucdo sélida na dureza; em (2) a contribuicdo na dureza das
zonas GP e particulas coerentes; em (3) a contribuicdo na dureza das particulas
coerentes e semicoerentes e em (4) a contribuicdo das particulas semicoerentes e
incoerentes. Fonte: www.matter.org.uk, adaptado pelo autor.

A curva (2) da Figura 4, por sua vez, trata das zonas GP e os precipitados coerentes.
Nota-se que o maximo de endurecimento é conseguido por intermédio dos
precipitados de tamanho intermediario. Para a faixa menor de tamanho, Figura 5 (a),
as zonas de deformacdo elastica causadas pela presenca das zonas GP e dos
precipitados B” interagem com as discordancias de maneira incipiente embora eles
estejam em numero consideravel e com menor espacamento médio; algumas
promovendo a movimentacao de discordancias (setas verdes) e outras restringindo a

sua movimentacao (setas vermelhas).

Quando os precipitados crescem, Figura 5 (b), suas zonas de deformagdo elastica
aumentam, porém a distancia média entre eles aumenta e sua fragdo volumétrica

diminui; o que ocorre nesse caso é que havera maior restricdo a movimentacao de
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discordancias quando comparada com a situa¢do anterior (ha somente setas
vermelhas nesse ultimo caso). A situacdo final, Figura 5 (c), para os maiores
precipitados, faz com que o espacamento médio entre as particulas seja muito grande
e sua fracao volumétrica tdo baixa que o aumento na zona de deformacao elastica nao

provoca uma restricao tdo eficiente quanto aquela para tamanhos intermediarios.
Discordancia

. A Discordancia
Discordancia

» @
® @
- ® -
Precipitado Precipitado
Coerente Coerente
[ ] Precipitado
[ ] ® ./ Coerente
——___ Campode @
- ] deformacéao
@ Campo de
8 ] @ ~— Campode deformagéo
. deformacéao
[ ] @ ®
]
(a) (b) (c)

Figura 5: Efeito do tamanho e da fracdo volumétrica de zonas GP e precipitados
coerentes na restricdo a movimentacdo de discordancias. As regides na cor azul
representam o campo de deformacdo eldstico gerado por essas zonas GP ou
precipitados coerentes; as setas vermelhas indicam restricdo a movimentacdo de
discordancias enquanto as verdes indicam promogdao da movimentagdo de
discordancias. Fonte: www.matter.org.uk, adaptado pelo autor.

Continuado o envelhecimento, as particulas aumentam em tamanho nao sendo
capazes de manter alguma coeréncia com a matriz e fazendo com que a interface deixe
de ser coerente e passando a ser semicoerente, ou seja, algumas discordancias ao seu
redor sdo capazes de acomodar esse crescimento do precipitado. Nota-se pela curva
(3) da Figura 4 que a medida que esse tipo de precipitado aumenta de tamanho, ha um
aumento consideravel na dureza. O mecanismo que explica tal aumento na dureza
pode ser visto na Figura 6; trata-se do cisalhamento do precipitado, embora também

dependa de outros fatores nao mencionados aqui.
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Contorno de grao

Plano de escorregamento
dominante

Figura 6: Endurecimento quimico. Efeito do tamanho e da fracdo volumétrica de
precipitados coerentes e semicoerentes na restricdio a movimentacdo de discordancias.
O simbolo T de cabeca para baixo representa uma discordancia que se movimenta em
um plano de escorregamento dominante que acaba por cessar seu movimento em um
contorno de grdo, gerando o endurecimento pela redu¢do no tamanho de grdo (relagdo
de Hall-Petch). Fonte: www.matter.org.uk, adaptado pelo autor.

Por fim, a curva (4) da Figura 4 apresenta a queda na dureza a medida que o
precipitado aumenta de tamanho e diminui sua fragdo volumétrica deixando de ter
uma interface semicoerente passando para incoerente. Nesse caso, as discordancias
ndo sdo mais capazes de cisalhar os precipitados e, consequentemente, tém de desviar
deles por mecanismos que envolvem a ascensdo, o encurvamento com a formagdo de
anéis de discordancias ou ainda o escorregamento em desvio (EAA; MATTER, 2005).
De modo geral, quanto menor o tamanho desses precipitados, maior é a sua fracao
volumétrica e menor o espagamento médio entre eles. A tensao necessaria para mover
discordancias é inversamente proporcional a esse tamanho médio dos precipitados, o
que significa que quanto menor o tamanho médio dos precipitados, maior é a dureza
do material. Isso explica, portanto, a queda na dureza de uma liga submetida ao
tratamento de envelhecimento; tal condicdo € geralmente denominada

superenvelhecida.
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2.4 Crescimento de grao

O potencial termodinamico para o crescimento de grao é a diminuicdo na energia
associada com a presenca de contornos de grao. Isso significa que quanto maior a area
de contornos de grdo por unidade de volume, menor é o tamanho de grao e maior é o
potencial termodinamico para a ocorréncia do seu crescimento. De modo geral, a
cinética de crescimento de grao pode ser tratada pela Equacdo (1), a seguir, devida a

Burke e Turnbull (1952):

D=Kt" (1)

onde D é o tamanho de grao, em um, K é uma constante que depende da temperatura
e do material em s™, t é o tempo, em s, e n é uma constante, geralmente atribuida com
o valor igual a 0,5, dai o termo crescimento parabdlico ou, ainda, crescimento ideal de

grio (CAHN, 1962).

Na pratica, valores inferiores a 0,5 sdo obtidos por diversos fatores, entre eles as
restricdes impostas por particulas de segunda fase, &tomos de soluto, contornos
especiais de grao e espessura da amostra. Burke e Turnbull (1952) propuseram uma

nova equacao levando em conta o tamanho inicial de grdo, passando para a forma:

D" -D! =Kt (2)

Onde Do é o tamanho inicial de grdao, em um. Desse modo, tal equagdo poderia ser
utilizada quando o valor do tamanho final D é préximo do valor de Do enquanto a
Equacao (1) seria util para o caso em que o tamanho final de grdao é muito maior que o

inicial.

De todo modo, é importante lembrar que o fendmeno de crescimento de grao €
resultado da migracao de atomos através dos contornos de grao e que diminuem o

numero de ligagdes quimicas rompidas ou distorcidas, diminuindo a energia livre total
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do sistema. O modo de sua ocorréncia pode, no entanto, variar consideravelmente

dependendo de outros fatores, como sera visto em seguida.

Particulas de segunda fase podem reduzir a drea de contornos de grao e, desse modo,
dificultar ou mesmo restringir o crescimento de grao (BECK; HOLZWORTH; SPERRY,
1948). Como o processo de envelhecimento artificial visto anteriormente envolve
mudancas na estrutura, composicdo quimica e tipo de interface das particulas, além
do tamanho e fragdo volumétrica, o processo de restricdo ao crescimento de grao pode

ocorrer de maneira heterogénea, ensejando o crescimento anormal de graos.

O crescimento de grao pode ser de dois tipos: normal e anormal (DUTRA, 1994). O
crescimento normal de graos ocorre quando ndo ha qualquer mecanismo de restricdo,
ou seja, ele se da com o aumento da temperatura ou do tempo de recozimento, como
pode ser visto na Equacao (1) ou mesmo Equacao (2). Como foi observado
anteriormente, os contornos migram por mecanismos dependentes da difusao de
atomos, ou seja, sdo termicamente ativados. A Figura 7 apresenta esquematicamente,
do seu lado esquerdo, o modo como a distribuicdo de tamanhos de grao pode ser
caracterizada durante a ocorréncia do crescimento normal de graos; nota-se que a

distribuigcao permanece log-normal independente do tempo estudado.

No crescimento anormal de graos, por seu turno, alguns graos tém maior capacidade
de crescer em relacdo aos demais, passando de uma distribui¢ao inicial homogénea no
tempo t1 para uma bimodal, no instante t2 tal que t2>t1 como pode ser observado na
Figura 7, do seu lado direito (DUTRA, 1997). A estrutura final no tempo t3 pode ser

novamente homogénea, mas com um tamanho médio de grao maior; note que t3>t2>t1.
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Frequéncia

Figura 7: Comportamento da distribuicdo de tamanhos de grdo ao longo do tempo para
uma dada temperatura de recozimento T, quando da ocorréncia do crescimento
anormal de grdos. A situagdo em t; corresponde aquela no inicio do tratamento; a
situacdo em t; é correspondente a algum tempo intermedidrio, onde o crescimento
anormal esta ocorrendo. Finalmente, a situacdo em t; é aquela na qual o crescimento
anormal ocorreu completamente, restando apenas os grdos grandes que tiveram
crescimento preferencial. Fonte: adaptado de Cotterill e Mould (1976).

Os fatores que fazem com que uma estrutura exiba o crescimento anormal de graos

sdo os seguintes (CAHN, 1970; COTTERILL; MOULD, 1976):

(a) inibicao do crescimento normal de graos

Deve haver algum mecanismo pelo qual o crescimento normal de graos seja impedido
de ocorrer; um deles pode ser o conseguido por particulas de segunda fase (BECK;
HOLZWORTH; SPERRY, 1948), mas é também possivel por meio da orientacao
preferencial pronunciada (ASSMUS; DETERT, 1957) ou sulcos térmicos (MULLINS,
1958).
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(b) fator potencializador do crescimento anormal de graos

Deve existir algum fator que potencialize a ocorréncia deste fendémeno (DUNN;
WALTER, 1966). E esse que permite que alguns contornos de grdo sejam habeis de

migrar em relacdao aos demais da estrutura.

Um dos diversos fatores potencializadores do crescimento anormal de graos é a
dissolug¢do das particulas de segunda fase, que geralmente ocorre de maneira
heterogénea (GLADMAN, 1966); particulas maiores sdo geralmente mais estaveis,
enquanto as particulas menores tendem a se dissolver. Isso é entendido como
crescimento competitivo. (PORTER; EASTERLING, 2009) A dissolucao localizada pode
propiciar a migracdo de alguns contornos de grdo, tendo como consequéncia o

crescimento anormal de graos.

0 envelhecimento artificial provoca o crescimento das particulas mais estaveis (por
exemplo, fase 3 em ligas da familia 6000) enquanto as menores podem ser dissolvidas
(REED-HILL; ABBASCHIAN, 1992). Tal dissolucdo, que acredita-se ser heterogénea,
pode impulsionar o crescimento anormal de graos porque somente os contornos nas
regides cujas particulas foram dissolvidas ndo possuirdo qualquer restricdo ao seu
movimento. Como outras regides tém seus contornos relativamente impedidos de
migrar, é possivel que tal habilidade dos primeiros contornos conduza a uma
diferenca substancial no tamanho de grao tendo como consequéncia o crescimento
anormal de grdos. Esse efeito deve ser mais notdério quanto maior for a temperatura
ou o tempo de envelhecimento por conta de as particulas mais estaveis serem aquelas
cuja interface é do tipo incoerente e seu tamanho consideravelmente maior que as

demais.

A diferenca no tamanho e tipo de particulas de segunda fase deve, portanto, provocar
mudancgas microestruturais bastante distintas, como sugerida esquematicamente na
Figura 8, a seguir. Nessa, trés temperaturas, T1, T2 e T3 sdo consideradas tal que
T3>T2>T1 e trés diferentes tempos, de modo que t3>tz>t1. As particulas de segunda

fase possuem diversas estruturas, composicdo quimica e tipos de interface. De
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maneira simplificada, dividiu-se em GP (menor e maior tamanho), 3” (com interface
coerente), B’ (com interface semicoerente) e finalmente 3 (com interface incoerente).
0 tamanho aumenta quando as particulas modificam suas interfaces de coerente para
semicoerente e finalmente incoerente. Finalmente, é importante mencionar que ao
aumentar o tamanho, a fracdo volumétrica das particulas diminui; fatores muito

importantes para a analise da cinética e do tipo de crescimento de grao.

A Figura 8 mostra ainda as microestruturas provaveis para essas trés temperaturas e
tempos; de modo geral, nota-se que com o aumento na temperatura e no tempo ha
precipitacdo de particulas cada vez maiores e de interface semicoerente ou
incoerente. Para a temperatura mais baixa, Ti1, espera-se que haja apenas a
precipitacdo de GP sem qualquer inibi¢do no crescimento de grdo, ou seja, ocorrera
apenas o crescimento normal de graos ou ainda o crescimento de grao de modo
incipiente. Para a temperatura intermediaria, T2, propde-se que o crescimento de grao
ocorra mais proficuamente por conta desse aumento na temperatura, apesar da
presenca de particulas de maior tamanho e de diferentes tipos de interface. Por fim,
na temperatura mais alta propde-que que ocorra o crescimento anormal de graos,
principalmente para os tempos mais longos. Para os tempos t1 e t2 (menores),
acredita-se que haja apenas a inibicdo do crescimento normal de graos, o primeiro

fator para potencializar o crescimento anormal de graos.
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Figura 8: Desenho esquemdtico do comportamento das amostras submetidas ao
tratamento de envelhecimento artificial nas temperaturas T1, T2 e T3 nos tempos t;, t; t3,
tais que T3>T,>T; e t3>t>t1 e 0 comportamento provavel do crescimento de grao. Fonte:
autor.

2.5 A sequéncia de precipitacdo na liga de aluminio da familia 6000

Para entender como as particulas de segunda fase modificam a cinética de
crescimento de grao, é preciso entender como ocorre o processo de precipitacao das
particulas de segunda fase na liga em estudo. A partir do estudo de uma liga de
aluminio 6061 (EDWARDS et al, 1998), a seguinte sequéncia de precipitacao foi

observada:

Al SSSS — Agrupamento de atomos de Si e de Mg — Dissolucdo dos agrupamentos de
Mg — Formacao de co-agrupamentos de Mg e Si = Pequenos precipitados de estrutura

desconhecida — Precipitado ” — Precipitados B’ e B” — Precipitados de Mg2Si ()
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Nesse trabalho, EDWARDS et al., 1998 observaram que o precipitado responsavel pelo
endurecimento da liga é o 3”, presente no pico de dureza do 6061 apds 4h a 175°C de
envelhecimento, tendo sido solubilizado a 530°C por 1,5 h. Apés 24h de
envelhecimento a 200°C, eles observaram a formacao de um precipitado j’, e o ensaio
de dureza ser correspondente ao superenvelhecimento da amostra. Logo, foi atribuido
esse resultado ao precipitado P’. Apesar dessa sequéncia de precipitacdo, os
pesquisadores Edwards et al. (1998) sugeriram que seja possivel que alguns
precipitados nucleiam e crescem no mesmo periodo de tempo e que nao sigam uma
ordem cronolégica de aparecimento como obtido para temperaturas mais baixas. Isso
pode vir a dificultar a analise experimental do presente trabalho. Apesar disso, Wang
et al. (2013) notaram mais recentemente que é a fase B” a responsavel pelo maximo

de dureza.

2.6 A influéncia das particulas de segunda fase no crescimento de grao

Uma das teorias que mostra o papel de particulas de segunda fase foi proposta ha
algum tempo por Zener e diz respeito a forca de restricio ao movimento dos
contornos de grao e, portanto, ao crescimento de grao (PORTER; EASTERLING, 2009).
Segundo essa teoria, uma particula localizada frente a um grao em migracao tende a
retardar o seu movimento. Ha uma forga agindo sobre a particula proveniente do grao
que tenta migrar por conta da difusdo. Entretanto, para que isso ocorra, o contorno de
grao tem de gerar nova superficie que foi diminuida por conta das particulas de
segunda fase. Isso resulta em um movimento de arraste da particula, até que o
contorno tenha ficado livre dela. Quanto maior for a area de contorno de grao que foi
diminuida pela presenca de particulas de segunda fase, maior sera a forca de restricao
ao seu movimento. Essa forga de restricao, quando atinge o valor daquela que tenta

movimentar o grao, faz cessar o fendmeno de crescimento de grao.
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No entanto, quando a temperatura é suficientemente alta, as particulas de segunda
fase podem se dissolver, liberando os contornos de grao para crescer. Nesse momento,
quanto maior for a area de contornos de grao por unidade de volume e mais particulas
de segunda fase tenham se fixado nos contornos, mais os contornos serdo capazes de
migrar. Como a velocidade de crescimento de grao depende do tamanho de grao, nas
regides em que os graos sao maiores havera crescimento preferencial, ensejando o
crescimento anormal de grdos. Sob essa dptica, é possivel entender o significado da
inibicdo do crescimento normal de graos, que é quando a forca de restricdo é igual a

forca de migra¢do de contornos de grao.

Investigagdes a respeito do crescimento de grdao em ligas de aluminio exploram uma
faixa de temperaturas relativamente alta, entre 500 e 600°C (BAKSHI; KASHIAP,
1994) na qual geralmente ocorre o crescimento normal de graos, caracterizado pelo
aumento médio do tamanho médio de grdo e cuja distribuicdo de tamanhos obedece
uma curva do tipo log-normal, como foi visto na Figura 7. Esse fendmeno é o mais
comum por conta da dissolugdo completa de particulas de segunda fase como por

exemplo nos sistemas Al-Mg ou Al-Cu.

Contudo, ao provocar a precipitacao de particulas de segunda fase, sabe-se que essas
restringirdo a movimentacdao dos contornos de grdao (BECK; HOLZWORTH; SPERRY,
1948) e poderdo ensejar outro tipo de crescimento de grao, o denominado anormal ou
ainda recristalizagdo secundaria, dependendo da temperatura. Os fatores que levam
ao crescimento anormal de grdo sdo, basicamente, a inibicdo do crescimento normal
de graos - por exemplo, por intermédio da presenca de particulas de segunda fase - e
outro que provoca uma diferen¢a na mobilidade dos contornos de grao, seja por meio
da dissolugdo parcial das particulas de segunda fase ou mesmo do crescimento

competitivo dessas.

Qualquer que seja o fator motivador, o fato é que poucas investigacdes acerca do papel
das particulas de segunda fase na ocorréncia desse fendmeno tém sido bem sucedidas,

no sentido de serem capazes de determinar de maneira evidente os pontos mais
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importantes e explorados em razoavel profundidade pelos trabalhos tedricos
(HILLERT, 1965; GLADMAN, 1966; RIOS, 1987). Alguns esfor¢os nesse sentido tém
rendido frutos para os acos para cementagdo (DUTRA, 1994) nos quais a temperatura
e o tempo de cementacado sdo estabelecidos fundamentalmente pelas especificagdes de
camada cementada e da profundidade efetiva de cementagdo e témpera e que podem
resultar em apreciavel crescimento de grao, reduzindo substancialmente a resisténcia
a fadiga ou eventualmente provocando distor¢des consideraveis nas pecas tratadas

termicamente, dependendo do seu perfil e dimensdes.

Ligas de aluminio, diferentemente dos agos de modo geral, podem possuir particulas
de segunda fase muito mais faceis de serem caracterizadas por microscopia 6ptica e
que impedem o crescimento de grao. Além disso, as temperaturas de tratamento? para
se explorar o fendmeno sdo muito menores e, portanto, parecem bastante atraentes
para investigacdes nessa area. Permanece, no entanto, o trabalho exaustivo de
inimeros tratamentos térmicos e igualmente de medidas para se obter resultados
com uma confianca razoavel, a semelhanca daquilo sugerido ha tempos por Hu

(1974).

Beck, Holzworth e Sperry (1948) estudaram o crescimento de grao em ligas de Al-Mn
no qual a inibicdo do crescimento de grdo foi determinada ou caracterizada pelo
tamanho médio de grao. Nesse trabalho, a inibicdo foi conseguida por conta das
particulas de MnAl3s enquanto o crescimento anormal de graos foi caracterizado por
um aumento substancial no tamanho médio de grdao. Embora tal método de medida
seja questionavel, posto que o crescimento anormal de graos é caracterizado por uma
distribuicao bimodal de tamanhos de grao, ele ainda é geralmente citado na literatura

como um dos primeiros trabalhos a caracterizar esse tipo de crescimento.

3 Investigac3o recente por Straskd et al. (2014) mostrou que é possivel o crescimento de grio em
temperaturas tao baixas quanto 300°C, ainda que seja em ligas de Mg.
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De todo modo, Dutra (1994) mostrou que a caracterizacao do crescimento anormal de
graos nao é tarefa das mais simples, ainda que se utilize testes estatisticos de
hip6teses como o de Kolmogorov-Smirnov e o teste do - quadrado (COSTA NETO,
1974) a partir de uma distribuicdo de tamanhos de corda utilizando o método

planimétrico de Jeffries (VAN DER VOORT, 2005) e consideravel nimero de campos.

Um ponto importante para as ligas de aluminio e que merece ser mencionado é a
presenca de elementos de liga para o aumento na sua resisténcia. Isso ocorre por que
o metal aluminio propriamente dito é muito mole e pouco resistente (REED-HILL;
ABBASCHIAN, 1992) e, portanto, pouco util para a maioria das aplica¢des praticas em
engenharia. Entretanto, sua densidade relativamente baixa torna-o extremamente
interessante para projetos que procurem minimizar a massa. O custo de sua
reciclagem também o torna interessante posto que sua pegada de carbono é muito
baixa (ASHBY; SHERCLIFF; CEBON, 2007b) embora a pegada de carbono do aluminio
primario é bem maior. Os elementos de liga adicionados no aluminio possuem
diferentes fun¢des e uma delas é a formacdo de particulas de segunda fase que
promovam um dos mecanismos tipicos de endurecimento em ligas metalicas, o
endurecimento por precipitacdo ou simplesmente envelhecimento (CALLISTER,

2008).

Tal fendmeno é geralmente conseguido com o ciclo de tratamentos térmicos de
solubilizacdo, seguida de témpera e o envelhecimento propriamente dito, que pode
ser feito a temperatura ambiente (natural) ou em um forno industrial (artificial). O
conhecimento do comportamento das particulas de segunda fase com a temperatura e
o tempo de recozimento para envelhecimento tornam-se importantes para o estudo
do crescimento de grao ou mesmo para o estudo da influéncia dessas particulas de

segunda fase no crescimento de grao.

Trés aspectos distinguem ligas desse tipo no estudo do crescimento de grao:
fenomenologicamente, é extremamente interessante porque ha uma mudanc¢a na

natureza da interface das particulas de segunda fase; ha uma mudanc¢a na fracao
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volumétrica dessas particulas de segunda fase e consequente uma mudang¢a no
tamanho médio das particulas de segunda fase e por fim todos essa fenomenologia é
controlada facilmente com a escolha da temperatura e do tempo de recozimento para

envelhecimento.

O receio, no entanto, é que as temperaturas cujo envelhecimento artificial toma lugar
sejam muito baixas e nao provoquem qualquer tipo de crescimento de grao ou ainda
que nessas temperaturas ocorra apenas a inibicao do crescimento de grao ou ainda
que esse fendbmeno seja desprezivel nas temperaturas estudadas. De todo modo, o
controle e a caracterizacao dessas particulas servem como mecanismo de partida para
o estudo de crescimento de grdao, mesmo que em outras temperaturas diferentes da de

envelhecimento.

O presente relatério procurou investigar o efeito dessas particulas de segunda fase no
tipo e na cinética de crescimento de grao. Infelizmente, como sera visto ao longo desse
trabalho, ndo houve éxito no ataque da amostra com vistas as medidas do tamanho de
grao o que comprometeu um dos objetivos do trabalho quando do seu inicio que era o
de caracterizar o tamanho de grao por microscopia 6ptica. Esse relatério, portanto,
serve como ponto de partida para outro trabalho de iniciacdo cientifico que
necessariamente dara continuidade a caracterizacdo por conta do periodo de

realizacdo do trabalho que é de um ano.

Se de um lado a caracterizacdo do tamanho médio de grao ndo foi possivel, curvas de
dureza para diferentes temperaturas e tempos de envelhecimento foram obtidas no
intuito de se ter muito material a disposicdo para a etapa subsequente. Elas
apresentaram, de modo geral, o formato apresentado esquematicamente na Figura 4,

pagina 15.
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3 MATERIAIS, METODOS E EQUIPAMENTOS

3.1 Materiais

0 material escolhido no presente trabalho foi a liga de Al 6351, na forma de tarugos de
12,7 mm de diametro e 500 mm de comprimento. Ele foi recebido em condigdo
desconhecida e, portanto, foi submetido ao tratamento de solubilizacdo de modo a se
obter uma solucdo sélida supersaturada de partida para os tratamentos de
envelhecimento artificial. Nessa liga, a matriz € eminentemente formada pela fase o e
as particulas de segunda fase sdo Mg2Si com morfologia variada entre as zonas de

Guinier-Preston, ' e B (ASTM, 1998).

Inicialmente, todas as amostras foram solubilizadas a 560°C durante 1 hora e
resfriadas em agua para que se tivesse uma solucdo sélida supersaturada. A variacao
na distribuicdo e tipos de particulas de segunda fase foi conseguida pelos tratamentos
de envelhecimento artificial a 170, 200 e 400°C por 3, 9, 27, 81, 243, 729 e 2187
minutos. Foram feitos ensaios de dureza Vickers com carga de 98,1 N (10 kgf). A
analise quimica da amostra utilizada neste trabalho pode ser vista na Tabela 1,

apresentada a seguir.

Tabela 1: Resultados da analise quimica da amostra de aluminio 6351. Andlise quimica
feita através de espectroscopia de emissdo atémica (plasma acoplado indutivamente).
Procedimentos internos utilizados CMP 41.033 rev. 1. (ASTM E 1097). CERTIFICADO N2
59.120/13. PEDIDO DE SERVICO DO IPEIl: N2 63165. Limite de detecgdo: <0,001%.

ELEMENTOS EM (%) DE MASSA

AMOSTRAS | Si | Fe | Cu | Mn | Mg | Cr Ni Zn Ti Sn Bi

Al*

Liga 6351 |0,15|0,30/0,025(0,47|0,46|0,002|0,004 (0,009 |<0,001|<0,001|0,013

98,06

OBS: (*) O teor de aluminio foi calculado com base nos elementos pesquisados.
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3.2 Métodos

Corpos de prova da liga de aluminio foram separados por grupos; cada grupo
representou um tempo de envelhecimento para as temperaturas investigadas. Cada
grupo de amostras continha quatro corpos de prova de 12,7 mm de didmetro por 15
mm de altura, e cada corpo de prova foi submetido a pelo menos cinco ensaios de
dureza Vickers com carga de 98,1 N (10kgf) (HV10). Apos os resultados dos ensaios,
os corpos de prova foram embutidos em baquelite a 160°C. E pouco provavel que essa
temperatura de embutimento tenha alterado alguma caracteristica das amostras no
que tange ao tamanho de grao, ja que se trata de uma temperatura relativamente
baixa, além de o tempo de embutimento ser reduzido; da ordem de dez minutos. Apés
o embutimento, foi escolhido um corpo de prova de cada grupo para realizar o
lixamento, polimento, ataque quimico e posterior andlise metalografica ao

microscépio 6ptico.

Quanto as etapas de preparo, o seguinte procedimento foi adotado:

(a) Lixamento

As superficies foram lixadas utilizando lixas de carbeto de silicio de granulacao 400
mesh (~25,8 um) e 600 mesh (~15,34 um). O procedimento adotado foi o de lixar a
superficie em um sentido, até que todos os riscos estivessem alinhados nesta dire¢ao;
entdo girou-se o corpo de prova de 90 graus, de maneira que esses riscos estivessem
perpendiculares ao sentido novo que se pretendia lixar, para entdo promover novo
lixamento, fazendo com que os riscos estivessem orientados na nova dire¢do de
lixamento e os anteriores tivessem desaparecido. Esse procedimento foi realizado em
ambas as lixas utilizadas. A escolha dessas duas lixas de fina granulacao foi realizada
para evitar que o material, ao passar por lixas mais grosseiras, sofresse encruamento

e posterior dificuldade no polimento.

4Valores aproximados para o tamanho médio das particulas de SiC retiradas de Zipperian (2002).
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(b) Polimento

O polimento foi realizado utilizando pano coberto por pasta diamantada de 0,5 pm.
Com movimentos alternadamente hordario e anti-horario, os corpos de prova foram
polidos, lubrificados com alcool e limpos até que, ao microscopio éptico com 100

vezes de aumento, ndo se pudesse observar quaisquer riscos.

(c) Ataque quimico

Alguns ataques quimicos foram tentados por diversas vezes, porém sem sucesso.
Primeiramente foram feitos ataques quimicos utilizando uma solu¢do de 1 g de KOH
em 100 mL de agua, imergindo os corpos de prova na solu¢do e agitando o corpo de
prova por diversos periodos de tempo: desde 10 s até 10 min, mas sem qualquer
revelacdo dos contornos de grao. Uma segunda tentativa foi feita com o reagente de
Weck (VAN DER VOORT, 2005) composto por 4 g de KMnO4, 1 g de NaOH e 100 mL de
adgua. O método de ataque foi o mesmo que o anterior, por diversos periodos de
tempo. Nenhum contorno de grao foi revelado, assim como a microestrutura, de modo
geral. Por ultimo, foi feita outra tentativa usando o reagente de Barker (ASM
HANDBOOK, 2004), que possui na sua composicdo o acido fluorbérico, por diversos
periodos de tempo, porém com a adogao de uma célula eletrolitica com densidade de
corrente recomendada de 10 A.cm-2 a uma tensdo de 1 V. Novamente, nao foi possivel

revelar contornos de grao ou qualquer microestrutura dos corpos de prova.

A anadlise das microestruturas seria feita de acordo com a norma ASTM E112 (1982)
usando o método do circulo-teste e dos interceptos. Pelo menos trinta campos
deveriam ser observados por amostra. Caso houvesse crescimento anormal de graos,
a norma utilizada seria a ASTM E1181 (1987), que explora a caracterizacdo de graos

de tamanho duplex.
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3.3 Equipamentos

O corte das amostras foi feito por um disco abrasivo para materiais de baixa dureza
80-11410, no equipamento para corte automatizado TECHCUT 5™, ambos da Allied
High Tech Products Inc.®, como podem ser vistos na Figura 9 (a) e (b), todos do

Laboratodrio de Materiais do Centro Universitario da FEL

Figura 9: (a) Equipamento para corte automatico das amostras e (b) detalhe do disco de
corte utilizado.
0 tratamento de solubilizag¢do, por sua vez, foi conduzido no forno Tubular 54453 da
LINDBERG®, visto na Figura 10, enquanto os tratamentos térmicos de envelhecimento

artificial foram conduzidos na ESTUFA 520 da FANEM®, observada na Figura 11.

AN
Figura 10: Forno tubular utilizado para o Figura 11: Forno utilizado para o
tratamento térmico de solubilizagao. tratamento térmico de envelhecimento

artificial.
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As amostras foram embutidas na prensa TECHPRESS 2™ da Allied High Tech Products

Inc.®, Figura 12.

Figura 12: Prensa para embutimento em baquelite.

Para os ensaios de dureza, foi utilizado o durémetro eletréonico universal WOLPERT
UH930 da Wilson® Hardness utilizando a escala Vickers com 98,1 N (10kgf) de carga
(HV10), visto na Figura 13.

Figura 13: Dur6metro eletronico universal.
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

Os resultados dos ensaios de dureza Vickers estdo apresentados a seguir. A Tabela 2,

abaixo, apresenta os valores obtidos nesse trabalho, para as trés temperaturas

investigadas. Como mencionado anteriormente, todas as amostras envelhecidas foram

inicialmente solubilizadas a 560°C por 1 hora. Foram realizadas 5 medidas em cada

corpo de prova, e cada grupo de tempo de envelhecimento continha 4 corpos de

prova, totalizando 480 resultados de dureza para a montagem das curvas de

envelhecimento. A amostra original (como recebida) possuia uma dureza média de

104HV10. Logo apos a solubilizacdo (entendido aqui como dureza inicial para o

trabalho), o mesmo conjunto de amostras apresentou uma dureza média de 56HV10.

Tabela 2: Resultados da andlise de dureza Vickers (em kgf.mm™2) com carga de 10 kgf
(~98,1 N). O numero de medidas foi igual a 20, sendo 5 em cada grupo de 4 corpos de

prova para cada tempo estudado. Fonte: autor.

Temperatura Tempo (min)

(°C) 3 9 27 81 243 729 2187
170 70,0+4,0 75,5+4,2 75,0+4,3 82,0+6,1 | 111,0¢6,7 | 121,0%8,1 | 133,0x12,0
200 68,1+3,5 68,2+2,9 86,6+6,3 87,1+3,8 | 106,0+2,7 | 100%3,0 86,5+3,6
400 62,0+2,0 57,0+4,1 50,1+6,1 44,0+4,0 41,0+1,5 39,0+1,2 42,0+2,5

Para a curva de 170°C, houve apenas aumento de dureza até o tempo de 2187

minutos, ndo caracterizando, portanto, o estagio de superenvelhecimento. Contudo,

nesta temperatura foi possivel obter a maior dureza do trabalho, alcan¢cando 133HV10

para o tratamento de envelhecimento artificial, aos 2187 minutos.
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Figura 14: Evolucdo de dureza (HV10) em fun¢do do tempo de envelhecimento, em

minutos, para a temperatura de 170°C. Fonte: autor.

Ja para a curva de 200°C, Figura 15, notou-se que houve um aumento de dureza até
aproximadamente 250 minutos de envelhecimento artificial; em seguida notou-se um

decréscimo na dureza, o que significa que a amostra encontrava-se superenvelhecida.

120

[
——
—

100 1

....

H—t—
—_——
——

80

60

Dureza (HV10)
——
—

40

20

1 10 100

1000

10000

Tempo de envelhecimento (minutos)

Figura 15: Evolucdo de dureza (HV10) em fun¢do do tempo de envelhecimento, em
minutos, para a temperatura de 200°C. Fonte: autor.
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Ainda de acordo com essa figura, conforme se aumenta o periodo no qual as amostras
sofreram envelhecimento artificial, foi possivel observar um aumento gradativo na
dureza do material. Os dois ultimos grupos de amostras, que foram submetidos a 3¢ e
37 minutos de envelhecimento artificial a 200°C mostram que foi possivel atingir o
estdgio de superenvelhecimento. A Figura 16, a seguir, apresenta a curva de

envelhecimento artificial obtida para a temperatura de 400°C.
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1 10 100 1000 10000

Tempo de envelhecimento (minutos)

Figura 16: Evolucdo de dureza (HV10) em fun¢do do tempo de envelhecimento, em

minutos, para a temperatura de 400°C. Fonte: autor.
Observou-se majoritariamente para essa temperatura o decréscimo de dureza em
todas as amostras envelhecidas artificialmente. O Unico trecho que parece ter
ocorrido um ligeiro aumento de dureza foi no ultimo grupo de amostras, a 2187
minutos. Entretanto, um teste comparativo de médias (COSTA NETO, 1974) mostrou
que, para um nivel de confianca de 95%, ndo é possivel concluir que essas médias
sejam diferentes. Logo, a conclusdo é de que a dureza média desses dois ultimos

grupos de amostras seja aproximadamente a mesma.

Para fins de comparacdo, a Figura 17, a seguir, foi montada para uma melhor
visualizacdo do que ocorreu nos tratamentos térmicos nas trés temperaturas. As

linhas tracejadas foram inseridas com mérito puramente rastreador, uma vez que nao
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foi apurada a dureza em todos os trechos da curva. Nesta figura, é possivel observar
todos os apontamentos anteriores, como o pico de dureza a 170°C, o trecho de

superenvelhecimento a 200°C e a curva descendente do tratamento realizado a 400°C.

140
120 i IJ
100 3 < E
= 1 ; ______ E -_!
; 4 = -
z 80 = ’!
o 4 e d alal
© ]
5 60 i -
40 1 g----- ’ & f
20 1
O_ T T T 1 T T 17T T T T 1 T T 17T T T T T T T 17T T T T 1 T T 17T
1 10 100 1000 10000

Tempo de envelhecimento (minutos)

Figura 17: Evolucdo de dureza (HV10) em funcdo do tempo de envelhecimento, em
minutos, para as temperaturas de 170 (quadrados), 200 (circulos) e 400°C (triangulos).
Fonte: autor.

Como mencionado anteriormente, foram realizadas tentativas de preparacdo das
amostras para metalografia, em busca da determina¢do do tamanho médio de grao,
mas os ataques quimicos experimentados ndo foram capazes de revelar os contornos
de grao presentes; a Figura 18, a seguir, é da amostra no estado inicial (de partida) e
apresenta o resultado do ataque com o reagente consistindo de 1 g de KOH e 100 mL
de agua destilada (ASM HANDBOOK, 2004). Nota-se apenas a presenca das particulas

de segunda fase, sem qualquer revelacdao dos contornos de grao.
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Figura 18: Micrografia da amostra da liga 6351 como recebida, atacada com o reativo de

1 g KOH e 100 mL de agua destilada. Nota-se a presenca de precipitados, mas nao foi

possivel revelar os contornos de grao. Fonte: autor.
Outro reagente testado foi o de Weck, (VAN DER VOORT, 2005) com 4 g de KMnO4,1g
de NaOH e 100 mL de agua destilada. A Figura 19, a seguir, apresenta o resultado
desse ataque, que mostra novamente nao ter sido possivel visualizar contornos de

grao.

Figura 19: Amostra da liga 6351, como recebida, atacada com o reagente de Weck (VAN
DER VOORT, 2005). Fonte: autor.
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5 CONCLUSOES

As seguintes conclusdes podem ser depreendidas do trabalho realizado:

X/
L X4

X/
L X4

Para a temperatura de 170°C, o pico de dureza ocorre no tempo de 729 minutos;
A curva de envelhecimento levantada mostra que, para a temperatura de 200°C, a
faixa de endurecimento do material estudado estende-se até pouco mais de 243
minutos antes de iniciar o superenvelhecimento;

O pico de dureza obtido a 170°C é maior que aquele a 200°C, ou seja, a condi¢do de
maximo endurecimento por particulas de segunda fase é mais eficiente para a
temperatura de 170°C;

Quanto maior a temperatura de envelhecimento, menor é o tempo necessario para
atingir o pico de dureza, bem como a condi¢do superenvelhecida;

Para a temperatura de 400°C, a liga apresentou a condicao superenvelhecida; isso
porque nessa temperatura, a fase mais estavel a se precipitar é aquela na qual ndo
ha contribuicdo substancial na dureza. A difusdo nessa temperatura é muito alta e

na pratica o que se observa é apenas o decaimento da dureza da liga.
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6 TRABALHOS FUTUROS

Os seguintes trabalhos podem ser vislumbrados tendo em vista os resultados
experimentais:

+¢ Novos estudos em temperaturas intermediarias a 200°C e 400°C para analisar a
cinética de precipitacdo com maior precisao;

¢ Desenvolvimento ou aprimoramento do ataque para posterior analise de tamanho
de grao por estereologia quantitativa; e

% Verificagdo da cinética de crescimento de grdao assim como da inibicido do
crescimento de grdo e eventual crescimento anormal de grdos nas amostras que

hoje pertencem ao acervo do orientador.
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6 RESULTADOS ALCANCADOS

O presente trabalho alcangou o seguinte resultado: publicagdo no XV Simpdsio de
Iniciacdo Cientifica do Centro Universitario da FEI. A experiéncia alcancada pelo
orientado mostrou que a iniciagdo cientifica é uma iniciativa que merece
comemoracao ja que promove uma melhor formacgdo do aluno e agrega muito valor ao

seu curriculo
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