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RESUMO 

O o b j e t i v o d e s t e t r a b a l h o e o e s t u d o e a i n t e r p r e t a ç ã o d a s m o r f o 

l o g i a s d o s e u t é t i c o s ( Z n ) - M g Z n 2 , ( A 1 ) - U A 1 A e ( A l ) - T h A l 3 e a a n á l i s e d a s v a 

r i ã v e i s d e r e s f r i a m e n t o e d e c o m p o s i ç ã o q u e d e t e r m i n a m e s s a s m i c r o e s t r u t u r a s . 

I n i c i a l m e n t e , e f e i t a uma r e v i s ã o d a b i b l i o g r a f i a s o b r e a t r a n s ­

f o r m a ç ã o e u t é t i c a em l i g a s b i n á r i a s , começando p e l o exame da e v o l u ç ã o do c o 

n h e c i m e n t o d e s s a r e a ç ã o . E x a m i n a m - s e a s i n f l u e n c i a s d o s s e g u i n t e s f a t o r e s s £ 

b r e a m o r f o l o g i a d o s e u t é t i c o s : n a t u r e z a d a s f a s e s em f a c e do m e c a n i s m o d e 

s e u c r e s c i m e n t o , f r a ç ã o v o l u m é t r i c a d a s f a s e s , c o m p o s i ç õ e s ( d e s v i o s em r e l a 

ç ã o ã c o m p o s i ç ã o d o e u t ê t i c o e i m p u r e z a s ) , a n i s o t r o p i a de c o n d u t i b i l i d a d e t e £ 

m i c a , a n i s o t r o p i a d a s e n e r g i a s d a s i n t e r f a c e s e n t r e a s f a s e s s ó l i d a s , v e l o c i _ 

dade de c r e s c i m e n t o e g r a d i e n t e t é r m i c o no l í q u i d o . S a o também e x a m i n a d a s a s 

t e o r i a s de s o l i d i f i c a ç ã o de l i g a s d e c o m p o s i ç ã o d i f e r e n t e da e u t é t i c a , e a s 

de c i n é t i c a d e c r e s c i m e n t o do e u t ê t i c o . 

K a p a r t e e x p e r i m e n t a l , d e s c r e v e - s e o e q u i p a m e n t o c o n s t r u i d o p a r a 

o e s t u d o d a s o l i d i f i c a ç ã o u n i d i r e c i o n a l , (cora v e l o c i d a d e s de d e s l o c a m e n t o en 

t r e A e 400 tnm/h) , e c o m p a r a m - s e a s m i c r o e s t r u t u r a s o b t i d a s n a s o l i d i f i c a ç ã o 

d e s s a s l i g a s , s o b v e l o c i d a d e s v a r i á v e i s , com a s c o r r e s p o n d e n t e s ã s o l i d i f i c a 

ç a o c o n v e n c i o n a l , em p e q u e n a s l i n g o t e i t a s . E s s e e s t u d o a b r a n g e a s l i g a s d o s 

t r ê s s i s t e m a s b i n á r i o s , de c o m p o s i ç ã o p r ó x i m a a s d o s e u t é t i c o s r e s p e c t i v o s . 

A s l i g a s Zn-Mg r i c a s em z i n c o a p r e s e n t a m d o i s e u t é t i c o s : um, de 

e q u i l í b r i o , ( Z n ) - M g £ Z n ^ , e o u t r o , m e t a e s t a v e l , ( Z n ) - M g Z n 2 . C o n c l u i - s e q u e a 

d i f i c u l d a d e de n u c l e a ç a o d a f a s e Hg^ri^ p e r m i t e q u e s e o b t e n h a n a s o l i d i f i ­

c a ç ã o u n i d i r e c i o n a l o e u t ê t i c o ( Z ^ - M g Z n ^ . A m o r f o l o g i a do e u t ê t i c o ( Z n ) - M g Z n 2 

c em e s p i r a l , e s e u c r e s c i m e n t o ê d e f o r m a p i r a m i d a l , com b a s e h e x a g o n a l . A s 

c e d i d a s e f e t u a d a s dos e s p a ç a m e n t o s e n t r e o s s e g m e n t o s d a s e s p i r a i s p a r a d i ­

v e r s a s v e l o c i d a d e s de c r e s c i m e n t o , m o s t r a m q u e o s r e s u l t a d o s o b t i d o s e s t ã o 

âc a c o r d o com o s q u e s e r i a m p r e v i s t o s com b a s e na t e o r i a c i n é t i c a do c r e s c i ­

m e n t o e u t ê t i c o . P a r a a s l i g a s h i p o e u t ê t i c a s , a s m e d i d a s no e u t ê t i c o i n t e r d e n 

d r í t i c o s e a j u s t a m a e q u a ç ã o X •=> A v " 0 ' ^ 1 . 

A s l i g a s A l - U a p r e s e n t a m e s t r u t u r a s com d e n d r i t a s da f a s e ( A l ) m e s 

tso com t e o r e s de U m a i o r e s do que a c o m p o s i ç ã o e u t é t i c a (13Z ü ) . 0 e u t ê t i c o 

( A 1 ) - Ü A 1 4 t em m o r f o l o g i a t e n d e n d o ã e s p i r a l , s e n d o q u e n a menor v e l o c i d a d e 

de c r e s c i m e n t o a p r e s e n t a f i b r a s d e U A 1 4 em m a t r i z d e ( A l ) . C o n c l u i - s e q u e a 
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tendência para o desenvolvimento em espiral está associada ã anisotropia de 

crescimento da fase UAl^, e discute-se a transição de morfologia f ibrosa-espi_ 

ral considerando-se o efeito da velocidade de crescimento sobre o avanço da 

fase UAl^. Conclui-se ainda que a dificuldade para o crescimento em espiral 

é devida a baixa fração volumétrica da fase UAl^ (10%) no eutético. 

As ligas Al-Th também apresentam dendritas da fase (Al) em ligas 

com teores de Th acima da composição eutética (20,4% Th).0 eutético(Al)-ThAl3 

.apresenta morfologia irregular nas velocidades de solidificação unidirecio -

nal utilizadas, mas os resultados de solidificação convencional mostram que 

podem apresentar morfologia espiral sob maiores velocidades de crescimento. 

As estruturas obtidas nos três sistemas são explicadas pelo con 

ceito de região de crescimento conjunto ("coupled zone") • Mostra-se a influe*£ 

cia da forma do diagrama de equilíbrio e da presença de uma fase intermetãli_ 

ca sobre a extensão da região de crescimento conjunto. 

Conclui-se que a morfologia em espiral dos três sistemas estã 

relacionada com a anisotropia de crescimento da fase interroetálica, pois os 

proeuteticos intermetãlicos têm a mesma morfologia da espiral eutética. 

MostraTse também que o eutético (Al)-UAl^, que tem baixa fração 

volumétrica da fase intermetãlica (10%), tem dificuldade de apresentar estru 

tura complexa regular em espiral, quando comparado com o eutético (Zn)-MgZn2, 

que tem 24,3% de fração volumétrica da fase MgZn». 



ABSTRACT 

This research deals on the study and interpretation of morpholo -

gies shown by (Zn)-MgZn 2 > (A1)-UA14 and (Al)-ThAl3 eutectics, and on the 

influence of cooling rates and composition variables on the resulting micro£ 

tructures. 

A littérature survey on the eutectic transformation was made. The 

influence, of following variables was examined: nature of phases present, as 

related to their growth mechanisms; volume fractions of the phases; impuri -

ties and composition deviations from the eutectic composition; thermal conduc 

tivity anisotropy; energy anisotropy at the solid interfaces; rate of growth 

and thermal gradients in molten phase. Alloy solidification with other comp̂ o 

sitions and kinetic growth theories were also examined. 

In the experimental part of this thesis, the specially built e -

ouipment for variable, controlled cooling rates (varying from A to 400 ran/h) 

under unidirectional solidification, is described, and presented the obtai -

ned microstructures of the three alloys. The study comprised also the cast 

structures of small ingots, obtained in solidifying the alloys into conven -

tional small ingot molds. 

The zinc rich magnesium alloys have shown two eutectics: one, 

(Zn)-Mg2Zn^, at equilibrium conditions; or (Zn)-MgZn2, metastable. It has 

been found that the difficulty for nucleating the Ng2 Z nll P ^ a s e caused the 

(Zn)-MgZn2 eutectic occurrence in unidirectional solidification. The eutec -

tic (Zn)-MgZn2 is spiral-shaped and its growth follows the pattern of hexago 

nal base pyramids. Spacings betwenn the spiral branches for different rates 

of growth were determined and compared to the values that can be predicted 

on basis of eutectic growth kinetics. 

Al-U alloys have shown structures with (Al) phase dendrites, even 

where U content was higher than the eutectic composition, which is 13% V. 

The (Al)-UAl^ eutectic shows the trend toward spiral growth, but under sna_l 

1er rates of cooling, the structure changes to fibrous UAl^ in a matrix of 

(Al). 

It has been concluded that the trend toward spiral growth should 

be attributed to the anisotropy of the UA1, phase growth; the transition of 
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tnorphology fibrous/spiral was discussed as related to .the growth rates effect 
on the leading of UAl^ phase. Difficulty in obtaining spiral growth in that 
case has been attributed to the low volumetric fraction of UAl^ in the eutec-
tic (about 10 pet). 

Al-Th alloys have also presented (Al) dendrites, when the Th con­
tent of the alloys was higher than the eutectic composition (20,4 pet Th).The 
(Al)-AlTh.j eutectic presents an irregular morphology under controlled cooling 
rates which were used experimentally, but the conventional solidification. 
shown that they can exhibit spiral morphology under higher cooling rates. 

The roicrostructures obtained in the three alloy systems investiga­
ted can be explained by the "coupled zone1' concept. The influence of the slo­
pe of liquidus lines and of the presence of an intermetallic phase, on the 
coupled zone extension, has been demonstrated. 

It has been concluded that the spiral morphology observed in the 
three alloy systems is related to the intermetallic phase growth anisotropy, 
as the pro-eutectic intermetallic do show the same morphology of the eutec­
tic spiral. 

It is also shown that (Al>7UAl^, eutectic, which has a small volume_ 
trie fraction value of the intermetallic phase (about 10 pet) finds difficul­
ty in assuming complex spiral structure, when compared to (Zn)-MgZn2 eutectic, 
which has 24,3 pet volumetric fraction of HgZn„ phase. 
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CAFITtTLO 1 " INTRODUÇÃO 

Na reação eutética ec sistemas binários tem-se a transformação de 

tese líquida em duas fases sólidas de composições diferentes. Esta reação tem 

sido a mais estudada dentre as transformações do estado líquido para o sóH 

do. 

Os estudos tem sido realizados com os objetivos de esclarecer e de 

finir os mecanismos que atuam no processo, de determinar quais as variáveis 

que influem nas estruturas, e de verificar como estas influem nas microestru 

turas e consequentemente nas suas propriedades. As propriedades sao, em gran­

de parte, dependentes das estruturas, e assim, ã medida que se adquire um me 

lhor conhecimento sobre a transformação eutética, resultam novas perspectivas 

otsnnto a utilização das ligas eut éticas. Os ferros fundidos e as ligas Al-Si 

* ão exemplos de ligas eutéticas largamente empregadas em produtos industriais • 

0 desenvolvimento desses estudos tem sido muito facilitado pelo em 

í>rf£-o da técnica de solidificação unidirecional, pelo fato de assegurar um 

controle perfeito e reprodutível das variáveis de solidificação. Além disso, 

r t.r.n técnica pode encontrar diversas aplicações industriais. Um exemplo é o 

de se poder produzir materiais dito "conjugados", caracterizados por incorpo-

r ürcír uma fase de elevada resistência no interior de uma matriz metálica dú-

til. Outro exemplo é o de materiais mistos, para determinados empregos elêtri 

cos ou magnéticos. 

Muitos sistemas foram estudados, tendo havido assim um grande pro-

f.resso no conhecimento da reação eutética. Destes estudos muitos fundamentos 

teóricos foram estabelecidos, com o conhecimento de vários parâmetros que in 

fluers na morfologia, os quais, no entanto não sao ainda suficientes para que 

' r possa predizer precisamente, qual será a morfologia do eutético. Assim, ou 

i ror. estudos podem contribuir para confirmar a influência dos parâmetros na 

: orfoloria eutética, ou então para mostrar novos desenvolvimentos teóricos e 

« >:>trir.<ntnis . 

0 Centro de Metalurgia Nuclear tem desenvolvido nos últimos anos ii 

tf-uso programa de estudos da liga alumínio urânio, e, neste sentido o auto 

rrUizou trabalho anterior sobre a transformação eutética no sistema Al-UAl*,^ 

"' r' l i trabalho mostrou o autor as estruturas das ligas Al-U e que o eutético 

í / • ! ) • l'Al̂  tem tendência para apresentar morfologia em espiral. 



O presente trabalho amplia os estudos, sobre a reação eutética no sis_ 

tens Al-UAl^, bem como estende para as ligas Al-Th ricas em alumínio. Os dia -

a s ¿2 equilíbrio das ligas Al-Th e Al-U são bastante semelhantes, para as 
«• » - ( 2 3) • -

lirass ricas em alumínio , e sabe-se de literatura que o eutetico (Al)-ThAl3 

ice morfologia espiral . Além dessas ligas, e para estudo comparativo das 

morfologias, resolveu o autor estudar também as ligas eutéticas do sistema 

7n-MrZn~, não só porque apresentam a mesma morfologia em espiral, como também, 

porque tem sido estudado por alguns autores . Além dessas razoes, nes­

g a s ligas é mais fácil produzir ligas com maior pureza do que as com D e Th, 

tc virtude de se dispor de metais mais puros. 

No desenvolvimento do trabalho faz-se uma revisão teórica sobre a 

transformação eutética em sistemas binários. A parte experimental e desenvol­

vida com solidificação convencional e unidirecional e observação das estrutu-

r.-if resultantes, nos sistemas Al-U, Al-Th e Zn-Mg. As microestruturas das li_ 

j-At eutéticas, obtidas por solidificação unidirecional sob velocidades de des_ 

locnnento variáveis dentro de ampla faixa de valores, sao apresentadas e dis­

cuti rins do ponto de vista dos fatores que determinam a sua morfologia. Tenta-

t.f também fazer um estudo comparativo entre estes sistemas, que apresentam mor 

ícíogias eutéticas semelhantes. 

Faz-se também, a determinação experimental da variação da distância 

rntre os segmentos da espiral com a velocidade de crescimento, na liga Zn-Mg. 

!ipeura-se correlacionar os parâmetros obtidos com as teorias apresentadas pa 

lit o crescimento eutetico. 



I I - ANALISE BIBLIOGRÁFICA DA TRANSFORMAÇÃO EUTÊTICA 

EVOLUÇÃO DOS CONHECIMENTOS SOBRE A TRANSFORMAÇÃO EUTÊTICA 

O o b j e t i v o desta apresentação e o de mostrar o desenvolvimento do 

conhecimento sobre a transformação euté t ica através dos tempos. Os aspectos 

r-ais importantes serão posteriormente detalhados . Outra f ina l idade desta a 

presentação ê mostrar como surgiram muitos conceitos que foram retomados em 

trabalhos mais completos aparecidos mais recentemente na l i t e r a t u r a . 

A aná l i se f e i t a é certamente incompleta, e alguns trabalhos pode­

rão deixar de ser mencionados, porém serão destacados os que caracterizam o 

(Ücsenvolvimento da t e o r i a dos euté t i cos . Os trabalhos de revisão sobre s o l i -
. , , (1 ,8 a 12) 

l í i f icaçao eu te t i ca completam esta abordagem 

Apesar de alguns eutét icos serem conhecidos hã muito tempo, pr inc i 

pslrjcnte os de metais de baixos pontos de fusão , parece que sua natureza só 

rcTu-çou B s er entendida no i n í c i o do século XIX. Rudberg em 1830, e s tu ­

cando curvas de resfr iamento de l i g a s de baixo ponto de fusão, observou um 

nrfundo patamar térmico no resfr iamento, cuja temperatura era independente 

tia composição. I s t o f o i a t r i b u i d o na época, ser devido ã formação de compos_ 

to e o nome dado ao que se formava era "crio^hidrato". Posteriormente Gu -
( I A ) - _ 

thric em 1875 propôs como interpretação , a ocorrência de s o l i d i f i c a ç ã o 

sitrultanca de duas fases ã temperatura e proporções constantes, o que f o i 

tunfirnado em 1895 por Ponsot^"^, quando mostrou que os "cr io-hidratos" e 

*•'«" na rea l idade uma mistura íntima de duas substâncias . Foi proposta e a-

cc i ta a mudança do nome para eute t i co , proveniente do grego "Eutektos", que 

*ií;r¡ificB mais f u s í v e l . Assim tiveram in í c io os estudos c i ent í f i cos sobre os 

r ul t't i cos. 

Em 1909 Rosenhain e Tucker^ 1 6 ^ fizeram um estudo bastante detalha 

tití tijit l i p a s Pb-Sn, com determinação do diagrama de e q u i l í b r i o por anál i se 

t r i n c a c observação das microestruturas resu l tantes . Estabeleceram o cara 

U r l;.:r. l a r do eutêt ico e afirmaram que pelo menos uma das fases deveria t er 

r*ttr_n orientação no que chamavam de grao euté t i co , correspondendo a nuc lea-

r c r t ! > c i r . c n t o r a d i a l , a p a r t i r de un centro, de f inas dendritas de Sn, 

o VI forçado a s o l i d i f i c a r - s e entre os i n t e r s t i c i o s . Sugeriram esta for_ 

<!<• s o l i d i f i c a ç ã o das duas f a s e s , pers i s t indo a dúvida quanto ao mecanis-

http://cir.cn
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CÍO 
pelo qual se formam, não se sabendo, se simultaneamente ou nao. 

A primeira tentativa de mostrar o mecanismo de formação da estrutu 

(17) 

r 8 lamelar foi de Tammann (a teoria de Tamroann foi apresentada em 1925, a 

pesar de ter sido proposta anteriormente), que propôs crescimento alternado e 

reiterado das duas fases. Uma fase nucleia e cresce, até que a concentração 

do liquido fique suficientemente alta no outro elemento, para que a segunda 

fase nucleie e cresça, quando o processo é invertido. Apesar de se ter mostr£ 

do que este mecanismo não era completamente correto ele ainda foi a d o t a d o ^ ^ 

ou considerado(19) e r o trabalhos posteriores. 

Vogel visualizou duas possibilidades, a cristalização alterna­

da como sugeriu Tamroann^^ e a cristalização simultânea das duas fases, na 

forma de fibras, com a interface sólido-líquido perpendicular aos seus eixos. 

Esta última forma de crescimento foi aceita e comprovada. Parece que Vogel nao 

considerou a possibilidade do crescimento lamelar com os planos das lamelas 

paralelos a direção de crescimento, Além disso considerou que o eutético se 

tornava grosseiro ao se aumentar a velocidade de resfriamento, o que foi logo 

depois mostrado ser o contrário, ou seja, um aumento da velocidade de resfria^ 

tsento refina a estrutura eutética obtida . 

(21) 

Em 191A, Lamplough e Scott observaram microestruturas de ligas 

dc composições diferentes da eutética, contendo fases primárias e verificaram 

que o eutético se originava somente de uma das fases proeutéticas, fato rees-

(22 23} (21) 
tildado recentemente por Sundquist e Mondolfo - ' J . Lamplough e Scott fo 

r«n os primeiros a tentar uma classificação para os eutéticos. Dividiram as 

ricroestruturas em duas categorias principais, e uma terceira categoria menos 

corram: 

1- estruturas esféricas, de crescimento radial, que ocorrem quando 

ambos os constituintes se apresentam como cristais primários de 

forma arredondada.' 

2- estruturas com contornos bem definidos em forma de espinha de 

peixe, que aparecem quando uma das fases primárias se solidifi­

ca com contornos definidos. 

3- estruturas irregulares. 

Nota-se nesta classificação a menção da influência da natureza das 
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fases do eutético sobre a estrutura do eutético, conceito que evoluiu ate -uma 

das classificações mais aceitas atualmente . A classificação posterior de 

(25) -

Scbeil também considera duas categorias, as quais se aproximam das de Lam 

plough e Scott. 

Neste período muitos sistemas eutéticos foram estudados e propuse­

ram-se outras classificações baseadas nas microestruturas. 

Desch propôs sete classes de microestruturas eutéticas e suge­

riu que em alguns eutéticos a estrutura é determinada principalmente por uma 

das fases, idéia ainda atual. 

, . (27) 
tevin 

— (26) 
Dois trabalhos importantes nessa época foram os de Brady e Por_ 

0 primeiro classificou as microestruturas eutéticas em globular, la 

melar, angular e cristalina. 0 eutético seria globular quando ambos os metais 

têm alta tensão superficial e o de maior tensão superficial apresenta-se em 

menor quantidade; lamelar quando os dois metais tem aproximadamente a mesma 

tensão superficial e apresentam-se com mesma proporção volumétrica; angular 

quando um dos metais tem baixa tensão superficial; e cristalino quando ambos 

os metais tem baixa tensão superficial. -Apesar dele sugerir que a tensão su -

perficial dos metais puros no estado líquido seja o fator determinante das e£ 

truturas eutéticas, ele também engloba na classificação o conceito da impor -

tãncia da proporção volumétrica entre as fases. 

(27) 

Portevin propôs quatro classes de estruturas eutéticas: regula 

res, dendriticas ou de esqueleto, em colônias e granulares (esta nao seria en 

contrada em eutéticos metálicos). Mostrou a influência da presença de proeu-

téticos na morfologia e sugeriu que a composição do eutético formado depende 

de qual e a fase proeutética, porque uma fase pode nuclear o eutético mais fa 

cilmente que a outra. Apesar'de reconhecer a importância da tensão superficial 

na determinação da morfologia eutêtica, afirmou que devem ser considerados ou 

tros fatores e ainda alertou para o fato de nao se saber como varia a tensão 

superficial em função da composição. Considerou os seguintes mecanismos para 

formação do eutético: 

1- cristalização simultânea quando as fases são formadas juntas e 

crescem com velocidades iguais ou diferentes; e 
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2- cristalização sucessiva quando uma fase se desenvolve antes da ou 

tra com esta preenchendo os vazios. Neste caso haveria um avanço 

marcante de uma das fases. 

Assim as duas primeiras classes de estruturas seriam resultado de 

cristalização sucessiva, e a terceira de cristalização simultânea. Porte ~ 

v£ n^27) e xpii Cou ainda estes dois mecanismos, a partir das idéias de Tammann 

,» respeito das velocidades relativas de nucleação e crescimento das fases con£ 

tituintes em função do superresfriamento, as quais foram retomadas no desen -
— (8 28) 

volvimento do conceito de região de crescimento conjunto ( coupled zone ) ' 

(29) -

0 trabalho de Hargreaves e importante porque foi o primeiro a 

distinguir a diferença entre grao e colônia eutética. Ele observou diferenças 

de orientação por meio de marcas de deformação. Considerou grao cristalino co_ 

mo unidade cristalografica e colônia eutética do ponto de vista morfológico. 
(30) 

Também Eastwood em 193A ' fez um estudo metalografico do eutetico Cu-Cu 20 , 

quando reiterou a diferença existente entre grão e colônia eutética, e mos -

trou a influencia da secção de corte sobre os aspectos estruturais observados. 

Na discussão do trabalho, Mehl sugeriu que possa existir uma única relação de 

orientação entre as duas fases constituintes do eutetico e que possa em parte 

determinar a forma de crescimento e estrutura do eutetico. Na mesma discussão 

Portevin unificou a nomenclatura definindo duas unidades de estrutura: 

1- os "grãos de solidificação" determinados pela orientação crista­

lina da fase constituinte principal; e 

2- colônias ou células, definidas pela morfologia da outra fase cons 

tituinte do eutetico. 

A relação de orientação entre as fases do eutetico foi primeiramen-
(31 32) 

te determinada por Strauraanis e Brakss ' J , utilizando técnica de difração 

de raios X. Estudaram os eutéticos Zn-Cd, Cd-Bi, Cd-Sn, Sn-Zn e Al-Si por so 

lidificaçao unidirecional e amostras contendo vários grãos. Observaram que as 

fases mantém orientação constante em cada grão do eutetico lamelar. No entan­

to verificaram que para o eutetico irregular Al-Si não há relação de orienta­

ção entre as fases do eutetico. Estudos similares foram realizados por Elvood 
(33) . -

e Bagley com determinação de relações de orientação através de raios X nos 
eutéticos Ag-Cu, Al-Ag-jAl,, e Al-CuAlj. Notaram que no eutetico Ag-Cu havia se 

paração dos pontos no diagrama de Laue. Este fato foi interpretado como indi-
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cação de que em urna colonia a orientação cristalográfica é perfeita, mas que 

colonias individuais, pertencentes ao mesmo sistema de crescimento, apresen 

ta© pequenas diferenças de orientação, isto é, os grãos eutéticos são compo£ 

tos de subgrãos um pouco desorientados entre si. Assim o grão eutético pode 

ser considerado composto por unidades cristalinas interpenetrantes das duas 

fases. Esses autores ainda propuseram a existencia de um ajuste nas interfa­

ces das lamelas, em função da relação de orientação e dos parâmetros crista­

linos das fases, para formar interface de baixa energia. Posteriormente fo 

raro estabelecidas ralações de orientação em muitas ligas eutéticas e H o g a n ^ 

por exemplo, apresentou diversas dessas relações. 

Todas as observações iniciais sobre grãos e colônias eutéticas fo 

(34) . . _ 

ram explicadas por Weart e Hach v , que mostraram o efeito das impurezas 

no mecanismo de formação da estrutura celular. 

Neste período, houve ainda uma série de trabalhos desenvolvidos pa 

ra eutéticos orgânicos, que contribuiram para o conhecimento da reação euté 

tica<35,36). 

A aplicação de novas técnicas a partir de 1960 e a publicação de 

dois trabalhos importantes na década de 50 fazem com que esta época seja 

considerada marco entre o "período histórico", e o que está sendo desenvol-

v ido. 

0 primeiro destes trabalhos foi o de Scheil em 1 9 5 4 ^ 2 ^ , que pro -

pÔs uma classificação dos eutéticos baseada na forma de crescimento, a par­

tir de uma série de estruturas eutéticas conhecidas, e muito utilizada a-

tualmente. 0 trabalho de Tiller em 1958Í37) > talvez tenha sido o mais impor 

tante da década, pois tratou quantitativamente as condições necessárias pa 

ra a formação das diversas morfologias, principalmente a lamelar e fibrosa. 

Este trabalho parece ter exercido uma grande influência no desenvolvimento 

ulterior do conhecimento sobre eutéticos, pois desde então muitos estudos 

tem sido publicados com um aumento considerável de informações. A esta in­

fluência também está associada a utilização de novas técnicas, principalmen 

te a de solidificação unidirecional. 

CLASSIFICAÇÃO DOS EUTÉTICOS 

Varias tem sido as tentativas de agrupamento das estruturas eutéti 
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c«s «través de uma classificação. Nenhuma e completamente satisfatória, mas 

r0TViS,lxxnte uma delas é utilizada para se referir a determinada microestrutu 

r a . Nestas tentativas de classificação sao avaliados alguns parâmetros impo£ 

rentes na determinação das morfologias eutéticas. Duas sao as classificações 

ciais aceitas, a de Scheil , e a de Hunt e Jackson . 

(25) 

A classificação de Scheil , separa as estruturas em duas cias -

s e s distintas, chamando-as de microestruturas normais e anormais. 

As microestruturas normais são formadas pelo crescimento das duas 

fases solidas com velocidades iguais, com interfaces comum com o líquido e 

com as fases se dispondo normalmente a interface sõlído-líquido. Esta forma 

de crescimento daria lugar, em lingotes, a vários grãos eutéticos que cresce_ 

riam com interfaces regulares. Como o crescimento se dã com interface bem de 

finida, ao se juntarem dois grãos em crescimento, ter-se-â também a forma -

ção de contornos bem definidos. Esta é a principal característica metalográ-

fica das microestruturas normais. 

0 contorno de grão pode ser considerado simplificadamente como em 

ligas monofásicas, ou seja, a região onde há diferença marcante de orienta -

ção cristalográfica. No interior da região delimitada por esse contorno as 

duas fases são monocristais interpenetrarites. Tem-se também, como nas ligas 

monofásicas, a presença de sub-grãos, mas o fenômeno é bem mais complexo do 

que nestas, pois sábe-se que pode haver grandes mudanças de orientação dos 
(8) 

cristais durante o crescimento . 

As microestruturas eutéticas anormais são formadas quando as duas 

fases crescem com velocidades diferentes, sem uma frente de crescimento uni­

forme, sendo que uma das fases cresce substancialmente ã frente da outra. As_ 

sim uma das fases cresce livremente no líquido, enquanto que a outra crista­

liza-se nos espaços deixados pela primeira. A ausência de contornos de grão 

regulares e a sua característica microestrutural, em contraste com a dos eu 

téticos normais. 

Exemplos característicos de eutéticos normais são: (Pb - Sn, 

Al-CuAl2 ) lamelares e (Al-Al3Ni) fibrosos e de eutético anormal (Al-Si) aci 

cular. 

o v (25) - . 
bcnen mostrou que a tendencia para apresentar determinada mi 



e r o « * t r u t u r * estava relacionada com a forma do diagrama de equilíbrio e da pro 

porção volumétrica entre as fases. Uma microestrutura normal e favorecida para 

ircsiaas frações volumétricas das fases e inclinações das linhas "Liquidus" tam 

bcts aproximadamente iguais. Inversamente, estruturas anormais são mais fáceis 

de serem obtidas quando as frações volumétricas das fases e as inclinações das 

Unhas "Liquidus" são muito diferentes. Apesar de Scheil considerar esta in -

fluência do diagrama de equilíbrio sobre as microestruturas eutéticas, a sua 

classificação independe destes parâmetros, pois e baseada na forma de cresci -

tr ito. 

Alguns parâmetros foram propostos para mostrar as tendências morfo­

lógicas do eutético, mas a teoria que teve maior aceitação, e ê atualmente mui 

to utilizada, foi a de Hunt e J a c k s o n ^ 2 ^ . 

A classificação de Hunt e J a c k s o n ( 2 A ) , Ó baseada no modo de cresci­

mento das fases componentes do eutético, de acordo com conceito desenvolvido 

t i (38) 

por Jackson , para o crescimento de metais puros. Nesta analise a interface 

sólido-líquido é função de um fator termodinâmico a: 

v KT 

onde: 

ri - n? de vizinhos mais próximos de um átomo que está no mesmo plano da 

interface sólido-líquido. 

v - n° de coordenação. 

L - calor latente de fusão do material 

K - constante de Boltzmann 

T temperatura de fusão _. . . 

De acordo com este modelo nos materiais com a < 2 a interface de 

crescimento é rugosa e a superfície em contato com o líquido terá muitos lo­

cais para a ligação dos átomos, independentemente do plano cristalográfico. Es_ 

ta forma de crescimento seria isotrõpica sob este aspecto e da' origem a cris­

tais ditos nao-facetados. Fases metálicas têm esta forma de crescimento. 

Nos materiais em que a > 2 a superfície solida em contato com o 
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IÍ<ju*do s e r ® atómicamente plana e tendera a consistir de planos cristalografi 

co§ de altfi densidade atômica. 0 crescimento seria de forma anisotropica, orí 

inando cristais denominados facetados. A formação de cada nova carnada de ato 

tgj$ será por nucleação de discos de tamanho crítico (nucleaçao bidimensional) 

com formação de um degrau que se propaga lateralmente, o que so ocorrerá com 

velocidade apreciável para líquido com alto superresfriamento. 0 crescimento 

poderá ser facilitado pela presença de discordancias em h é l i c e o u arestas 
ti C\\ 

reentrantes do plano de macia (twin plane reentrant edge) , que fornecem 

um degrau permanente na superfície. Mesmo com estes mecanismos, pode ser espe_ 

rado um alto superresfriamento cinético nestes materiais. Esta forma de cres­

cimento é característica de fases não metálicas. 

Assim, no primeiro caso onde a < 2, nao há barreiras para a trans­

ferencia de átomos do líquido para o sólido e o componente de superresfriamen 

to cinético é pequeno e pode ser desprezado, o que nao acontece no segundo ca 

so, para a > 2, onde este fator deve ser considerado. 

Pode-se então classificar os eutéticos em: nao-facetado/não-faceta­

do (nf/nf), facetado/não-facetado (f/nf) e facetado/facetado (f/f). No primei^ 

ro caso ambas as fases componentes do eutético tem a < 2 (caráter metálico ) 

e há tendência para a formação de eutéticos lamelares ou fibrosos, no segundo 

caso uma das fases tem a > 2 (caráter nao metálico) e a tendência é para fojr 

mar eutéticos complexos regulares ou irregulares e no terceiro caso as duas 

fases tem a > 2 e as estruturas serão irregulares, mas difíceis de acontecer 

nos sistemas metálicos. A principal objeção que é feita a esta classificação 

é que o critério utilizado é baseado na forma de crescimento dos constituin -

tes do eutético, a partir de metais puros, enquanto que o crescimento a par -

tir de uma solução pode ser diferente. Apesar disso ela ê bastante útil para 

mostrar a tendência morfológica das estruturas euteticas. 

(Al 42) 

Mais recentemente, Jackson ' em novos trabalhos sobre o cres­

cimento dos cristais, mostrou que uma interface pode crescer com baixa veloci_ 

dade numa direção e rapidamente em outras, apresentando alta anisotropia de 

crescimento. Neste novo tratamento diminui a ênfase dada anteriormente para 

a «= 2, na transição entre as formas de crescimento. No entanto o fator a pode 

ser utilizado para explicar os diferentes mecanismos de crescimento, e para o 

eutético está correlacionado com a entropia de solução. Para o crescimento eu 

tético , o fator a de cada fase pode ser calculado tomando-se o calor de 

fusão da solução sólida e a temperatura eutêtica. Taylor e outros calcula 
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„ j- fases de vários sistemas eutéticos, supondo a inter 
x » = o» valores de o de « s » ^ r _ 

õlido-líqui^ 0 consistir de planos de máxima densidade atómica. Verifi­
co ...Ur a « 2 separa as morfologias observadas, em corresponden -

caras que o valor ^ _ 

c U àquelas propostas pela classificação de Hunt e Jackson . Posterior -

Croker e o u t r o s ^ » adotaram a entropia de solução como criterio 

as separação entre as formas de crescimento. Propuseram que as fases que ti 

veísera entropia de solução maior que 5,5 cresceriam de forma facetada e pa 

ta valores menores que este, o crescimento seria não-facetado. 

A Figura 1 apresenta uma reprodução de trabalho recente de Croker 

t outros , que é uma tentativa de caracterizar as microestruturas tipi -

cas de eutéticos conhecidos em função da entropia de solução e proporção yo 

lumétrica das fases. Esta figura apresenta as morfologias destes eutéticos 

para velocidades de crescimento de 18 mm/h, com separação em seis regiões e£ 

truturais: 

a) lamelar - estrutura caracterizada por um arranjo regular das la 

melas no espaço; 

b) fibrosa - estrutura com fibras dispostas regularmente no espa­

ço, que podem ter secções poligonais; 

c) lamelar interrompida - estrutura com segmentos de lamelar apro 

ximadamente regulares; 

d) irregular - estrutura com arranjos espaciais irregulares; 

e) complexa regular - estrutura que tem arranjos de placas ou fi­

bras, que sao regulares em pequenas áreas; 

f) quase regular - estrutura com arranjos de placas e/ou fibras a_ 

proximadamenté regulares, da fase não faceta -

da, numa matriz da fase facetada. 

/ I / V 

Também recentes observações nos eutéticos Bi-Zn e Bi-Ag , con­

firmam o critério de separação entre as formas de crescimento proposto por 
f 38} — 

Jackson , desde que se utilize a calculado pela entropia de solução. Fe_ 

la análise inicial acreditava-se que Bi deveria crescer, no eutético de for_ 

ma facetada e Zn e Ag de forma nao-facetada e quando se calcula a conforme 

acima verifica-se que, na realidade, ocorre o inverso em correspondência ao 
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feto experimental. Outro exemplo é dado pelo sistema Al-CuA^* Este eutético 

era apresentado como exceção ã classificação de Hunt e Jackson(24)t pois o 

CUAI2 cresce de forma facetada, e a morfologia do eutético é lamelar. Quando 

s c considera crescimento a partir de solução, o calculo de a mostra que o 

crescimento do CuAlj no eutetico deve ser nao-facetado (43). 

As duas classificações propostas tem características completamente 

distintas: a de Scheil(25) baseia-se na forma de crescimento do eutetico e 2 

uma classificação das morfologias obtidas, enquanto que a de Hunt e Jackson^^ 

e baseada num parâmetro termodinâmico para prever a morfologia. Apesar destas 

diferenças os dois critérios coincidem e separam os sistemas euteticos metali 

cos em duas categorias principais. Pode-se considerar que, normalmente os eu­

teticos não-facetados/não-facetados fornecem microestruturas normais, enquan­

to que os eutéticos nao-facetados/facetados fornecem microestruturas anormais. 

A dificuldade na utilização do critério de Hunt e Jackson está na insuficiên­

cia de dados termodinâmicos para o cálculo das entropias de soluções das fa­

ses. Em geral, é feito o contrário, ou seja, compara-se o modo e mecanismo de 

crescimento das fases no eutético com o crescimento do metal puro, derivándo­

se daí a classificação. 

0 trabalho de Hunt e Jackson(24)r p o r outro lado, é importante por 

que sistematiza o efeito do mecanismo de crescimento das fases sobre a morfo­

logia dos euteticos. Assim, quando as duas fases do eutético são não-faceta -

das, o crescimento e controlado por difusão, e quando uma das fases é faceta­

da, o mecanismo de crescimento desta fase.e predominante. Se o mecanismo for 

modificado, portanto, a morfologia poderá sofrer alteração. 

r. • _ - - , , (8,47,48) , 
Existem outras tentativas de classificação que podem ser 

consideradas extensão das descritas anteriormente. Todas estas classificações 

são baseadas no crescimento conjunto das duas fases. Outra forma de abordagem 

resulta do estudo das características de nucleação da fase secundária pela 

primaria 
(23). 

Verifica-se que quando a fase primaria nao e nucleante da secun 

daria e esta só se nucleia com alto superresfríamento existe tendencia para a 

formação.de estrutura divorciada(^). Assim a denominação de eutético divor -

ciado é utilizada quando uma das fases cristaliza-se totalmente antes da ou -

tra o que ocorre quando esta última fase tem grande dificuldade de nucleação^0^ 

No entanto estas microestruturas nao sao observadas em regime de crescimento 

estacionario. 
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Uma classificação que não e utilizada mas que deve ser mencionada e 

e de Chadwick^ 1^ proposta em trabalho de revisão a respeito dos eutéticos on 

de destaca a morfologia espiral. Classificou-os em contínuos, descontínuos e 

eia espiral. 0 eutêtico lamelar seria contínuo, o descontínuo onde a segunda 

fase pode nuclear no líquido, formando partículas descontínuas distribuídas 

a o acaso, e o espiral ocorreria quando uma fase forma uma espiral em torno da 

outra. Sabe-se hoje, no entanto, que os eutéticos chamados descontínuos ou ji 

nómalos, onde uma das fases se apresentam como partículas discretas em uma 

secção plana, a nao ser nos globulares e divorciados, sao na realidade inter­

ligados no espaço, o que foi comprovado por microscopia eletrônica de varredti 

ra em amostras atacadas seletivamente ' 

Nenhuma das classificações conseguiu agrupar satisfatoriamente os 

eutéticos, pois normalmente consideram o efeito de um único parâmetro sobre a 

morfologia, mas ajudam a compreender a importância relativa dos parâmetros a-

nalisados na sua morfologia. Assim, na análise das morfologias eutéticas devem 

ser considerados mais de um parâmetro. Outro importante resultado foi obtido 
(54) -

por Racek e Lesoult que mostraram a ocorrência de coalescimento do euteti 

co no estado sólido ainda durante o resfriamento, alterando-se assim a estru­

tura final obtida. Um exemplo é dado pelo eutêtico Cu-tto^S que se apresenta 

com morfologia globular, resultado do coalescimento de estrutura fibrosa(55). 

Além disso sabe-se que qualquer que seja a. tendência morfológica do eutêtico 

ela poderá sofrer alteração com mudança nas variáveis: gradiente térmico no 

líquido (G) e velocidade de crescimento (V) * ' também com altera -

çoes na composição do eutêtico »^0)^ ^om a a<jíção de impurezas , e mes­

mo em consequência de anisotropia térmica das fases 

VARIÁVEIS QUE CONTROLAM A MORFOLOGIA DOS EUTÉTICOS 

Grande parte dos estudos sobre os eutéticos são feitos utilizando -

se a técnica de solidificação unidirecional, que permite o estudo das diver -

sas formas de crescimento e dos fatores que estão influindo no crescimento.No 

capítulo anterior mostrou-se que cada sistema apresenta uma tendencia para 

determinada morfologia, em função de um conjunto de parâmetros. Estes parâme­

tros serão analisados de forma mais detalhada a seguir. 

Os sistemas eutéticos mais estudados sao os eutéticos não-faceta -

dos/nao-facetados com estruturas lamelares ou fibrosas, havendo ainda uma se 
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rie de estudos sobre os sistemas facetados/não-facetados, que fornecem uma va 

riedade maior de microestruturas. 

(62^ — 
Davies introduziu uma expressão onde combinou os efeitos da 

clinação das linhas "Liquidus", e a proporção volumétrica das fases sobre o 

vanço d^ da fase a sobre B. Utilizando um modelo simples de difusão en 

tre as fases a e B ele derivou a seguinte expressão: 

in 

a 

X 2 m . V 
a a a 

onde: 

m o e - são as inclinações das linhas "Liquidus" 

V e V. - são as frações volumétricas das fases a e B 

A - é a espessura da lamela da fase a 
a 

d Q - é o avanço da fase a em relação a fase B 

Aplicando a equação acima em vários sistemas, Davies mostrou 

que um eutético normal seria esperado quando a relação d a A a fosse menor que 

1,5 e anormal quando esta relação fosse maior que 1,5. Quando este parâmetro 

é maior que 1,5 o avanço de uma fase em relação ã outra é grande e a influên­

cia reciproca no crescimento das fases é pequena, tendendo a desenvolver - se 

uma estrutura anormal. Esta expressão considera o efeito da inclinação das lî  

nhãs "liquidus" e da proporção volumétrica, e mostra a importância da "distãjn 

cia em avanço" de uma das fases sobre o tipo de microestrutura obtida. 

( 63^ 

Bell e Winegard sugeriram como fator importante no crescimento 

eutético os coeficientes de distribuição, k, de cada componente na outra fase, 

porque este controlaria o superresfriamento constitucional na frente de cada 

fase. Se os coeficientes de distribuição forem muito diferentes, a fase que 

tiver menor k tem maior superresfriíixaento e crescerá â frente da outra. Foi 

verificado que quando há avanço de uma das fases e sempre aquela que tem me­

nor k, isto é, a fase a está em avanço "leading phase", quando k de B em a 

é menor do que k de A em B. Uma consequência que pode ser esperada é que a fa 

se nao metálica seja fase em avanço em relação a fase metálica, pois normal -

mente, tem coeficiente de distribuição taenor. 
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B e l l e Winegard^"^ mostraram que há tendência para que eutêticos 

anormais sejam formados quanto maior f o r a di ferença entre os coef ic ientes de 

d i s t r i b u i ç ã o e maior a re lação (1 - k ) /K para a fase que t i v e r menor k. Não 

se conhece a re lação quant i ta t i va entre o superresfriamento constitucional e 

o avanço de uma das f a s e s , mas qual i ta t ivamente , variações de morfologia com 

a l t eração de G / V , tem s ido expl icadas indiretamente pois o aumento desta ulti_ 

ma re lação diminui o superresfriamento cons t i tuc iona l . 

Um estudo baseado somente na geometria, considerando a energia de 

s u p e r f í c i e como i s o t r ó p i c a , mostra que um sistema que tem uma re lação volumé­

t r i c a entre as fases menor que 0,28, tenderia a dar uma es trutura f i b r o s a , en 

quanto que para uma re lação maior o eutét ico s e r i a lamelar 

A c r e d i t a - s e que a formação de lamela ocorre quando hã ba ixa ener­

g ia de i n t e r f a c e , pois é v e r i f i c a d o que, para os eutêt icos lamelares , existe 

uma tendencia ao estabelecimento de determinada re lação de orientação entre 

as duas fases só l idas (65 ,66 )^ D u a s g ^ i ^ a s formas pe las quais a diminuição 

do v a l o r da energ ia de i n t e r f a c e o c o r r e r i a no crescimento. A primeira pe la com 

pet ição entre os g r ã o s , com eliminação daqueles que são desfavoravelmente o-

r i e n t a d o s . A segunda pe la mudança progress iva de orientação dos c r i s t a i s du-

r a n t e o crescimento do grao ' J , de t a l forma a tender para a configuração 

mais e s t á v e l , ou s e j a para o mínimo de energia de i n t e r f a c e . 0 mecanismo pelo 

q u a l estas mudanças ocorrem esta associado com a presença de defe i tos na es -

t r u t u r a l ame lar , dando origem a fa lhas morfológicas , as quais não existem quari 

do se at inge a menor energia de i n t e r f a c e . — 

0 fa to de se ter obtido em grãos isentos de falhas menor espaça -

mento in ter lamelar ( X ) , ê uma indicação de menor energia de interface 

nestes graos . Alem d i s so também fo i v e r i f i c a d o que lamelas com determinada o 

r i e n t a ç a o c r i s t a l o g r á f i c a sao bem mais estáveis quando comparadas com outras , 

também sugerindo b a i x a energia de in ter face . Estes dados confirmam que o 

crescimento lamelar é favorecido "por ba ixa energia de i n t e r f a c e , mas as e s t i ­

mativas de energ ia entre as fases só l idas são f e i t a s por meios i n d i r e t o s , e 

nem sempre sao d i s p o n í v e i s . 

Por outro l a d o , as f i b r a s geralmente se apresentam com geometria • 

pr i smát i ca , sugerindo baixas energias de i n t e r f a c e s . Assim, v e r i f i c a - s e que 

o f a t o r geométrico descr i to acima depende também da anisotropia das i n t e r f a ­

c e s , e que a ex i s t ênc ia de um plano de baixa energia deve favorecer o cresci 

I N S T I T U T O c r : f - t í - - C U - C A S E N E R G É T I C A S E N U C L E A R E S 

1. F . E. N . 
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mento lamelar e quando .houver vário6 planos de baixa energia, o fibroso. Pode 

s e ainda ter estruturas fibrosa e lamelar em grãos adjacentes , o que pode 

ser causado por orientações diferentes das duas fases nos grãos. Apesar disso, 

uma transição de lamelar para fibrosa é bastante influenciada pela razão volu 

métrica entre as fases, o que ê mostrado na figura 1. 

Um exemplo disto foi obtido no estudo da solidificação de liga 

Fb-Sn, com estrutura eutética, em composição nao eutética, onde se obteve mu-
(59) -

dança de morfologia de lamelar para fibrosa / , quando a fração volumétrica 

da fase em menor quantidade se tornou suficientemente pequena. No entanto es_ 

ta mudança ocorreu para fração volumétrica 0,15, reforçando a idéia que as in 

terfaces lamelares sao de baixa energia. 

Esta analise se refere somente quanto ã tendencia morfológica de 

um sistema eutético. Além disso, no mesmo sistema eutético pode-se obter tran 

s ição entre morfologia lamelar para fibrosa com o aumento de velocidade de 

crescimento , e/ou diminuição do gradiente térmico no liquido, bem como 

com adição de impurezas(61). No entanto, a mesma mudança de condição pode pvo_ 

duzir transformação inversa em sistemas diferentes, isto é, passagem de fibro 
(11 71) 

sa para lamelar * . Também foi observado que quando se utiliza baixa velo_ 

cidade de crescimento a estrutura lamelar se apresenta de forma degenerada, is_ 

to e, pouco regular 0%). 

Ê de se esperar que as impurezas tenham influência durante o cres­

cimento das fases, podendo alterar o regime de difusão e a energia de interfja 

ce entre as fases. No entanto a teoria de crescimento em estado estacionário 

nao é satisfatória para explicar as mudanças de morfologia com alterações de 

velocidade de crescimento (V) e gradiente térmico do liquido (G). Sao sugeri­

das explicações que se apoiam nas condições de crescimento. Assim, Racek e ou 

tros(^D sugerem que flutuações nas condições de crescimento, mais prováveis 

com baixos valores de V e altos valores de G, podem causar a alteração da mor 

fologia de lamelar para fibrosa-, observada no eutético Cd-Sn. Baixas velocid_a 

des de crescimento favorecem interface sólido-líquido plana ou convexa, o que 

dificulta o mecanismo competitivo entre graos de diferentes orientações, po -

dendo inclusive, haver nucleaçao independente nas paredes do molde. Acreditam 

Hogan e outros(**) que esta forma de interface sólido-líquido seja a causa da 

estrutura lamelar degenerada, com crescimento fora da orientação de baixa ener 

gia de interface. 
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A presença de impurezas também atua diretamente na formação de sub_ 

estrutura celular, pela rejeição das mesmas, por ambas as fases. 0 crescimen­

to na forma celular da-se devido ao superresfriamento constitucional ã frente 

da interface. Este crescimento ê acompanhado de mudança de arranjo entre as 

duas fases e suas características têm sido bastante estudadas * . A inter 

face sólido-líquido torna-se curva em cada célula, e, como as lamelas crescem 

perpendicularmente a esta interface, elas curvam-se para os contornos. Nos cen 

tros das células as lamelas são regulares, mas nos lados há desalinhamento da 

estrutura, chegando até a ocorrência de fibras, 'Observa-se também, que a dis -

tância interlamelar aumenta ao se aproximar do contorno. 

Duas são as explicações para a mudança de estrutura nos contornos 

das células: a primeira atribui a uma perda de direção preferencial de cresci 
(75) 

mento com aumento da energia da interface entre as fases , e a segunda a-

tribui às impurezas presentes, que tem diferentes coeficientes de distribui -

çao nas duas fases, a formação de fibras que favorecem a difusão ã frente da 

interface de crescimento^*^. Não há evidencia direta a favor de um dos dois 

mecanismos ou sobre a ação conjunta dos mesmos. 

Nos sistemas eutéticos de fases facetadas/nao-facetadas, em que 

uma das fases tem fator a maior que dois, mostrou-se que há tendência para 

formação de estruturas irregulares ou complexas-regulares^^. Verifica - se, 

por outro lado, que quando se obtém estas estruturas, uma das fases tem cará­

ter nao metálico. Estes eutéticos apresentam, ainda outras estruturas obser -

vando-se uma maior variedade que nos sistemas de fases não-facetadas/nao-fac£ 

tadas. Além dos fatores discutidos anteriormente podemrse citar duas varia -

veis que influem nos eutéticos não-facetados/não-facetados e que devem ser 

mais importantes nos eutéticos facetados/não-facetados: a anisotropia de crejs_ 

cimento e a anisotropia térmica, das fases componentes do eutético. 0 primei­

ro destes parâmetros tem sido mais estudado e está relacionado com a forma de 

crescimento da fase facetada, enquanto que o segundo está relacionado com a a 

nisotropia na condutividade térmica 

Nos eutéticos nao-facetados/nao-facetados considera-se que o super 

resfriamento devido a segregação e o devido ã curvatura sao contrabalanceados 

para promover uma interface isotérmica durante o crescimento^^ » ^ ) ̂  

Na análise dos eutéticos facetados/nao-facetados deve ser conside-

j> r ' •».. • (8,24) . . . . 
rado o superresfriamento cinético , pois representa uma parcela conside-
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r a v e l do superresfriamento total durante o crescimento da fase com alta entro 

pia de fusao. A existencia deste superresfriamento tende a impedir a ocorrên­

cia de uma interface solido-líquido isotérmica. Quando a interface não é iso­

térmica uma fase cresce substancialmente ã frente da outra, causando estrutu­

ras anormais. Foi também proposto que a interface poderia crescer isotérmica­

mente se o superresfriamento cinético compensasse o superresfriamento devido 

a curvatura, balanceando assim o superresfriamento devido à variação de comp£ 

(77) 

siçao- Hunt e Hurle estudando as varias mi croestruturas formadas pelos 

sistemas de fases facetada/não-facetada mostraram que a interface pode ser 

plana, pelo menos em pequena escala. De qualquer forma, quando o eutético cre£ 

ce com interface plana, deve constituir-se de estruturas regulares ou comple­

xas regulares. Estas morfologias sao encontradas nos sitemas de fases faceta-

da/não-facetada o que mostra que nestes sistemas tem-se crescimento com inter_ 

face plana. 

Verifica-se uma dependencia das morfologias, em relação a fração vp_ 

lumétrica, como indicado na figura 1. Quando a fração volumétrica da fase fa 

cetada é baixa, sao encontradas estruturas fibrosas ou lamelares interrompi -

d a s ^ ^ . No caso de formação de lamelas, quando a proporção volumétrica é bai^ 

xa a fase metálica pode facilmente sobrepujar a nao-metãlica, em determinados 

locais, tornando as lamelas descontínuas. Algumas vezes existem relações de p_ 

rientaçao entre as fases nestes eutéticos, associadas com baixa energia de in 

terface. Kerr e Lewis verificaram que nas estruturas lamelares interrompi 

das dos eutéticos Bi-Zn e Bi-Ag, as interfaces entre as fases correpondem a 

planos de maior densidade atômica. Como estas fases tem parâmetros cristali -

nos muito diferentes para obter uma boa coerência entre os reticulados, pro-

puzeram alternativamente que baixa energia da interface seria obtida por mini_ 

mização da energia de superfície de cada uma das fases. Este exemplo mostra 

que esta estrutura lamelar interrompida é relacionada com baixa energia de in 

terface • • . entre as fases, mas mostra também que nao se conhece exatamen 

te os fatores que determinam esta baixa energia de interface. 

Observam-se também relações de orientação entre as fases para estru_ 

tura fibrosa, e verifica-se, geralmente, que as fibras se apresentam com geo­

metria prismática, sugerindo que essas faces sao interfaces de baixa energia 

em relação ã outra f a s e ( ü ) . 

f 78} -

Um estudo do eutético (Ti-Ti^Si^) , que apresenta morfologia 

fibrosa prismática, mostra que a estrutura eutetica obtida é fortemente in­

fluenciada pela anisotropía de crescimento do Ti Si,, sendo que os cristais 
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p r imar ios e as f i b r a s do e u t é t i c o mostram a mesma m o r f o l o g i a . Também em t r a -

ba lho r e c e n t e f sobre A l - A l ^ N i , que apresenta mor fo log ia f i b r o s a p r i s m á t i ­

c a , s u g e r i u - s e que o c resc imen to é cont ro lado p e l a c i n é t i c a de crescimento a 

n i s o t r õ p i c a do A l - N i , e não p e l a e x i s t ê n c i a de v á r i a s i n t e r f a c e s de ba ixa e -

(79) J _ 

n e r g i a . Por ou t ro l a d o , b a i x a s f r ações vo lumé t r i ca s devem f a v o r e c e r mor­

f o l o g i a f i b r o s a , independentemente do mecanismo de c resc imento das f a s e s . A 

maior ia das f i b r a s observadas sao p r i smá t i ca s e ha duas e x p l i c a ç õ e s para e s ­

t a forma de c r e s c i m e n t o : uma que a t r i b u i e s t a morfo log ia a p lanos de b a i x a £ 

n e r g i a , e o u t r a a a n i s o t r o p i a de crescimento de f a s e em f i b r a . 

Para a l t a s f r a ç õ e s vo lumét r i cas da f a s e f a c e t a d a , e s t a se torna a 
{77) 

mat r iz e de acordo com Hunt e Hurle , nao deve formar m i c r o f a c e t a s . 0 eu^ 

t é t i c o ne s se caso c r e s c e como não- face t ado /nao - face t ado e as e s t r u t u r a s en­

contradas sao quase r e g u l a r e s . 

Com f r a ç õ e s v o l u m é t r i c a s in t e rmed iá r i a s da f a s e f ace t ada sao en­

contradas e s t r u t u r a s i r r e g u l a r e s ou complexas r e g u l a r e s , com maior tendência 

p a r a e s t a s ú l t i m a s , a medida que c r e sce a f ração v o l u m é t r i c a . 

Um exemplo de e s t r u t u r a complexa r e g u l a r e fo rnec ido pe lo s is tema 

A l - G e ^ ^ . A i n t e r f a c e de cresc imento e macroscopicamente p l a n a , pe lo menos 

em r e g i õ e s l o c a l i z a d a s , onde a i n t e r f a c e ^ ê i s o t é r m i c a . Também a fase f a c e t a ­

da c r e s c e um pouco a f r e n t e da i n t e r f a c e para manter a forma de c resc imento . 

Não se tem r e l a ç ã o de o r i e n t a ç ã o en t re as f a ses do e u t é t i c o , e f o i mostrado 

que a e s t r u t u r a complexa r e g u l a r des te sistema ê determinada p e l o mecanismo 

de c resc imento do Ge que o c o r r e pr incipalmente pe lo mecanismo de a res t a reen 

t r an te do plano de mac ia . Assim e x i s t e uma i n t e r f a c e i s o t é r m i c a , mas a forma 

da i n t e r f a c e s ó l i d o - l í q u i d o é determinada pe la a n i s o t r o p i a de crescimento da 

f a s e f a c e t a d a . 

í 81") 

0 s i s t ema A l - S i apresenta e s t ru tu ra i r r e g u l a r . Neste caso a 

i n t e r f a c e de c resc imen to não -é"isotérmica e mostra-se to ta lmente i r r e g u l a r . 

A fase não m e t á l i c a tem um s u b s t a n c i a l crescimento ã f r en t e da fase me tá l i ca 

o que provoca a formação da e s t ru tu r a i r r e g u l a r . 

Os e u t ê t i c o s f ace t ados /não - f ace t ados podem ap resen ta r grandes va 

r i a ç õ e s de e s t r u t u r a com a l t e r a ç õ e s do gradiente térmico no l i q u i d o (G) e ve 

l oc idade de c resc imento ( V ) . Estas v a r i á v e i s , por ou t ro l a d o , tem e f e i t o so 

bre a forma da i n t e r f a c e e sobre outros parámetros que também inf luenc iam a 
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morfologia, por exemplo, sobre o mecanismo de crescimento das fases, sobre o 

avanço de uma das fases, sobre a difusão e sobre a anisotropia de condutibi­

lidade térmica. Exemplos destas variações de estruturas, sao dados por Cro-

ker e o u t r o s ^ ' 5 6 ^ , alguns dos quais serão discutidos e apresentadas prová­

veis explicações. 

Ha uma tendência geral, nestes eutéticos, para apresentar estrut£ 

ras irregulares quando se utilizam baixas velocidades de crescimento^"*^*^^, 

podendo -se apresentar como fibras facetadas numa matriz metálica. Estas e£ 

truturas são formadas sem restrições para difusão durante o crescimento. 

0 eutético Al-Si apresenta transição de morfologia irregular para 

fibrosa, fato conhecido como "modificação" ao aumentar-se a velocidade de so_ 

lidificação. 0 eutético Zn-Ge, que tem fração volumétrica de Ge próxima da 

fração volumétrica de Si no eutético Al-Si, apresenta variações semelhantes 
( 82) 

de estruturas quando se aumenta a velocidade de crescimento . Outro fato, 

que deve contribuir para que estes dois eutéticos tenham mesmo comportamento 

é que o Si e o Ge tem mecanismos de crescimento semelhantes. Esta modifica -

ção pode ser explicada cineticamente como sendo resultado de maclação e rami 

ficação no sentido de manter a continuidade da fase em menor proporção. 

Eutéticos com morfologia lamelar interrompida podem apresentar-se 

como fibras ao se aumentar a velocidade de crescimento. Sugere-se que esta 

transição está associada a perda do efeito estabilizador de uma baixa ener -

gia de interface sólido-sõlido^"*^ . 

Certos eutéticos apresentam transição de estrutura complexa regu­

lar para escrita chinesa (Bi-Pb„Bi) e para morfologia quase regular (Bi-Sn), 

. (56 58) 

quando se aumenta a velocidade de crescimento ' . 0 argumento utilizado 

para explicar estas transições, é que as fases tendem a orientar os planos 

de maior condutibilidade térmica, paralelamente ao eixo de crescimento, ã me 

dida que se aumenta a velocidade de crescimento, aumentando assim a retirada 

de calor. 

(83) — — 
Day estudou as morfologias do eutético Al-Si em função do gra 

diente térmico no liquido (G) e da velocidade de crescimento (V). Verificou 

que este eutético apresenta estrutura regular na forma de fibras quando se u 

tiliza um alto valor para a relação G/V. Este fato tem sido explicado pelo e 

feito destas variáveis no avanço de uma das fases " * '. Assim, a medida 
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que se aumenta o valor G/V diminui-se o superresfriamento constitucional e o 

avanço do silício diminui, restringindo as condições de crescimento, com for 

mação de estruturas mais regulares. 

Verifica-se também nestes euteticos que uma variação de composição 

pode mudar a morfologia, sendo que um excesso da fase facetada pode produzir 

estruturas complexas regulares * . U m exemplo, é o que ocorre no sistema 

Zn + HggZitj^^^, quando o eutético passa de lamelar para complexo regular ao 

se aumentar a porcentagem de magnésio. A presença de impurezas também pode in 

fluenciar a morfologia destas ligas, tendo-se como exemplo marcante o eutéti­

co Al-Si, cuja morfologia é modificada pela adição de N a ^ ^ , que influi no 

mecanismo de crescimento do Si. 

A influência das impurezas é difícil de ser analisada, pois estas 

podem atuar de vários modos simultaneamente, sendo difícil a separação entre 

os efeitos. Por exemplo, elas podem alterar as energias de interface, a difu_ 

são na frente da interface, modificar o mecanismo de nucleação ou crescimen­

to das fases, além de provocar a subestrutura celular. Devido a isto, procu­

ra-se estudar as morfologias dos sistemas eutéticos com materiais puros, e 

depois estudar os efeitos das impurezas. Em alguns casos o efeito das impure 

zas é particularmente importante, como por exemplo, a adição de Na na liga 

Al-Si, ou de Mg ou Ce no ferro fundido. 

Em resumo as estruturas dos sistemas eutéticos binários podem ser 

consideradas dependentes, dos seguintes parâmetros: anisotropia de crescimen­

to das fases componentes do eutético (de acordo com a classificação de Hunt 

(24) 

e Jackson ) , fração volumétrica das fases, velocidades de crescimento, gra 

diente térmico no líquido, composição (desvio em relação a composição eutéti 

ca e impurezas), anisotropia de condutibilidade térmica e anisotropia de e-

nergia de interfaces entre as fases sólidas. 

LIGAS DE COMPOSIÇÕES NÃO EUTÉTICA 

Verifica-se que abaixo da temperatura eutétíca é possivel obter 

estrutura eutêtica com composições diferentes da eutética. A região do dia­

grama de equilíbrio no interior da qual é possivel o crescimento de estrutu­

ra eutética é denominada Região de crescimento conjunto "coupled zone"^' 7^'^^ 
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Explica-se a existência da região de crescimento conjunto pelo £a 

to de que, no interior desta região a velocidade de crescimento conjunto das 

fases é maior do que a velocidade de cada fase separadamente. 

Os estudos sobre a região de crescimento conjunto foram feitos ini_ 

cialmente para materiais orgânicos ' , e depois estendidos aos metais. No 

caso de metais a determinação de sua extensão e mais difícil devido a dificul 

dades de se conseguir tratamentos isotérmicos, mas recentemente Gigliotti e 
(28) — 

outros conseguiram mostrar a sua existência para o sistema Sn-Bi, quando 

utilizaram uma técnica pela qual obtiveram crescimentos em condições isotérud 

cas. Também Hunt e Jackson determinaram teoricamente o contorno dessa re 

gião para transformação em condição isotérmica de ligas de Sn-Pb ricas em Sn, 

a partir de dados experimentais das velocidades de crescimento do eutético e 
— (85) 

das dendritas de Sn, em função do superresfriamento. Fredriksson , mais re 

centemente calculou teoricamente o contorno da região de crescimento conjunto 

em ferro fundido, comparando os dados de velocidades de crescimento da auste-

nita, grafita e do eutético. 

A Figura 2 ilustra os dois tipos principais de regiões de cresci -

mento conjunto. No primeiro tipo, a região de crescimento conjunto nao inclui 

a composição eutêtica, a nao ser na temperatura eutética. Esta forma é normal 

mente encontrada quando as linhas "Liquidus" tem inclinações bastante diferen 

tes em relação a isoterma eutética e o componente B tem caracter não metálico. 

No segundo tipo, a composição eutética é incluída para todas as temperaturas. 

Corresponde geralmente ao-caso de linha "Liquidus" aproximadamente simétricas 

em relação a composição eutética, e tendo, além disso componentes com carac -

ter metálico. 
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Hagan propôs que estruturas euteticas anormais são formadas fora 

da região de crescimento conjunto, com explicação baseada na sequência de nu 

cleação das fases. Também trabalho recente^) considera que no interior da 

região de crescimento conjunto só se formam estruturas normais. Por sua vez, 

Chadwick propôs(70) q U e a região de crescimento conjunto é utilizada somente 

para separação do intervalo de temperaturas e composições onde não se tem 

formação de fases proeutéticas. Estes critérios sao contraditórios, em parte 

por não separar a nucleação do crescimento, o que pode alterar completamente 

a sequência global de solidificação. 

Apesar da divergência de opiniões quanto a região de crescimento 

conjunto, este conceito tem sido bastante utilizado para explicar a formação 

de estruturas euteticas em composições diferentes da eutética. Também é usa 

do pára explicar qualitativamente a presença de dendritas em composições eu 

téticas(*>90) e o aparecimento de envoltório (halo), que ê o envolvimento da 

fase proeutêtica pela outra, e frequentemente encontrado em ligas de compôs^ 

ções diferentes da eutética^ »̂ *) . 

Mollard e Flemings^"*^, mostraram que também ê possível o cresci­

mento de uma estrutura sem dendritas primarias, em solidificação unidirecio-

nal, com liga de composição diferente da eutética. É necessário, para tanto, 

alto gradiente térmico no líquido (G) e#baixa velocidade de crescimento (v). 

Numa liga de composição não eutética hã diminuição da proporção de dendritas 

e mudança da composição do eutetico ao se aumentar o valor da relação G/V, a 

tê se atingir um valor no qual a composição do eutético é a composição da lî  

ga e não hã dendritas. Verhoevem e Gibson(92) estudaram a variação da propojr 

ção das dendritas e Sharp e Flemings^^ estudaram a mudança de composição 

do eutetico interdendrítico. Mostraram estes autores, que a composição do eju 

tetico interdendrítico corresponde a composição de liga que pode crescer sem 

dendritas, nas mesmas condições de velocidades e gradiente de temperaturas u_ 

tilizadas. Assim, o limite, de composição (no campo hipo ou hipereutêtico), 

corresponde ao crescimento conjunto para dada relação G/V, pode ser obtida 

s implesmente determinando-se a composição do eutetico interdendrítico por mi_ 

crosonda. 

(59) 

I-Sollard e Flemings atribuirán o fato de obter-se estrutura eu 

tética com alto valor da relação G/V, coco devido ã supressão do superresf ria_ 

cento constitucional, e com base nisso calcularam e verificaram experimental̂  

mente a existência de um valor crítico da relação G/V, acima do qual ê possí 
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vel o crescimento sem dendritas primarias. C l i n e p o r sua vez aplicou tra­

tamento de perturbação da estabilidade da interface ̂ 9 5 \ para prever as condi 

ções em que há crescimento eutético. 

(96) 

Por outro lado, Jackson introduziu, no conceito de crescimento 

conjunto, o efeito do gradiente térmico nas velocidades de crescimento das den 

dritas e do eutético. Calculou para o sistema Pb-Sn as composições onde o eu­

tético tem maior velocidade de crescimento, e, portanto, a região na qual ele 

se forma. Houve uma razoável aproximação entre seus valores calculados e os 

(59) 

resultados experimentais obtidos por Mollard e Flemings . Desta forma Ja­

ckson mostrou que o conceito cinético da região de crescimento conjunto desen 

volvido para condições isotérmicas poderia ser estendido ao caso de solidifi­

cação unidirecional, onde se tem gradiente térmico na frente de crescimento. 

É interessante o exemplo do sistema Bi-Sn, pois hã determinação da 
~ — . . — . - (28) 

extensão da região de crescimento conjunto para condições isotérmicas e 

crescimento em solidificação unidirecional . Apesar destas experiências s£ 

rem diferentes, verificou-se em ambas a presença de dendritas de Sn, mesmo em 

ligas ligeiramente ricas em Bi com relação ao eutético. 

Foram determinadas, posteriormente, as regiões de crescimento con-
~ ~ • . ~ — . (98 99 100) 

junto, em função da relação G/V e da composição em vários sistemas ' ' 

isto é, a separação da região onde se forma eutético daquelas em que se tem 

formação de proeutético. Verifica-se que quando uma das fases é facetada, há 

tendência de deslocamento da região de crescimento conjunto para a região ri 

ca nesta fase, enquanto que, quando as duas fases são metálicas, a região é 

mais simétrica em relação a composição eutêtica, notando-se a influência das 

inclinações relativas das linhas "Liquidus". 

Outro fato que e. observado em solidificação unidirecional ê o apa 

- . 1 - (101) — 

recimento de envoltório da segunda fase sobre a fase metálica . Normal -

mente o envoltório observado ê constituido pela fase metálica, de forma seme 

lhante ao observado em solidificação convencional. A explicação encontrada 

para solidificação unidirecional nao e a mesma daquela da solidificação não 

direcional, mas também utiliza o fato da região de crescimento conjunto ser 

assimétrica em relação ã composição eutetica. 

Ligas Pb-Sn de composições nao euteticas, também apresentaram es 

truturas eutéticas coma utilização de altas velocidades de crescimento em 
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(102) 

(106,107) - , . „ . . - - . , , . .. 
mico ' , a histerese na transição eutetico-dendritas e ao efeito de 

G/V na morfologia das dendritas 

CINÉTICA DE CRESCIMENTO 

Na análise da cinética de crescimento, em regime estacionário, o 

superresfriamento AT em relação a tenperatura de equilíbrio do eutético,po 

de ser considerado como consposto de três parcelas: AT , AT, e AT, . 
r c* d k 

solidificação unidirecional . 0 aumento da velocidade de crescimento di­

minui o valor da relação G/V e seria esperado que altas velocidades não pro 

duziriam estruturas eutéticas. Por outro lado, a teoria da região de cresci­

mento conjunto explica a ampliação da faixa de composições em que hã cresci­

mento eutetico para maiores superresfriamentos, ou seja, maiores velocidades 

de crescimento. 

Os resultados da liga Pb-Sn, que apresentaram estruturas eutéti -

cas, em composições diferentes da eutética, com velocidades muito baixas 
(102) -

ou muito altas de crescimento , so puderam ser explicadas recentemente 
~ Í103Í 

com as determinações de Burden e Hunt , do superresfriamento para o cre£ 

cimento de dendritas, em função da velocidade de crescimento. Estes autores 

encontraram que o superresfriamento inicialmente diminui e depois aumenta com 

o aumento da velocidade de crescimento para gradientes de temperatura finitos. 

Verificaram que somente para gradientes muito baixos hã um aumento contínuo 

do superresfriamento, com aumento da velocidade de crescimento. Estes dados 

explicam a formação de eutetico em baixas e altas velocidades de crescimento, 

em termos de competição de crescimento entre os microconstituintes »105) ̂  

pois,o superresfriamento do eutetico sempre aumenta com a velocidade de cres 

cimento, 

Desta forma, parece certo que a extensão do intervalo onde há 

crescimento eutetico depende do gradiente térmico e da velocidade de cresci­

mento. Com baixos gradientes térmicos, o intervalo de composições onde há 

formação de eutético aumenta com a velocidade de crescimento. Com altos gra 

dientes térmicos, ele é proporcional a relação entre o gradiente térmico no 

líquido ã frente da interface e a velocidade de crescimento. 

Outras contribuições recentes no campo de solidificação unidire -

cional de euteticos, referem-se: ao efeito da difusão devida a gradiente tér 

tran; 

(92) 
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6 T c e o superresfriamento necessário para promover um gradiente 

de difusão entre os centros das fases. Este termo constituí a diferença de 

temperatura entre a temperatura de equilíbrio e o ponto da linha "Liquidus" 

metaestavel> correspondendo a composição, num dado ponto na interface da fa 

se. Este superresfriamento i máximo no centro da fase, onde a segregação de 

soluto é maior, e nulo na junção entre as fases onde a composição é a corapo_ 

sição eutética. 

AT^ e o superresfriamento devido ao raio de curvatura da frente 

de crescimento da fase. Varia de zero, no centro da fase, ate um valor maxi 

mo na junção com a outra fase. No estudo de eutéticos lamelares e fibrosos, 

que crescem com interface plana e isotérmica, considera-se que AT c + AT^ se 

mantém constante. 

AT^ é o superresfriamento cinético, devido ao fato do crescimen 

to não ocorrer em equilíbrio, existindo uma certa energia de ativação para 

o processo de transferência e para a ligação dos átomos ao solido. 0 valor 

deste superresfriamento ê dependente do mecanismo de crescimento, e no caso 

dos metais, e muito pequeno em relação aos outros superresfriamentos e por 

isso desprezado. Este fator torna-se importante quando hã a presença de fa 

se com a > 2, de caráter nao metálico. 

A analise da cinética de crescimento, tem sido realizada para os 

eutéticos normais, lamelares e fibrosos, onde a interface é plana e isotér-
f37 76^ 

mica " . Para que a interface se mantenha isotérmica em cada lamela,con 

sidera-se que a variação da temperatura de equilíbrio devido a segregação 

em cada ponto da lamela e compensada por variação de curvatura, de tal for­

ma que AT^ + AT^ se mantenha constante. As equações matemáticas tendem a 

uma expressão contendo as variáveis: 

V - velocidade de crescimento 

AT - superresfriamento 

X - espaçamento interlamelar 

A equação obtida fe resolvida supondo-se a velocidade de crescimen 

to máxima ou o superresfriamento mínimo, chegando-se ãs relações: 

1ZV - constante [l| 
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AT 2 

• constante J2j 

A relação tem sido verificada em muitos trabalhos experimen -
. (108,109) ' , , . . 

tais . Entretanto, outros valores obtidos em estudos experimentais 

se ajustam a \ «= A V" n (onde n varia de 0,35 a 0 , 5 0 ) ( 6 ^ . A relação J2 | , 

também foi confirmada experimentalmente(110,111). 

Ou'ras determinações experimentais têm sido efetuadas, no sentido 

de verificar as hipóteses de mínimo superresfriamento e máxima velocidade de 

crescimento dos eutéticos. Prevê-se que a relação A 2V ê função da fração yo 

lumêtrica das fases do eutético. As experiências sao realizadas verificando-
. ~ , . _ - , „(112 a 114) - . . -

se a variação de A em função de V para varias composições diferen_ 

tes da eutêtica e estrutura eutêtica, ou seja, no interior da região de crej^ 

- _ n _ • ^ - i - J - J • - (105,111) 

cimento conjunto. Outra maneira utilizada, e a determinação experi­

mental de A e AT em função de V e calculam-se os termos nao conhecidos da 

equação teórica (energia de superfície), antes de se considerar qualquer crí_ 

têrio. Traça-se a curva teórica de superresfriamento e comparam-se os valo -

res experimentais com os mínimos da curva. Os resultados destas experiências 

parecem confirmar que a condição de mínimo superresfriamento é obedecida. 

As relações cinéticas de cre*scimento apresentadas anteriormente 

são para eutéticos do tipo nao-facetado/nao-facetado onde o superresfriamen­

to cinético é desprezível. Nos eutéticos facetados/nao-facetados a análise 

cinética ê mais difícil, pois além da existência do superresfriamento cinêti_ 

co a interface de crescimento pode nao ser plana. 

Lesoult e Turpin^^"^ estudaram o eutético no ferro fundido cin -

zento, onde além dos superresfriamentos AT c e AT^ foi também considerado 

AT, , para crescimento com.interface plana e isotérmica. Neste tratamento mos 

traram que a relação X 2V = constante também é obedecida, e sugeriram que oû  

tros sistemas eutéticos podem ser tratados da mesma forma. Estes autores mos­

traram ainda que o superresfriamento cinético influi na relação entre AT e V. 

Hellawell, por outro lado, na discussão do trabalho de Lesoult e 
(115) 

Turpin , considerou que o superresfriamento cinético também ê desprezí­

vel nos eutéticos nao-facetados/facetados . Posteriormente foram apresentados 

dois trabalhos sobre ligas Al~Si • 1 1?) j onde são reafirmadas as observa­

ções. Toloui e Hellawell(H?) mostraram ainda, que no eutético Al-Si, onde a 
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interface de crescimento não e isotérmica, há influência do gradiente térmico 

sobre as relações de cinética e propuzeram as seguintes relações aproximadas: 

X « A V ~ 1 / 2 G ~ 1 / 3 

¿ T = B V 1 / 2 G ~ 1 / 2 

Estas expressões se reduzem ãs relações deduzidas para euteticos nor 

mais, quando G é considerado constante. 

Verifica-se, portanto, que no caso dos euteticos nao-facetados/ nao-

facetados, houve tanto progresso na análise teórica quanto nos resultados ex 

perimentais, enquanto que para os sistemas facetados/nao-facetados, somente 

mais recentemente, é que tem sido discutidos, e existem ainda muitas dúvidas. 

Outros estudos cinéticos sao necessários para um melhor entendimento 

das diversas estruturas eutéticas, principalmente as correspondentes aos eute 

ticos não-facetados/facetados . Neste caso, a dificuldade está em estabelecer 

um modelo para os euteticos irregulares. Quando se tem crescimento com inter­

face plana, a situação é mais simples, e há o tratamento de Lesoult e Tur 

pin^*-^, com base no superresfriamento cinético. As relações entre X e V são 

idênticas àquelas obtidas para os euteticos normais (nao-facetados/não-faceta 

dos). No entanto a relação entre V e AT é diferente, e parece que os resulta­

dos experimentais confirmam em parte, o tratamento teórico, necessitando, en 

tretanto outros dados experimentais de V e AT para que o modelo possa ser com 

provado. Além disso, os modelos de crescimento com interface plana nao expli­

cam os coeficientes experimentais diferentes de dois na relação èntre-X e V. 

SISTEMAS BINÁRIOS Zn-Mg, Al-U e Al-Th 

Sistema Zn-Mg 

(118^ 

Parte do diagrama de equilíbrio das ligas Zn-Mg é apresentada 

na Figura 3. As ligas ricas em Zn apresentam um eutético com 3% de Mg a 36A9C 

e um perítético com 15,7% de Mg a 381 °C. A solubilidade sólida máxima de Mg 

no Zn é de 0,16Z na temperatura eutética e as soluções sólidas intermediárias 

restritas na região rica em zinco, dispoem-se próximas da composição que cor 

responderia aos compostos Mg£Zn^ e MgZn^. Adota-se a notação de Han -

s e n ( H 9 ) q u e denomina estas soluções sólidas intermediárias como fase MgZn_ e 



Fig. 3 - Diagrama de equili 
brio Zinco-Magnésio, no in­
tervalo de composições 0-20% 
Magnesio, em peso. 

f i ( . 4 - Diagrama de equiH 
ltio MucTnio-Urônio, no in­
terveio da composições 0-80% 
t:¡r*nie, ttm peso. 
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e fase f ^ Z n ^ e a solução sólida terminal, fase (Zn). A tabela I apresenta 

as características cristalográficas e as densidades destas fases. 

Nestas ligas podem-se formar dois eutéticos, un de equilibrio, com 

posto de (Zn) e M g ^ Z n ^ e outro de não equilíbrio de (Zn) e M g Z n , ^ ) . Hunt e 

Chilton^-*) propuseram que o eutético de nao equilíbrio se forma desde que o 

l^Zn.^, composto de equilibrio, nao se nucleie. 0 eutético de equilibrio 

foi estudado em solidificação unidirecional^O) e mostrou-se que se apresen­

ta em tres morfologias: lamelar, fibrosa ou complexa regular. A estrutura do 

eutetico de equilíbrio, com tendência a formar estruturas complexas regula -

res, passa de complexa regular a quase regular, ao se aumentar a velocidade 

de solidificação(56) m 

T A B E L A - I 

Característicos das fases do sistema Zn-Mg 

Fase Estrutura cristalina 

Parâmetros da célula 

Unitária 

0 

C A ) 

Densidade 

(g/cm 3) 

* 
Zn hexagonal 

a - 2,665 

c « 4,943 
7,139 

** 
M g 2 Z n l l cubica a - 8,55 

* 
MgZn 2 

hexagonal a » 5,22 

c = 8,50 

5,20 

* CRYSTAL DATA. Determinative tables. DONNAY, J.D.H. Ed, America Crystallo-

graphic Association, 1963, p. 768 e 755. 

** HANSEN, M. - Constitution of Binary Alloys. Mcgraw-Hill, New York, 2ÜL ed. 

1958, p. 930. 

0 eutetico formado por (Zn) e MgZnj tem morfologia em espiral ' . 

Fullman^^ determinou o angulo de abertura da espiral, encontrando o valor de 

179 e considerou ser esta morfologia consequência da anisotropia das velocidjj 

des de crescimento. Foram determinadas as relações de orientação entre as fa 
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ses (Zn) e MgZn 2 em solidificação u n i d i r e c i o n a l ^ , podendo-se calcular os pia 

nos das interfaces com referencia a cada fase, a partir do angulo de abertura. 

Resultarem de tais cálculos, planos de altos índices, sendo assim difícil de 

relacionar com interfaces de baixa energia. 

Pode-se calcular as frações volumétricas das fases na composição eu 

tética, utilizando-se a expressão: 

V A N A P B 

"B P A 

onde: 

V./^n ~ relação entre as frações volumétricas das fases 
A B 

m^/nig - relação entre as massas das fases 

p_/p, - relação entre as densidades das fases 

Neste cálculo são feitas as st^ul-ntes^p* ,-.;-YTli?.çoes : as solubilidades 

solidas são normalmente pequenas e. consl aerarse o e te tiento puro, o intermetãli 

co é considerado como composto ^ste-^Lometrico £ Ô S densidades utilizadas são 

a temperatura ambiente. 

Calculando-se para o eutético (Zn)-MgZn 2 obtém-se 24,3% para a fra -

ção volumétrica da fase M g Z ^ . 

Na presença de proeutéticos ocorrem as seguintes morfologias: (Zn) 

como dendritas, MgZn» idiomorfo na forma de hexágonos ocos.e Mg-Zn.,., idiomor -
(5) 

fos com forma quadrada 

Podenrse mencionar aqui alguns resultados relativos a outros siste -

mas que apresentara morfologia em espiral. Minkoff e L u x ^ ^ ' * ^ ^ descrevem a 

morfologia em espiral no eutético (Al)-ligSi, em que os cristais primários de 

Mg„Si se apresentam na forma de "hoppers" (funis). Outra forma em espiral foi 
• (122) 

encontrada no sistema EaKbO^-SrNbO^ . Neste caso os proeutéticos forman es 

pirais,e a espessura do segmento da espiral diminui para o centro da mesma, 

tendo sido ainda proposto que sua formação se inicia na parte externa. Nao foi 

encontrada influencia do gradiente térmico sobre a direção de crescimento da 

espiral e estas eram prismáticas e nao piramidais, como no caso dos 
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eutéticos. 

Sistema Al-U 

«• . (2) - -

0 diagrama de equilíbrio da região rica em alumínio é mostrado 

na Figura 4. Nesta região do diagrama pode-se ressaltar o ponto eutético a 

13% ü e 646 9C,e o ponto peritetico a 68,8% U e 732 9C. A solubilidade mãxi^ 

ma de urânio no alumínio é de 0,06% â temperatura eutética. A tabela II a-

presenta as características cristalográficas e as densidades das fases pre­

sentes nesta faixa de composições. 

T A B E L A - II 

Característicos das fases do sistema Al-U 

Fase Estrutura cristalina 

Parâmetros da célula 

Unitária 

0 

( A ) 

Densidade 

(g/cm 3) 

Al Cubica face 
a • 4,049 

Al 
a • 4,049 2,7 

centrada 
* 

a - 4,41 

UA1 4 
Ortorrômbica b = 6,27 5,7 t 0,3 

c =13,71 

UAI, 
Cubica simples 

a = 4,287 6,8 

o (tipo AuCu,j) 

* ROUGH, F .A. ; BAUER, A.A., - Constitution of Uranium and Thorium Alloys. BMI-

1.300, 1958, p. 12. . * 

0 eutético (Al)-UAl^ apresenta tendência para morfologia em espi­

ral coro forma de l o s a n g o ^ . Verificou-se que as estruturas de ligas de com­

posições eutética e hipereutética apresentam dendritas de (Al) e eutético, 

e sempre que ocorre a fase primária UAl^, ela apresenta-se com um envoltório 

da fase ( A l ) ^ 1 » 1 2 3 ^ . Sugeriu-se que o conceito cinético de crescimento con -

junto pode ser aplicado para explicar estes f a t o s ^ \ 
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Calcularam - se as frações volumétricas das fases, do euteti 

co (Al)-UAl^ utilizando o valor 5,7 g/cm para densidade do UAl^. Obteve -

se, desta forma, a fração volumétrica de 10% para o UAl^. 

Nas ligas de composições hipoeutéticas a fase (Al) proeutética a-

presenta-se como dendritas; nas composições hipereuteticas podem-se ter criŝ  

tais de UAl^ e/ou UAl^. Os cristais de UAl^ apresentam-se principalmente com 

a forma de losangos vazados, enquanto que o UAl^ se apresenta com forma apro 

ximadamente quadrada, quando observados em secção plana. 

Sistema Al-Th 

A Figura 5 mostra parte do diagrama Al-Th^ que apresenta um euté-

tico cora 20,4% de Th a 630 9C, e um peritético com 74,1% de Th I 1.120 9C. A 

máxima solubilidade do tório no alumínio é de 0,8% a temperatura eutética. A 

tabela III apresenta as características cristalográficas e as densidades das 

fases presentes. 

T A B E L A - III 

Característicos das fases do sistema Al-Th 

Fase Estrutura cristalina 
Parámetros da célula 

Unitaria 

( A ) 

Densidade 

(g/cm3) 

Al Cubica face 

centrada 
a = 4,049 2,7 

ThAl3 Hexagonal a = 6,500 

c » 4,626 
6,14 

ThAl2 Hexagonal a = 4,388 

c = 4,162 • 
7,0 

* ROUGH, F.A.; BAUER, A.A. - Constitution of Uranium and Thorium Alloys. 

BMI-1.300, 1958, p. 98. 
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Não existem trabalhos sobre as microestruturas destas ligas^ 0 sis­

tema Al-ThAl^ é também citado como apresentando morfologia em e s p i r a l a ) . Ob-

teve-se 14,3% de fração volumétrica para o ThAl^, ao se fazer os cálculos pa 

ra determinação das frações volumétricas das fases, no eutético (Al)-ThAl-. 

OBJETIVOS DESTE TRABALHO 

O presente trabalho tem por objetivo estudar os seguintes aspectos 

da transformação eutética nos euteticos (Zn)-MgZn2> (Al)-UAl^, (A^-ThAl^: 

- Verificar as estruturas de solidificação de ligas em composições 

próximas da eutética, principalmente quanto a sequencia de solidificação e 

morfologias resultantes. 

- Estudar aspectos da morfologia em espiral dos três euteticos e 

analisar os fatores determinantes desta morfologia. 

- Verificar o efeito da variação da velocidade de crescimento so -

bre a morfologia destes euteticos, e analisar as variáveis que influem nas mor 

fologias obtidas. 

- Obter experimentalmente a relação de dependência da distancia en 

tre os segmentos da espiral ( A ) com a velocidade de crescimento ( V ) , para 

o eutético (Zn)-MgZn2» procurando-se correlacionar com os modelos cinéticos 

de crescimento desenvolvidos por Jackson e Hunt^'^ e Lesoult e T u r p i n ^ ^ ^ \ 
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CAPITULO III - MATERIAIS E MÉTODOS 

PROCEDIMENTO GERAL 

O procedimento geral consistiu em se produzir ligas de composições 

conhecidas esolidificá-las unidirecionalmente, com determinados valores de V 

(velocidade de crescimento da interface sólido-líquido), e estudar as micro-

estruturas e morfologias resultantes. Fundamentalmente, o processo de solidi^ 

ficação unidirecional consiste em deslocar o material do interior de uma zo­

na quente, para uma zona fria, com velocidade constante. Normalmente, para a 

realização deste tipo de experiência, coloca-se a liga em um recipiente, que 

por sua vez, situa-se no interior de um forno submetido a um gradiente detém 

peratura. Após a fusão da liga, provoca-se um movimento relativo entre forno 

e o recipiente, com velocidade constante, de maneira que o gradiente de tem­

peratura atua na liga, produzindo solidificação unidirecional. 

Pode-se movimentar o recipiente ou o forno, sendo melhor deslocar 

o forno pois evita-se vibração no recipiente, o que pode produzir perturba 

ção durante a solidificação. Duas são as direções de movimento mais utiliza­

das, a vertical e a horizontal. Ê mais conveniente a disposição vertical ,pojr 

que nesta direção nao existe corrente de convecçao no líquido. Quando ocorre 

convecçao pode-se alterar totalmente a distribuição dos elementos na frente 

d a interface. 

Quando se mantém inalteradas as relações entre a zona quente e a 

zona fria, ou seja, quando o gradiente térmico nao se altera, a velocidade 

de avanço da interface é igual ã velocidade de movimentação do forno. Na rea 

lidade sabe-se que mesmo neste caso verificam-se variações de velocidades de 

crescimento e de gradiente térmico ao longo da amostra, principalmente junto 

ãs extremidades da mesma, onde se alteram as condições de fluxo de calor. No 

entanto, na região media de amostras suficientemente longas, admite-se esta­

do estacionário, e considera-se que a velocidade de crescimento coincide com 

a velocidade de movimentação. Quando se deseja o gradiente térmico no liqui­

do, é preciso proceder-se a sua determinação por análise térmica. 

EQUIPAMENTO 

A preparação das ligas Al-Th foi feita em cadinhos de grafita, u 

tilizando forno de alta frequência KWG (1000 kHz) e potência máxima de 25kW 
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e das ligas Zn-Mg e Al-U em forno de mufla de potencia 15 kW. 

Para as experiências de solidificação unidirecional foi construí­

do um equipamento com movimentação vertical do forno. A Figura 6 apresenta o 

seu esquema, que mostra as posições relativas do forno, refrigeração, reci -

piente com liga e o sistema de movimentação. A Figura 7 mostra o equipamento 

e suas partes componentes. 

0 forno e sistema de refrigeração estão sobre uma placa suporte 

sustentada por uma barra de aço móvel. Os eixos do forno e da barra de aço 

estão deslocados, de aproximadamente 20 cm. Uma rosca na extremidade infe -

rior desta barra e uma polia, permitem o deslocamento do forno com curso de 

17 cm, tanto no sentido ascendente quanto no descendente. Esta polia está li_ 

gada a um redutor, que por sua vez é acionado por um motor de velocidade va 

riável. As conexões são feitas através de polias e correias. Com o motor per 

mitindo variação de velocidades e ainda troca de correias e polias, obtém-se 

velocidades de movimentação do forno no intervalo de A a 400 mm/h. 

0 forno consiste de um tubo central de quartzo de diâmetro 22 mm, 

ao redor do qual foi feito um enrolamento de fio de Kanthal que permite cor­

rente máxima de 10 A, controlada por meio de um reostato. A temperatura do 

forno é mantida uniforme por meio de controladores proporcionais de tempo, 

ligados a um termopar cromel-alumel, colocado junto ã resistência, na região 

central do forno. Na parte inferior do forno, tem-se um recipiente com nível 

de água constante, para promover maior gradiente térmico na extremidade infe 

rior do forno. 0 forno e preso ã placa suporte por meio de três pinos, que o 

mantêm acima do recipiente de refrigeração, que também é preso na placa su­

porte. Ha uma abertura na região inferior do recipiente, coincidente com um 

furo na placa suporte. Esta abertura ê coaxial com o eixo central do forno, 

para permitir a colocação do tubo que conterá a liga. Tem-se duas aberturas 

de saída de água no recipiente, uma inferior, por onde passará o tubo com ma 

terial, e outra superior, para o nível de água constante. 0 tubo utilizado 

para conter a liga é de alumina recristalizada. Ele passa dentro do forno tu 

bular e do recipiente com água e é fixado nas duas extremidades,- por uma es­

trutura de aço lateral independente. Esta estrutura tem duas barras horizon­

tais com dispositivos de fixação do tubo. A extremidade inferior do tubo ê 

encaixada num pino de aço e há um recipiente para recolher a ãgua que passa 

pela abertura inferior do recipiente de refrigeração, e na região superior 

ele é fixado por meio de parafusos colocados em um anel. 



Fig. 6 - Esquema do disposi^ 

tivo de solidificação unidi^ 

recional. 

Fig. 8 - Vista parcial do e 

quipamento de solidificação 

unidirecional mostrando o 

forno, o recipiente de água 

e o tubo cerámico. 
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O encaixe inferior é totalmente vedado, e no extremo superior do 

tubo é colocada uma peça através da qual se faz injeção de argónio de alta 

pureza para evitar oxidação da amostra. 

Existem possibilidades de ajuste, para que durante a movimentação 

do forno e recipiente de água, o tubo mantenha-se livre, sem tocar as partes 

que constituem os contornos das aberturas por onde passa. A Figura 8 apresen 

ta um detalhe do equipamento, onde se observa o tubo colocado no interior do 

forno e do recipiente de agua. 

A microscopia ótica foi realizada com auxilio de um banco metalo-

gráfico MM-5 e um fotomicroscópio Zeiss , e para a microscopia eletrônica de 

varredura, usou-se um aparelho Cambridge S-A. Foi usado o equipamento automa 

tico analisador de i m a g e m C 1 2 ^ ) , microvideomat Zeiss, para determinação dos 

parámetros de metalografía quantitativa. Foi também utilizado uma microsonda 

Cambridge M-5, para análise química localizada. 

TÉCNICA EXPERIMENTAL 

Preparação das Ligas 

As ligas Al-U e Zn-Mg foram" preparadas respectivamente, por 

dissolução de urânio e de magnésio metálicos em alumínio e zinco. As ligas 

Al-Th foram preparadas por redução de ThOj por alumínio líquido^ 2-*). 

Os materiais de partida empregados foram: Zn - 99,9%, Mg - 99,92 

e Al - 99,99%. 0 urânio metálico, foi obtido por redução de UF, nuclearmente 

puro com Mg, e posteriormente refinado a vácuo ' . Deste urânio metãli 

co tem-se análise dos elementos metálicos que totalizam cerca de 0,1%. Como 

se ve a pureza não é muito elevada, podendo-se esperar o mesmo das ligas 

Al-Th, que foram obtidas utilizando-se alumínio comercialmente puro com 

9 9,5% de Al. Ê conveniente mencionar que os trabalhos sobre morfologia geral^ 

mente são efetuados utilizando-se materiais de alta pureza. Assim, existe 

maior tendencia para estruLura celular, nas ligas'acima, com maior quantida­

de de ii^purezas. Além disso, as morfologias eutéticas, destas ligas, podem 

ser alteradas se as condições de pureza das ligas forem modificadas. 

0 preparo da Ü £ a foi realizado ao ar para as ligas Zn-Mg e Al-U. 

Fundia-se inicialnente o metal presente era naior quantidade, adicionando -se 
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em seguida, progressivamente, o outro metal em fragmentos• Intermitentemente 

o líquido era agitado com um bastonete de grafita para se obter uma boa homo 

geneização. A temperatura de fusão utilizada foi de 800 ?C para Al-U e 5009C 

para Zn-Mg, para as composições próximas do eutêtico. Após a homogeneização 

fazia-se o vazamento em lingoteiras de grafita pré-aquecidas. 

(125) 

Para obtenção de ligas Al-Th , fundia-se inicialmente crioli-

ta, depois adicionava-se alumínio e em seguida adicionava-se progressivamen­

te o oxido de tório em pó, para ser reduzido na interface pelo alumínio em 

excesso. A operação era realizada ã temperatura de aproximadamente 1.050 9C 

e demorava-se cerca de 30 minutos, quando se efetuava o vazamento da liga e 

da criolita. Nao houve preocupação com os rendimentos obtidos na redução e 

procurou-se obter ligas de composição próxima da eutetica. Após a separação 

da criolita da liga, esta era fundida novamente, ao ar, agora ã temperatura 

de aproximadamente 800 9C. 

A liga obtida foi sempre refundida para maior homogeneidade e os 

lingotes vazados tinham o diâmetro a ser utilizado na solidificação unidire-

cional. Os lingotes das ligas Al-U e Al-Th tinham 120 mm de comprimento e 8 

m m de diâmetro aproximadamente e os de Zn-Mg tinham 90 inm e 6 mm de compri -

mento e diâmetro, respectivamente. As estruturas destes lingotes foram obser 

vadas metalograficamente e sao apresentadas nos resultados como estruturas 

brutas de fusão ou de lingotes convencionais. Posteriormente era efetuada a 

analise química destas ligas, cuja composição média é apresentada nos resul­

tados . 

Solidificação Unidirecional 

Os lingotes, preparados como descrito, eram colocados no interior 

do tubo cerâmico e iniciada a passagem de gãs inerte. Ajustava-se a vazão de 

água para que o recipiente nao transbordasse e ligava-se o forno para que a-

tingisse a temperatura desejada. Após atingida a temperatura, esperava-se a-

proximadaraente 20 minutos antes de iniciar a movimentação, para que houvesse 

homogeneização da temperatura do conjunto. As temperaturas utilizadas no for 

no foram 800 9C para as ligas Al-U e Al-Th e 470 9C para as ligas Zn-Mg. 

Para as ligas Al-U e Al-Th deixava-se uma região inicial sem fun­

dir* Nas experiências iniciais com Zn-Mg também procedeu-se desta maneira,nas 

foi verificado que assim não se conseguia o eutêtico metaestável (Zn) + MgZn2 
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o que era conseguido somente quando se fundia todo o lingote. Estes fatos S£ 

rão melhor discutidos posteriormente. Para facilitar a retirada e evitar con 

taminação por contacto com o encaixe de aço da extremidade inferior, os lin­

gotes de Zn-Mg eram colocados dentro de tubos de alumina com uma das extremi 

dades fechada, e estes por sua vez, colocados no interior do tubo cerâmico. 

Admitiu-se que a velocidade de crescimento da interface era igual 

a velocidade de movimentação do forno. Normalmente era examinada a microes -

trutura da parte média do lingote, onde e mais provável que esta condição o 

corra. Por outro lado, dois fatos mostraram que esta hipótese satisfatória: 

1 ) houve coincidência entre o deslocamento do forno e a distância medida en­

tre as interfaces, de início de solidificação e de transição brusca de velo­

cidade (experiências com Al-U e Al-Th , onde havia uma parte inicial do lin­

gote sem fundir, mostraram interface de início de solidificação; o aumento 

brusco de velocidade após determinado deslocamento, mostrou a interface de 

transição de velocidade); e 2) houve igualdade de espaçamento entre os seg­

mentos de espirais para o eutético (Z^-MgZnj, em diversas posições ao Ion 

g o do lingote. 

Normalmente as experiências foram realizadas deixando-se percor­

rer uma certa distância (aproximadamente 6 cm) com velocidade constante, au 

mentando-se bruscamente a velocidade, girando manualmente a polia de movi -

mentação do forno, para uma velocidade muito superior, da ordem de 25.000mm/h 

não constante. Assim obteve-se, em corte longitudinal do lingote, a interface 

de crescimento bem delineada, no instante da mudança brusca de velocidade. 

Nos resultados de solidificação unidirecional (micrografias), indica - se a 

velocidade de crescimento utilizada. Quando se mostra estrutura de transi­

ção correspondente a cudança brusca de velocidade, apresenta-se somente a 

velocidade de crescimento da região solidificada com velocidade constante. 

Ensaios 

Foram sempre efetuados exames macroscópicos após um ligeiro lixa-

mento superficial e ataque, para observar o efeito de direcionalidade e as 

posições de interesse nos lingotes solidificados unidirecionalmente. As li­

gas de alumínio foram atacadas por solução aquosa de NaOH a 5Z e as ligas de 

Z n por ãcido clorídrico diluido. 

Os lingotes refundidos e de solidificação unidirecional foram exa 
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minados por microscopia ótica. Os. lingotes eram seccionados, extraidos corpos 

de prova que eram embutidos em baquelite; seguia-se lixamento mecânico úmido, 

em lixas de carboneto de silício n9s 180, 320, 400 e 600 e polimento com pas 

ta de diamante de 6u e lu. Esta sequencia foi adotada em todas as ligas. Para 

as ligas de alumínio, procedia-se a um polimento final com oxido de magnésio 

(lu). As observações das microestruturas das ligas de alumínio foram realiza­

das após ataque por solução de ácido fluorídrico a 1%, e das ligas de Zn por 

nital a 27.. 

Alguns corpos de prova de liga Al-U foram polidos eletroliticamente 

em solução com a seguinte composição volumétrica: 

ácido perclórico - 20% 

álcool etílico - 70% 

etileno glicol - 10% 

Efetuaram-se determinações do espaçamento (distância) entre os ség 

mentos de espiral, no eutético Zn-MgZtij, que apresentou morfologia em espiral 

regular. A distância entre os segmentos da espiral (espaçamento entre as espi 

ras) e a distância entre duas espiras sucessivas de uma das fases, medida en­

tre centros. Estas medidas foram realizadas nas secções transversais ã dire -

ção de crescimento da solidificação unidirecional por meio de dois métodos.No 

primeiro, as determinações foram feitas diretamente através de imagem projetja 

da, medindo-se as distâncias entre os centros de uma fase, em direções perpe_n 

diculares aos segmentos. Foram assim feitas medidas para todas as direções 

dos segmentos da espiral. Em cada amostra eram medidos 81 conjuntos de segmen 

tos de espirais. No segundo método, mediam-se com auxílio do microvideomat,as 

distâncias entre os centros dos segmentos das espirais, mas em direções ao a-

caso. Neste caso as medidas eram realizadas também em regiões com estruturas 

menos regulares. Por este método foram realizadas medidas em 100 campos dife­

rentes, obtendo-se ura valor médio mais preciso, apesar do grande desvio pa -

drao, pois as direções de medida eram quaisquer. 

As observações por microscopia eletrônica de varredura, foram fei­

tas em amostras atacadas seletivamente, ou seja, dissolução de uma fase perma 

necendo a outra inalterada. Estas observações foram realizadas nas ligas Al-U 

e Al-Th, atacadas por solução aquosa de NaOH a 5%, ã temperatura de 70 ° C Os 

tempos de ataque variaram de 3 a 20 minutos. Obteve-se assim um ataque prefe­

rencial do alumínio, ficando inalteradas as fases UAI. e ThAl_. 
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Determinaram-se ainda por microsonda, as composições do eutético 

obtido nas ligas Zn-Mg, utilizando tensão de 30 kV. Estas composições foram 

determinadas também eà ligas com estruturas nao eutéticas, nas regiões entre 

as fases primarias. Foram realizadas contagens de raio X de Zn-K^ e Mg-K Q em 

uma área de 15 x 15 um para obter uma média das duas fases presentes. Foram 

feitas medidas em 10 posições diferentes e 5 contagens de 10 segundos em ca 

da posição. Como o interesse era verificar a variação relativa entre as com­

posições obtidas, não houve a preocupação de se recorrer aos fatores de cojr 

reçao. As determinações foram realizadas nas mesmas condições de corrente do 

feixe eletrônico e comparadas entre si. 
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CAPITULO IV - RESULTADOS E DISCUSSÃO 

LIGA Zn-Mg - RESULTADOS 

Apresentam-se inicialmente as microestruturas de ligas Zn-Mg de com 

posições próximas da eutética no estado bruto de fusão. Estas estruturas fo 

ram obtidas em pequenos lingotes de 6 mm de diâmetro por 90 mm de comprimen­

to (figuras 9 a 18). Verificou-se a presença dos dois eutéticos possíveis nes 

te sistema para ligas ricas em Zn, ou seja eutético ( Z ^ - M g ^ Z n ^ , de equil£ 

brio, e o eutético metaestãvel ( Z n ^ M g Z ^ . 

Nas ligas hipoeutêticas, com menos de 3% de Mg, verificou-se a pre 

sença de dendritas de (Zn) (solução sólida de magnésio em zinco) e eutéti­

co interdendrítico. Na liga com 2% de Mg observou - se somente o eutético 

(Zn)-MgZn2« A Figura 9 apresenta a micrografia desta liga, onde se nota a 

tendência para o crescimento das fases do eutético em varias direções. 

Quando se aumentou a proporção de magnésio na liga, obtiveram-se no 

mesmo lingote os dois eutéticos, e menor quantidade de dendritas de (Zn) co 

mo mostra a Figura 10. Ha maior quantidade de eutético (Zn)-MgZn2, junto ã 

superfície lateral do lingote, e em direção ao centro cresce a proporção de 

eutético (Zn)-Mg2Zn^^. Observa-se assim o eutético de não equilíbrio disper­

so numa matriz de eutético de equilíbrio. Verifica-se também, nesta figura, 

que o eutético (Zn)-MgZn2» localizado mais ao centro do lingote, estã quase 

sempre associado a dendritas de (Zn). 

A Figura 11 apresenta com maior ampliação detalhe de região, consti^ 

tuida somente por dendritas de (Zn) e eutético (Zn)-MgZn2» mostrando contcir 

nos bem definidos entre os grãos eutéticos. As Figuras 12,13 e 14 mostram as 

pectos da região mais ao centro do lingote, onde se tem os dois eutéticos, eŝ  

tando o eutético (Zn)-MgZn2 como grãos isolados. Estas figuras apresentam a 

diferença entre os dois eutéticos e o desenvolvimento em espiral do eutético 

(Zn)~MgZn2- A Figura 12 apresenta uma espiral desenvolvida, com morfologia 

hexagonal, e outro grao eutético com forma externa hexagonal. Encontrou - se 

com frequência, nestes lingotes, contornos de grao com formas idênticas a da 

espiral do eutético. As Figuras 13 e 14 apresentam secções de corte do euté­

tico (Zn)-MgZn2» mais próximas da longitudinal, podendo se observar como se 

desenvolve a espiral e a sua frente de crescimento. 



Fig. 9 - Microestrutura da 

Liga Zn-2,0%Mg hipoeutéti -

ca. Estrutura dendritica de 

(Zn) e eutético (Zn)-MgZn2 

interdendrltico. Ataque: 

Nital. Aumento: 1.500X. 

Fig. 10 - Estrutura de lingote 

da Liga Zn-2,8%Mg, junto a su 

perfície. A região escura deli 

neia o contorno do lingote. Den 

dritas da fase (Zn) e os eutê-

ticos (Zti)-MgZn2 e (Zn) Mg2Zn]i 

mais claro. Ataque: Nital. Au 

mento: 90X. 

Fig. 11 - Microestrutura 

da Liga Zn~2,8%Mg, hipo-

eutética. Detalhe re­

gião apresentada na iig. 

10, com dendritas de ta 

se (Zn) e eutético (Zn)~ 

MgZn2- Ataque: Nital. Au 

mento: 750X. 

\ 



Fig. 13 - Estrutura de iiga 
Zn-2,8%Mg. Eutético(Zn)-MgZn2 

com dendrita de (Zn) no seu 
interior e eutetico 
(Zn)-Mg 2Zn l l. Os contornos en 
tre os dois eutéticos definem 
a frente de crescimento do 
eutético (Zn)-MgZn2. Ataque: 
Nital. Aumento: 900X. 

Fig, 14 - Outro aspecto se 
melhante ao apresentado na 
Fig. 13.Eutético (Zn)-MgZn2 
dendritas de (Zn) e eutéti 
co (Zn)-Mg2Zn^j. Liga 
Zn-2,8Zí1g. Ataque: Nital. 
Aumento: 1.200X. 
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A morfologia do eutético (ZiO-Mg^n^ nao está bem definida nas mi 

crografias apresentadas. Conforme a Figura 15, este eutético apresenta - se 

quase sempre na forma de espinha de peixe. 

Nenhum dos lingotes estudados apresentou estrutura exclusivamente 

eutética. Notou-se sempre a presença de constituintes proeutêticos, seja co 

mo dendritas de (Zn) em ligas com menos de 3% de Mg, seja como partículas i-

diomorfas de M g Z ^ para maiores teores de Mg. 

As ligas hipereutêticas apresentaram os dois eutêticos e partículas 

proeutéticas de M g Z ^ - Notou-se, nestas ligas uma tendência para localização 

do eutético (Zn)-MgZn2 mais na superfície do lingote. A Figura 16 apresenta 

uma região do lingote onde se observam os dois eutêticos e partículas de 

MgZn2» proeutéticas, que apresentam, em sua maioria, formas hexagonais vaza_ 

das. 0 eutético (Zn)-Mg2Zn^ parece não ter nenhuma relação com o proeutêti-

co, enquanto que o eutético (Zn)-MgZn2 parece ter-se nucleado no proeutético, 

observando-se a formação de um pequeno halo de (Zn) em torno do mesmo. Este 

fato também pode ser observado na Figura 17, onde se nota a relação entre 

proeutéticos e eutêticos, podendo-se notar, em algumas regiões, o contorno 

externo hexagonal, do eutético (ZiO-MgZnj, com a mesma forma do proeutético 

que ocupa a posição central do hexágono. Na Figura 18 pode-se observar as 

morfologias do proeutético M g Z ^ , com suas formas hexagonais, bem como for -

mas retangulares, com falhas triangulares nas extremidades. Assim, parece 

que a forma do M g Z ^ proeutético é prismática hexagonal com vazios nas extre 

midades, e as formas retangulares observadas correpondem ã corte dos pris -

mas hexagonais. 

Nas experiências de solidificação unidirecional foram utilizadas as 

ligas de composição mais próximas da eutética. As estruturas com eutético 

(Zn)- MgZnj apresentaram fase proeutética, exceto a liga hipereutêtica que 

forneceu estrutura totalmente eutética quando se utilizou baixa velocidade 

de crescimento (4 mm/h). As figuras 19 a 35 apresentam as estruturas de soli 

dificaçao unidirecional. 

Nas experiências iniciais, obteve-se somente o eutético (Z^-Mg^Zn^ 

independentemente da composição inicial da liga e da velocidade de crescimen 

to. A morfologia obtida do eutético ( Z n ^ ^ Z n ^ ê fibrosa, com fibras de 

(Zn) numa matriz de M g 2 Z n ^ . Verificou-se, também, subestrutura celular, com 

degeneração das fibras para o contorno das células. As Figuras 19 e 20 apre-



rs 

Fig. 16 - Microestrutura da 

Liya Zn-3,22Mg, hi; • .- eutét i_ 
ca. Partículas primárias de 

MgZn 2, eutético (Zn)-Mg2Znn 

e eutético (Zn)-MgZn2, . 

se apresenta mais e;>;:uro. A 
taque: Nital. Aumento: 300X. 

iV»-*.'»i?;'vV»«.-

Fig. 17 - Microestrutura de ou 

tra região da Liga Zn-3,2%Mg. 

Fase proeutetica MgZn. ; > eut' 

tico (Zn)-MgZn2 e eütetic^ 

(Zn)-Mg.-,Zn n . Verifica-se a 

morfolok hexagonal da fase 

MgZn„. Liga Zn-3,2ZMg. Ataque: 

Nital. Aumento: 500X. 



Fig._18 - Mi croestrutura de 
região 8o lingote com euté­
tico (Zn)-MgZn2 e fase pro 
eutética. Notam-se as formas 
dos proeutéticos, normalmen_ 
te envolvidas por urna peque 
na carnada da fase (Zn). Li 
ga Zn-3,2ZMg. Ataque: Nital 
Aumento: SSOX. 

Fig. 19 - Secção transversal 
do lingote obtido em solidi­
ficação unidirecional, com 
eutético (Zn)-Mg2Znix,mostran 
do a subestrutura celular e 
arranjo das fases no interior 
das células. V « 8 mm/h. Liga 
Zn-2,8ZMg. Ataque: Nital. Au­
mento: 150X. 

Fig. 20 - Secção longitudi­
nal do lingote obtido em so_ 
lidificação unidirecional 
com eutético (Zn)-Mg2Znll. 
V - 8 mm/h. Liga Zn-2,8ZMg. 
Ataque: Nital. Aumento: 120X 

''esmo linpote da Fig. 19. 

s»,t, E N E R G É T I C A S E N U C L E A 

, r . a. N. 

" ' • ' " 1 

H r; s 
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sentam respectivamente as secções transversais e longitudinais do eutético 

(Zn)-Mg 2Zn 1 1. A morfologia do eutético (Zn)-Mg 2Zn 1 1 se manteve para outras ve 

locidades de crescimento ( 4 a 50 mm/h ) . 

Com a intenção de estudar-se o eutético (Zn)-MgZn2, procurou-se uma 

maneira de obté-lo. Verificou-se que isto era possível e sempre ocorria o eu_ 

tético (Zn)-~MgZn2 quando a parte inicial do lingote era toda fundida (nas ex­

periencias iniciais deixava-se parte do lingote sem fundir). Após esta verif i_ 

cacao, este procedimento passou a ser util'.zado. Apesar de se obter o eutéti­

co (Zn)-MgZn2» nas menores velocidade ensaiadas, tinha-se em algumas experiêa 

cias, uma alteração do eutético (Zn)-MgZn^ para eutético (Zn)-Mg 2Zn^ durante 

o crescimento. A Figura 21 apresenta uma alteração no crescimento com varia -

ção de estrutura com dendritas de (Zn) e eutético (Zn)- MgZn 2 para estrutura 

com eutético (Zn)-Mg 2Zn^. Também nestas baixas velocidades de crescimento ve 

rificou-se uma estrutura como a da Figura 22. A região correspondente ao pro-

eutético tem morfologia do MgZn 2 e apresenta duas fases. 0 eutético nao mos -

tra morfologia espiral característica, mas apresenta as direções de crescimen 

to da fase MgZn 2 no eutético. Verifica-se ainda continuidade entre uma das fa 

ses do eutético e a fase da parte externa da região correpondente ao proeuté-

tico. Acredita-se que a estrutura da figura 22 seja consequência de transfor­

mação ocorrida no estado solido, da fase MgZn 2 para a fase de equilíbrio 

M g 2 Z n ^ , com transformação total do eutético e parcial do proeutetico. 

As figuras seguintes mostram as estruturas com o eutético (Zn)-MgZn2-

A Figura 23 apresenta a secção longitudinal de um lingote de composição hipo-

eutética, onde se aumentou bruscamente a velocidade de movimentação do siste­

ma para uma velocidade muito superior. Pode-se verificar a orientação da es­

trutura correspondente ã região de velocidade constante e a transição ocorri­

da ao se aumentar a velocidade de crescimento. Ha região de velocidade não 

controlada a estrutura não é orientada. Estas ligas hipoeutéticas apresenta­

ram dendritas de (Zn) e eutético. Q alinhamento das dendritas diminuiu com 

r sn io res velocidades de crescimento. Verificou-se que junto das dendritas de 

(Zn) hã interferência na morfologia do eutético (Zn)-MgZn2. 0 eutético ê orien 

ta do e a morfologia ê espiral em regiões onde nao hã influência das dendri-

' • As Figuras 24 e 25 mostram secções transversal e longitudinal, onde se p_ 

íscrva a influência das dendritas presentes sobre o eutético. Verifica-se que 

j ins to das dendritas o eutético ê irregular. 0 alinhamento do eutético inter -

*'•« n 5n tico ê também observado nas Figuras 26 e 27 que mostram estrutura de li 

r.a hipocutêtica em secção transversal ã direção de crescimento. Pode-se ver 



Fig. 21 - Secção longitudinal de 

lingote de solidificação unidir£ 

cional apresentando variação de 

estrutura, obtida em baixa velo­

cidade de crescimento. Alteração 

de estrutura com dendritas da fa 

se (Zn) e eutético (Zn)-MgZn2 pa 

ra estrutura com eutético 

(Zn)-Mg2Znn .Nota-se a interfa­

ce de transição entre os dois eu 

téticos e o avanço das dendritas 

em relação a esta interface . 

V = 8 mm/h. Liga Zn-2,8%Mg. Atar 

que: Nital, Aumento: 40X. 

-SB 

Fig. 22 - Estrutura de liga 

Zn~3,2%Mg, obtida em secção trans 

versai de lingote de solidifica­

ção unidirecional, com baixa velo 

cidade de solidificação. Estrutu­

ra devida ã transformação no esta 

do solido da fase MgZn£ para a fa 

se M g 2 Z n n , de equilíbrio .Observa 

sc duas fases nas regiões corres­

pondentes ao proeutét ¡co, e conti 

nuídade de uma das fases do euté­

tico com a camada externa do pro-

eutétieo. V" Amm/h. A; 'que: Nital 

Aumento: 200X. 

Fig. 23 - Secção longitudinal do 

lingote de liga hipoeutetica 

Zn~2,8ZMg solidificação unidire 

cionalraente. Transição corresnon 

dente a mudança brusca do veloci 

dade, para velocidades muito su 

perior, nao controlada. Dendritas 

de (Zn) e eutético (Zn)-!!gZn2. No 

ta-se a orientação da estrutura 

na região de velocidade constan­

te, e que a estrutura é mais fi 

na e sem orientação apos a tran­

sição. Velocidade de crescimento 

anterior a alteração: V a lAmm/h. 

Ataque: Nital. Aumento: 8X. 



Fig. 24 - Microestrutura da 
secção transversal de lin 
gote dai Liga hipoeuteti 
ca, em solidificação unidT 
recional. Observa - se as 
dendritas de (Zn) e euté 
co (Zn)-MgZn2. V - 20 mm/h. 
Liga Zn-2,5%Mg. Ataque: Ni 
tal. Aumento: 120X. 

Fig. 25 - Secção longitudi- &X'f-^>~ ^^fW^^i^:*^hs< -
nal a solidificação unidi- *=•' ^•-:<•••- -ír ̂ - ^ e ^ - ^ - i A ; 
recional da Liga hipoeuté-
tica Ztv-2,8%Mg. Dendritas de 
(Zn) e eutético (Zn)-MgZn2^ 
Pode-se verificar a influên 
cia das dendritas de (Zn) 
sobre a morfologia do eutéti 
co (Zn)-MgZn2- V ** 20 mm/h. 
Ataque: Nital. Aumento: 60X. 
Morfologia irregular do eutji 
tico junto ãs dendritas. 

Fig. 26 - Secção transversal 
ã direção de solidificação 
unidirecional. Dendritas de 
(Zn) e eutético (Zn)-MgZn2 
com morfologia espiral. 
V - 50 mm/h. Liga Zn-2,8%Mg. 
Ataque: Nital. Aumento: 500X 
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que as espirais regulares são bastante simétricas, indicando que sao realmen­

te cortes transversais ao eixo da pirâmide da espiral. 

Verifica-se nestas figuras, que o eutético (Zn)-MgZn2 interdendrí-

tico se apresenta em espirais hexagonais regulares, sendo que na periferia,es_ 

tas tornam-se descontínuas e menos regulares, guardando no entanto, a mesma 

tendência. Em algumas regiões não são formadas espirais, mas as fases mostram 

tendência de crescimento nas mesmas direções da espiral. Além disso, nota -se 

também a formação de arranjos semelhantes ao da estrutura celular, mostrada 

na figura 27. Tem-se no centro da célula formas hexagonais, com perda desta 

regularidade para a periferia, e tem-se estrutura irregular e espessamento das 

fases nos contornos. 

As ligas hipereuteticas apresentaram MgZn^ proeutético, que se con_ 

centra nas regiões laterais dos lingotes. Verificou-se também, uma interfe -

rencia do proeutético na morfologia do eutético. Nao se notou interferência 

da direção do gradiente térmico sobre a forma do M g Z ^ proeutético, ou seja, 

a solidificação unidirecional não provocou alinhamento no MgZn 2 proeutético . 

Este fato deve-se ã" solidificação do proeutético na frente da interface de 

crescimento, tendo liberdade para crescer em todas as direções. Qualquer das 

secções observadas mostrou partículas de MgZn^, na maioria das vezes com for_ 

mas hexagonais e algumas apresentando tendência para o crescimento em espiral. 

As Figuras 28 e 29 mostram as secções tranversal e longitudinal, com relação 

ã direção de solidificação, onde pode se observar as formas descritas do 

MgZn 2 proeutético. Observa-se a influencia do proeutético sobre o eutético, e 

que a fase (Zn) envolve o proeutético MgZn^ somente em alguns locais. 

0 eutético (Zn)-MgZn2 apresentou morfologia em espiral em todas as 

velocidades de crescimento utilizadas. As Figuras 30 e 31 mostram aspectos de 

cortes longitudinais e transversais do eutético, e as Figuras 32 e 33 apresen 

tam aspectos, de espirais isoladas, com maior ampliação. Observam-se somente 

espirais divergentes no sentido de crescimento. Estas figuras mostrara que a 

espiral cresce como uma pirâmide invertida de base hexagonal e as secções . 

transversais mostram a arranjo espiral entre as fases, com irregularidades 

nas laterais. Notaram-se também espirais pentagonais e em forma de losango • 

A Figura 31 mostra estrutura celular. Notou-se ainda uma tendência de diminui_ 

çao do número de espiras com o decréscimo da velocidade de crescimento, apre­

sentando era alguns casos, somente as direções de crescimento da espiral, sem 

o desenvolvimento de espirais regulares. 



Fig. 27 - Secção transversal de 
lingote de liga Zn-2,8ZMg hipo-
eutética, em solidificação uni-
direcional. Subestrutura celu -
lar do eutético. V » 50 mm/h. A 
taque: Nital. Aumento: 500X. 

Fig. 28 - Secção longitudinal 
a direção de crescimento, em 
solidificação unidirecional, 
apresentando a morfologia da 
fase proeutética MgZn2- V » 30 
mm/h. Liga Zn~3,2XMg. Ataque: 
Nital. Aumento: 180X. 

Fig. 29 - Morfologia da fase 
proeutética MgZn2, em secção 
transversal a direção de cre£ 
cimento. V • 30 mm/h. Liga 
Zn-3,2XMg. Ataque: Nital. Aû , 
mento: 150X. 

¡cae 
«sus 

3 

i-1 



Fíg. 30 - Secção longitudi 

nal de lingote com eute-

tico (Zn)-MgZn2 e m solidifl 

cação uhidirecional. V «30 

mm/h. Liga Zn-3,2ZMg. Ata­

que: Nital. Aumento: 350X. 

Fig. 31 - Secção transversal 

ã direção de crescimento da 

estrutura eutética. Eutético 

(Zn)-MgZn2 com morfologia em 

espiral. V • 50 mm/h. Liga 

Zn-3,2ZMg. Ataque: Nital. Au 

mento: 350X. 



Fig. 33 - Secção transversal 
de uma espiral do eutético 
(Zn)-MgZn2» mostrando degene_ 
ração da estrutura na sua pe 
riferia. V • 50 mm/h. Ataque 
Nital. Aumento: 1 .600X. 

• ,M) mm, 

' •'*':"•- «MB 

Fig. 34 - Variação de estrutu_ 
ra ao se aumentar bruscamente 
a velocidade de crescimen­
to em solidificação unidire 
cional. Velocidade anterior 
a alteração: 50 mm/h. Liga 
Zn-3,2ZMg. Ataque: Nital. Au_ 
mento: 20X. Interface plana 
de crescimento. 

Fig. 35 - Detalhe da Fig 
mostrando a variação de espes 
sura das fases e a ramifi­
cação. Velocidade anterior 
à alteração: 50 mm/h. Lig 
Zn-3,2%Mg. Ataque: Nital. Au 
mento: 350X. 
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Obteve-se a forma da interface de crescimento por meio de mudança 

brusca de velocidade de movimentação do sistema. As Figuras 34 e 35 mostram 

a mudança de estrutura obtida com esta variação de velocidade. A Figura 34 

mostra que a interface de crescimento é plana observando-se a transição de 

estrutura eutética grosseira para outra mais fina. A Figura 35 apresenta de­

talhe de uma região que apresentou esta variação, onde se pode observar rami^ 

ficaçao das fases, junto a interface de transição. 

Polimentos sucesrivos de secções transversais, e controle da es­

pessura retirada, permitiram avaliar o ângulo de abertura do desenvolvimento 

piramidal das espirais. A espessura da camada retirada foi obtida medindo-se 

o comprimento da diagonal de identação Knoop. 0 produto da distancia entre 

os segmentos da espiral pelo número de revoluções da extremidade interna da 

espiral, fornece a abertura da pirâmide correspondente ã espessura da camada 

retirada. Este método é o mesmo utilizado por Fullmann e VJood^^. A tabela 

IV mostra os ângulos de abertura obtidos. Utiliza-se no calculo do ângulo de 

abertura a média das distâncias entre os segmentos das espirais apresentadas 

na tabela V. Da tabela IV verifica-se que o valor médio do ângulo de abertu­

ra das pirâmides é bastante próximo do valor 179, obtido por Fullmann e 

W o o d ( 6 ) . 

Também foram determinadas as distâncias entre as espirais medidas 

de centro a centro de cada fase, nas secções transversais, nas diversas vele 

cidades de crescimento utilizadas. Foram dtilizades dois métodos de medida , 

um manual, medindo-se a distância perpendicularmente aos segmentos de espi -

ral nas espirais regulares, e outro, automático, com medidas em direções 

quaisquer, medindo-se também estruturas menos regulares do eutético. Apresen 

tam-se na tabela V, os valores médios das distâncias entre os segmentos das 

espirais, obtidas pelos dois métodos, a relação entre os mesmos, e o desvio 

padrão para o método manual, para as ligas solidificadas unidirecionalmente. 

Verifica-se nesta tabela que os valores encontrados para a rela -

çao bastante próximos do valor teórico í/2 = 1,57, mostrando 

que os resultados obtidos pelos dois métodos sao comparáveis. 

A Figura 36 é a representação dos valores de log X em função de 

log V, sendo X as médias pbtidas pelo método automático. Verifica-se que 

para as ligas hipoeutéticas há uma diminuição da distância entre as espirais 

com atimento de velocidade de crescimento. Traçando-se por estes pontos, das 
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T A B E L A - IV 

Ângulos de abertura da morfologia espiral do eutético (Zn)-MgZn2 

n9 da 

espiral 

Distância entre 
os segmentos da 

espiral 

A ( p > 

Espessura 
da camada 
retirada 

( u ) 

N? de revoluções 
do centro de 

espiral 

Angulo de 
abertura 

calculado 

( ° ) 

1 1,16 1,3 0,22 22 

1 1,16 8,1 1,22 21 

2 1,16 4,8 0,67 18 

2 1,16 7,6 1,11 19 

3 1,16 6,7 0,90 18 

4 1,16 2,8 0,44 21 

4 1,16 8,0 1,00 17 

5 2,05 10,3 0,65 15 

6 2,05 11,6 0,76 15 

ligas hipoeutêticas, uma reta ajustada por regressão linear, obtém-se uma re 

ta com coeficiente angular de 0,41. Também para as ligas bipereutéticas há 

um aumento de espessura com diminuição da velocidade de crescimento. Deve-se 

destacar a diferença marcante entre as distancias entre as espirais das li­

gas hipoeutêticas e hipereutêticas na mesma velocidade de 8 mm/h, bem como 

encontrar-se valores próximos de X para ligas de composições diferentes e 

velocidades de crescimento também'diferentes. 

Estas ligas tem composições iniciais diferentes, e pela teoria de 

crescimento eutético a composição do eutético varia em função da composição 

inicial, Co, do gradiente de temperatura G e da velocidade de crescimento 

da interface V. Por esta razão foram também determinadas com mícrosonda com 

posições do eutético obtido. Escolheram-se amostras que representam composi­

ções e velocidades de crescimento diferentes. Nao houve preocupação de corre 
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& dandrltot de (Zn) e «utet ico 
X * oV~ n í n * 0,41) 

* M g Z n 2 primário • m í s t i c o 

• eu t e t i co 

1 1—i—i i i 1 1 1 1—i—i i i i i i i 1 1 1 » — i — n — i — i i " i r i " 

10 100 
V ( m m / h ) 

F i f . 36 - Dis tânc ia entrego• segtnantos das e sp i ra i s do eu te t i co 
<Zn)-HgZn2 ( * ) « B função da velocidade de c resc i t sn to (V). 

2 7 -

1 i | l i Í • 

tj 2 . § e.» S,0 5,1 3 ,1 3,3 
- - % p t l O M{ 

F i g . 37 - Veriagco do valor calculado da fração voiuir£trica da fase 
|!-Zn2 no eu te t i co (Zn)-HgZn2 en função da c c ^ o t i ç a o . 



Cap. 4 .48. 

ção dos valores das contagens realizadas. Os resultados obtidos mostraram que 

as composições dos eutéticos eram praticamente idênticas. 

LIGA Zn-Mg - DISCUSSÃO 

No sistema Zn-Mg foram obtidos os dois eutéticos, (Zn)-MgZn2 e 

(Zn)-Mg2Zn11, de morfologias completamente diferentes. Nas ligas hipereutéti-

cas so foi encontrado o proeutético MgZ^. Nos lingotes de solidificação con_ 

vencional, o eutético (Zn)-MgZn2 estava sempre associado aos proeutéticos(Zn) 

ou MgZn^ (figuras 9 a 18), o mesmo não acontecendo com o eutético (Zn)-Mg2Znn. 

Estas observações fazem crer que a fase (Zn) não é bom nucleante de lig^^^W' 

Também nas experiências de solidificação unidirecional, onde se tem condições 

mais próximas do equilíbrio, obteve-se o eutético (Zn)-MgZn2 (figuras 23 a 35) 

sõ se observando o eutético (Zn)-Mg£Zn^ quando era deixada uma região sólida 

inicial, contendo a fase Mg^Zn^ que nucleava o eutético estável. Desta forma 

confirma-se o fato já apontado de que a dificuldade de nucleaçao da fase 

MgjZn^ impede a formação do eutético (Zn)-Mg,,Zn^; entretanto desde que seja 

nucleado, ele cresce e evita o aparecimento do eutético (Zn)-MgZn2 metaestá -

vel. 

Em solidificação unidirecional, somente houve mudança do eutético 

(Zn)-MgZn2 para o eutético (Z^-MggZiij^ (figura 21), no decorrer da experiên 

cia, nas menores velocidades de crescimento. Nestas condições, o eutético 

permanece era temperaturas elevadas por longo período de tempo, o que pode 

causar a transformação da fase metaestavel MgZ^ para a fase estável l^Zn^. 

A Figura 22 apresenta um exemplo de estrutura que deve ter sido causada por 

transformação no estado sólido. Comparando-se esta estrutura com a das figu­

ras 28 e 29, verifica-se que houve realmente transformação do proeutético 

MgZ»2 • A camada externa deve ser MgjZn^ e tem-se continuidade desta fase com 

uma das fases do eutético, mostrando a presença de Í ^ Z n ^ na região eutéti-

ca. Além disso, as direções de crescimento sao as do MgZ^ no eutético. Estas 

observações e o fato do eutético CfrO-Mg^Zn^ apresentar morfologia fibrosa 

(figuras 19 e 20) em solidificação unidirecional, indicam que a estrutura da 

região eutetica da figura 22 deve ser consequência de reação no estado sóli­

do. Esta transformação fornece uma explicação para variação do eutético em 

baixas velocidades de crescimento. Nestas baixas velocidades de crescimento 

podem ocorrer grandes flutuações no processo de crescimento, e em consequên­

cia hã transformação da fase MgZng do eutético (Zní-MgZnj na frente de cres­

cimento em Mg2Zn^ com nucleaçao do eutético cor respondente. 

0 resultado apresentado na figura 21 mostra ainda, que as cineti-
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cas de crescimento dos dois eutéticos são diferentes, pois na região anterior 

a transição observa-se estrutura com dendritas de (Zn) e eutetico (Zn)-MgZn2 

e na região após a transição tem-se estrutura totalmente eutética de 

( Z ^ - Í ^ Z n ^ . Assim, nas mesmas condições de composição e variáveis gradiente 

térmico no líquido (G) e velocidade de crescimento (V), tem-se crescimento no 

interior da "região de crescimento conjunto" para o eutetico (Z^-Mg^Zn^ e 

crescimento fora da "região de crescimento conjunto" para o eutetico 

(Zn)-MgZn2« Como esta liga é ligeiramente hipoeutetica, esta ocorrência pode 

indicar que a região de crescimento conjunto do .eutetico ( Z ^ - Í ^ Z n ^ é mais 

simétrica em relação a composição eutética q*ue a região correspondente do eu 

tetico (Zn)-MgZn2« Também o fato de se ter um pequeno envoltório de (Zn) so­

bre o MgZn2 primário (figuras 16,17,18,28,29) é uma indicação de que a região 

de crescimento conjunto para o eutetico (Zn)-MgZn2 é ligeiramente assimétrica 

em relação a composição eutética, e voltada para o campo da fase MgZ^. 

A morfologia do eutetico (Zn)-MgZn2, foi bem característica, e sem 

pre a mesma, tanto nos lingotes convencionais (figuras 12,13,14,17) como em 

todas as velocidades de crescimento utilizadas em solidificação unidirecional 

(figuras 23 a 35). Em solidificação unidirecional, estas morfologias são aque_ 

las não influenciadas pelos proeuteticos presentes. A perda de regularidade 

na periferia das espirais e a ocorrência de subestrutura celular podem ser a 

tribuidas ã presença de impurezas (figuras 26,27,31,33). A forma dos cristais 

primários de MgZn^ (figuras 16,17,18,28,29) apresenta as mesmas característi­

cas morfológicas das espirais do eutetico, quando em cortes transversais, a-

presentando tendência para formação de espirais em solidificação unidirecio -

nal (figura 29). Assim, acredita-se que a morfologia do eutetico é determina­

da pela anisotropia de crescimento do MgZn», e para que isto ocorra, a fase 

MgZn„ deve crescer em avanço ' . Cálculos simples, utilizando-se o modelo 

de Davies , indicam ser a fase MgZ^, a fase em avanço. 

0 autor nao encontrou explicação para o valor próximo de 179 para o 

angulo de abertura. Dippenaar e o u t r o s ^ procuraram uma justificativa a par 

tir das relações de orientação entre as fases. Seus resultados conduziram a 

planos de altos índices psra as deas fases, na interface sólido-sõlido. As -

sim é pouco provável que estas interfaces correspondam a um bom ajuste entre 

os reticulados das duas fases, e devido a isto, tenha uma baixa energia de in 

t erface. 

0 fato da espiral crescer em pirânide com este ângulo deve, entre -
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tanto, estar ligado a energia da interface, entre as fases solidas. No entan­

to, os fatores que determinam a energia de interface não são completamente 

conhecidos. 

A formação da espiral deve iniciar-se pela nucleação das duas fa­

ses com certa orientação, que estabelece uma determinada interface entre as 

fases sólidas. Tanto as experiências de solidificação convencional de peque­

nos lingotes (figuras 13 e IA), coroo de solidificação unidirecional (figuras 

34 e 35) , mostraram que a interface de crescimento sólido-líquido e plana, 

com a frente de crescimento da espiral no mesmo plano. Na frente de cresci -

mento da espiral há um avanço da fase M g Z ^ para manter o modo de crescimen­

to. Nas espiras já formadas hâ crescimento com o eixo da pirâmide na dire_ 

çao da extração do calor, com as fases divergindo no crescimento. A extremi­

dade central da espiral, cresce na direção da extração do calor, e como a fa 

se M g Z ^ está em avanço, cresce também lateralmente para continuar o desen -

volvimento da espiral. A extremidade central da espiral desenvolve-se em hé 

lice durante o crescimento. Assim, no crescimento da espiral tem-se uma pe­

quena diferença na região central, comparada com as espiras jã formadas. Po­

de-se considerar a existência de um regime de difusão uniforme na frente de 

crescimento, sendo que na parte central da espiral, o crescimento em duas di_ 

reçoes.da fase MgZn^, provoca alteração localizada. Como o crescimento das 

fases nao S paralelo ao eixo da pirâmide, a' distância mínima entre as espi -

ras depende do ângulo de abertura da pirâmide. 

• Os modelos de crescimento eutético consideram crescimento com in -

terface plana, com as fases se dispondo perpendicularmente a esta interface 

e regime de difusão uniforme. Na formação da espiral tem-se crescimento com 

interface plana, o regime de difusão pode ser considerado uniforme, e a dis_ 

tancia de difusão corresponde a distância mínima entre as fases no plano da 

interface de crescimento. Pode-se portanto aplicar no crescimento da espi -

ral a teoria cinética de crescimento dos eutêticos lamelares , ou então o 

desenvolvimento efetuado por Lesoult e Turpin^1*"5' , que inclue o superres -

f riacento cinético. Ambos os tratamentos chegam a equação: 

X 2V *= constante JlJ 

Os resultados deste trabalho, obtidos, com o eutético (Zn)-MgZn2> 

nao podem ser ajustados por uma única reta (figura 36) e acredita-se que isto 

seja devido a diferença das composições das ligas utilizadas. Piatti e ou-
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t r o s ^ ° \ também obtiveram diferentes valores de espaçamentos, entre as pia 

quetas do eutetico (Al)-Al 2Au, quando determinados em estruturas eutéticas e 

em eutetico interdendritico. 

Na relação X 2V « constante, esta constante depende das frações vo_ 

lumetricas das fases do eutetico e, portanto, da composição do eutetico. 0-

correm variações de composição do eutetico em função de mudanças na composi-
~ (92 93) 

ç ao inicial Co e das condições de crescimento G e V ' . Devido a isto de_ 

terminaram-se as composições dos eutéiicos com auxilio de microsonda em va­

rias amostras; os valores obtidos foram sempre os mesmos. Apesar destes re­

sultados, acredita-se que as composições dos eutéticos devam ser diferentes e 

que o método utilizado nao é suficientemente sensível para detetar as peque­

nas variações de composição,que certamente ocorreram. 

A Figura 37 mostra a variação da fração volumétrica em função da 

composição do eutetico. As frações volumétricas foram calculadas da mesma ma 

neira como se determinou a fração volumétrica da composição eutética. Verifi_ 

ca-se que pequena variação de composição corresponde a uma grande alteração 

da fração volumétrica. Assim pequenas alterações da composição poderão cau -

s ar sensíveis diferenças nos valores dos parâmetros da equação jl|: A 2V « 

constante. 

* 

Pode-se verificar como a variação da fração volumétrica influencia 

a relação A 2V teórica, ou seja, pode-se analisar a sensibilidade da rela -

ção A^V = constante em função da fração volumétrica, utilizando-se a equa -

ç Io deduzida por Jackson e Hunt 

,2„ 2 C D L 2 D L 

À*V = a a + a„ 
(m Ac P) (1 + O (m. Ac P) (1 + O 

onde: 

ç «= Vg/V^ - relação entre as frações volumétrica! das fases 

D - coeficiente de difusão no líquido 

a* e a* - sao os termos de energia, função da geometria da interfji 
ce e das fases a e 6 com o líquido 

P - função da fração volumétrica.Jackson e Hunt^'^ fornecem uma tabe_ 
la de valores 

Ac - diferença entre as composições das fases componentes do eutetico 
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na temperatura eutética. 

m^e nig - são as inclinações das linhas "Liquidus" das fases. 

Alguns dos termos do lado direito da equação podem ser considerados 

constantes. Reescrevendo - se a mesma em função somente da fração volumétrica 

tem-se: 

A 2V - A £ + B 

P (1 + O P (1 + O 

onde: 

2 D a L 2 D a^ 

m Ac m_ Ac 
a 6 

Foram calculados os valores de ç/P(l + ç) e de 1/P(1 + ç) para va­

rias composições do eutetico; os valores obtidos constam na tabela VI. 

Da tabela VI pode-se verificar que a relação X 2V aumenta para meno­

res concentrações de magnésio do eutetico. Esta observação explica qualitati­

vamente os valores de X (tabela V , figura 36). As ligas de composição hiper-

eutética devem ter eutéticos mais ricos em magnésio do que as ligas hipoeuté-

ticas, o que fornece um X menor para as primeiras, na mesma velocidade de cre£ 

cimento. A diferença entre os valores, deve diminuir com o aumento da veloci­

dade de crescimento (redução de G/V), pois nestas condições a composição do 

eutetico entre as fases primárias tende para a composição eutética. 

Também nas ligas hipoeutéticas, quanto menor a velocidade de cresci^ 

mento, mais pobre em magnésio o eutetico obtido. Desta forma, nao é correto £ 

justar-se com uma reta os pontos experimentais obtidos nestas ligas (figura 

36), pois os eutéticos devem ter composições diferentes. No entanto, a reta 

traçada mostra que um eutetico de composição constante terã um coeficiente an 

guiar menor do que 0,41 (figura 36). 0 coeficiente angular da reta será por­

tanto menor do que o valor teórico (-0,5), resultado que jã foi encontrado pa 
- . (64,115) 

ra outros eutetxcos 
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T A B E L A - VI 

Variação de X 2V em função da composição do eutético 

Composição 

do eutético 

. (% Mg) 

VZn 
P 

1 

Composição 

do eutético 

. (% Mg) 

ç = 
V 
MgZn 2 

P 

P (1 + ç) P (1 + ç) 

3,2 2,870 0,02163 34,386 11,946 

3,1 2,986 0,02094 35,775 11,981 

3,0 3,110 0,02022 37,423 12,033 

2,9 3,243 0,01954 39,115 12,061 

2,8 3,385 0,01884 40,974 12,104 

LIGA Al-U - RESULTADOS 

Esta liga já foi estudada anteriormente pelo a u t o r e alguns dos 

resultados de microscopia ótica serão aqui reapresentados. Este trabalho foi 

conduzido de forma semelhante ao anterior, sendo que naquele utilizou-se velo­

cidade de solidificação unidirecional de 40 a 270 mm/h e neste aumentou-se es_ 

ta faixa para 4 a 400 mm/h. 

Apresentam-se as estruturas destas ligas no estado bruto de fusão, 

para composições próximas da composição eutetica, que tem 13% de U em peso. Es 

tas estruturas foram obtidas em pequenos lingotes de cerca de 8 mm de diame -

tro por 120 mm de comprimento, e são apresentadas nas figuras 38 a 43. 

As ligas hipoeutéticas apresentaram fase proeutética (Al) (solução 

sólida de urânio em alumínio) dendrítica e eutético interdendrítico. A figura 

38 apresenta a microestrutura de uma liga hipoeutética. Pode-se observar a fa 

se (Al) com morfologia dendrítica e o eutético formado por (Al) e UAl^ com as 

pecto lamelar. 

.53. 
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As ligas eutéticas, bem como as ligeiramente hipereutéticas apre­

sentaram microestruturas semelhantes às obtidas para as hipoeuteticas. 

Não se obteve liga com estrutura totalmente eutética nos lingotes 

vazados de maneira convencional. Para maiores teores de urânio, obteve-se a 

fase UAl^ na microestrutura. Quando esta se apresenta em pequena quantidade, 

localiza-se principalmente na região central do lingote, enquanto que a par­

te externa do lingote é formada por dendritas de (Al) e eutético. Assim, ob­

servou-se uma variação de microestrutura das varias partes da secção do lin­

gote com a região junto ã superfície apresentando estrutura com dendritas e 

mais ao centro do lingote grãos eutéticos e UAl̂ , primários. A Figura 39 mos_ 

tra a variação da microestrutura junto ã superfície do lingote, onde se ob -

serva a mudança de estrutura dendrítica para eutética. A Figura 40 mostra um 

grão eutético, tendo no seu centro a fase UAl^ em forma de losango, completa 

mente envolta por dendritas fia fase (Al). Todas as partículas de UAl^ apre -

sentaram-se envolvidas por um extenso envoltório de (Al), de maneira seme -

lhante ao mostrado na figura 40. 

Em ligas com maior teor de urânio o UAl^ proeutético se forma em 

maior quantidade, e a microestrutura ê composta por partículas de UAl^ com 

sua morfologia característica em forma de losango, dendritas de (Al) que en­

volvem o UAl^ e o eutético interdendrítico.-A Figura 41 mostra esta microes­

trutura. Nota-se ainda um núcleo da fase (Al) no interior do UAI,. A morfolo 

gia do proeutético UAl^ pode ser melhor visualizada, com observação de amos­

tras atacadas seletivamente, em microscópio eletrônico de -varredura. A Figu­

ra 42 apresenta um aspecto destas amostras, na qual se verifica nitidamente 

que o UAl^ tem a forma de prisma de secção transversal em losango, com va -

zios nas extremidades. 

Nas micrografias anteriores, a morfologia do eutético não foi mos 

trada em detalhe. Esta apresenta plaquetas de UAl^ era duas direções preferen 

ciais, mostrando tendência para o desenvolvimento da estrutura espiral em 

forma de losango. A Figura 43 mostra esta característica do eutético, com al 

gumas espirais completamente desenvolvidas. 

Nas experiências de solidificação unidirecíonal também foram uti­

lizadas ligas de composições próximas da eutética (figuras 44 a 57). As li­

gas hipoeutéticas apresentaram dendritas de (Al) e eutético interdendrítico 

orientado, como pode ser observado na Figura 44. Esta micrografia representa 



£jFig. 38 - Microestrutura da Li_ 
Cg ga A1-11ZU, hipoeutética. Den 
\}Á dritas de (Al) e eutetico in 

terdendrítico. Polimento ele -
,\l trolítico.Aumento: 600X. 

Fig. 39 - Liga A1-19ZU hiper 
eutética. Estrutura dendriti 
ca evoluindo para eutética, 
junto a superfície do lingo­
te. Polimento eletrolltico. 
Aumento: 50X. 

tm -

Fig. 40 - Estrutura da Liga 
A1-19ZU. Fase UAl^, (Al) e 
eutêtico. As partículas de 
UAl^ sao envolvidas por den 
dritas de (Al). Ataque: HF. 
Aumento: 250X. 



Fig. 41 - Microestrutura da L¿ 
ga hipereutitica, A1-20%U, a -
presentando a fase UAI4 em for 
ma de losango, dendritas de 
(Al) e eutético interdendríti-
co. Pulimento eletrolítico. A11 
mentó: 750X. 

Fig. 42 - Liga A1-20ZU hiper 
eutetica mostrando as formas 
prismáticas com secções em 
losango da fase UAl^. Micro-
grafia eletrônica de varre 
dura. Ataque seletivo: KaOH 
(5%). Aumento: 600X. 
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um corte transversal ã direção de crescimento, onde pode-se observar que o e_u 

tético interdendrítico apresenta plaquetas de UAl^ dispostas principalmente 

em duas direções, numa matriz de (Al). 

Nas experiências de solidificação unidirecional também nao se con­

seguiu estrutura totalmente eutética para ligas de composição eutética,a qual 

foi obtida em ligas hipereutéticas. Assim as estruturas eutéticas foram obti 

das partindo-se de ligas hipereutéticas e a composição do eutético com maior 

teor de urânio que a composição eutética. Notou-se que também as ligas hiper_ 

eutéticas mostraram excessiva segregação gravimêtrica, cora a parte inicial 

do lingote apresentando grande quantidade de partículas proeutéticas de UAl^. 

Devido a esta variação de composição ao longo do lingote, foram retiradas aT 

mostras para análise química de regiões próximas as observadas. 

Obtiverara-se também nestas ligas estruturas hipereutéticas, ou se­

ja, estruturas contendo partículas primárias de UAl^ e eutético, como mostra 

do na Figura 45. Este é um corte transversal, no qual verifica-se que o UAI4 

se apresenta em forma de losango inacabado, apresentando ramificações com 

tendência para formação de espirais, e ê envolvido pela fase (Al). Todas as 

partículas de UAl^ quando observadas em secções transversais, apresentam es­

sencialmente esta mesma morfologia. A Figura 46 mostra a morfologia do UAl^ 

em amostra atacada seletivamente. Verifica-se a forma do UAl^ proeutético 

com secção transversal em forma de losango. Estas observações permitem con­

cluir que, em geral, o UAl^ se dispõe com as faces do prisma aproximadamente 

paralelas 5 direção de extração do calor. 

Apresentam-se a seguir, os resultados de morfologia eutética. Nas 

menores velocidades de ensaio, dentro da faixa utilizada, verificou-se que 

a morfologia eutética tende para fibrosa, com algumas colônias apresentando 

morfologia fibrosa regular e outras em que o UAl^, se apresenta como plaque -

tas e fibras. A Figura 47 apresenta a microestrutura do corte transversal, 

para velocidade de crescimento de 4 mm/h. Esta figura apresenta duas colo -

nias adjacentes, uma com morfologia fibrosa e outra com mistura de plaquetas 

e fibras. A Figura 48 apresenta a mesma amostra da figura anterior com ata_-

que seletivo, onde se observa coroo se dispõem as fibras e plaquetas no espa­

ço. A Figura 49 mostra fibras em secção longitudinal de colônia atacada sele 

tivamente. A Figura 50 mostra fibras em secção transversal. 

Para maiores velocidades de crescimento, o eutético obtido ê cons-



Tiz. 46 - Proeutético UAI4 após 

a:i:ue seletivo em Liga A1-16%U 

obtida em solidificação unidire 

cirr^al. Nota-se ainda a fase 

l'Àl^ do eutético. Microscopia e_ 

letrônica de varredura. A seta 

indica a direção de solidifica-

çlr. V = 40 mm/h. Ataque seleti 

vc: :;aOH(5%). Aumento: 600X. 



Fig. 47 - Secção transversal 
de Liga A1-13,2%U em solidi 
ficaçao unidirecional. Eute 
tico (Al)'-ÜAl4. V = 4 mm/h. 
Ataque: HF. Aumento: 300X. 

Fig. 48 - Fibras e plaquetas 
correspondentes a estrutura 
eutética apresentada na Fig. 
47. Micrografia eletrônica 
de varredura. A seta indica 
a direção de crescimento. 
V - 4 mm/h. Liga A1-13,2%U. 
Ataque seletivo: NaOH (5%). 
Aumento: 650X. 

Fig. 49 - Morfologia fibrosa 

do eutético (Al)-UAl^. Ata 

que seletivo da secção longi 

tudinal a direção de solidi 

ficaçao unidirecional. Micro 

grafia eletrônica de varredu 

ra. A seta indica a direção 

de crescimento. V = 4 mm/h. 

Liga A1-13,2%U. Ataque sele­

tivo: NaOH (57.). Aumento: 

800X. 
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tituido em secção transversal, principalmente por plaquetas e glóbulos de 

UAl^ em matriz de (Al). As plaquetas se apresentam segundo as duas direções 

preferenciais citadas anteriormente. A Figura 51 apresenta secção transver­

sal de estrutura solidificada a velocidade de 40 mm/h. Podem-se notar as ca 

racterísticas descritas acima, e que as fases formam agrupamentos separados 

por uma região liais clara, que contem maior proporção da fase (Al). A Figu­

ra 52 mostra a secção longitudinal correspondente â velocidade de 40 mm/h, 

onde se nota que as plaquetas de UAl^ apresentam divergência no sentido do 

crescimento. A Figura 53 mostra que as plaquetas, que aparecem como descon­

tinuas numa secção plana, sao de fato interligadas no espaço. Esta figura a_ 

piesenta plaquetas de UAl^ do eutético, verificando-se na parte central da 

fotografia, que uma plaqueta se dividiu em duas no decorrer do crescimento. 

O sentido de crescimento é indicado na figura. Ê possível que também ocorra 

0 contrário, ou seja, duas plaquetas se unirem em uma só. 

A morfologia do eutético mantém as mesmas características para ye 

1 ocidades mais elevadas, com diminuição da distância entre plaquetas de UAI4. 

A Figura 54 apresenta a microestrutura, em secção transversal de liga soli­

dificada com velocidade de 400 mm/h. Comparando-se com a Figura 51, verifi­

ca-se que o eutético de maior velocidade de crescimento tem menor distância 

entre as plaquetas de UAl^. Pode-se também verificar que na maior velocida­

de de crescimento a tendência para o crescimento em duas direções preferen­

ciais é mais acentuada, ou seja, a morfologia apresentada pelo eutético nws_ 

tra maior tendência para formação de estrutura complexa regular. 

0 fato de o eutético apresentar as plaquetas de UAl^ em duas dire­

ções preferenciais e uma indicação da tendência para o crescimento em espi­

ral. Entretanto, raras foram as amostras que apresentaram espirais desenvoJ_ 

vidas em forma de losango. A Figura 55 apresenta a secção transversal de uma 

destas amostras, onde se observam espirais apresentando também descontinui­

dades na fase UAl^. Estas mesmas espirais quando observadas no microscópio 

eletrônico de varredura, mostram que as descontinuidades existentes são de­

vidas ao crescimento de (Al) sobre o UAl^ (overgrovth), na frente de cresci_ 

mento. A Figura 56 apresenta espirais observadas após ataque seletivo. 

Nas experiências com mudança para velocidade muito maior de solid£ 

ficaçao,ocorre mudança de estrutura eutética para estrutura com dendritas 

de (Al) e eutético. A micrografia da Figura 57 raostra esta cudança de estru 

tura. Verifica-se separação entre as duas estruturas, notando-se ainda a di_ 



Fig. 50 - Estrutura do eutetico 
(Al)-UAl4f mostrando as fibras 
do UAI4. Ataque seletivo da sec_ 
ção transversal ã direção de so_ 
lidificaçao unidirecional. Mi-
crografia eletrônica de varredii 
ra. A seta indica a direção de 
crescimento. V = 4 mm/h. Liga 
A1-13,2%U. Aumento: 1.500X. 

Fig. 52 - Secção longitudinal 
da estrutura eutética 
(Al)-UAl4, obtida em solidifi_ W\M 
cação unidirecional. V=40mm/h Q|Vllu 
Liga A1-13,8%U. Aumento: 250X W WJI< 

Mi ,1t, 11 j < ' i 

'»41 
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Fig. 53 - Plaquetas de UAI4 de etj 
tético (Al)-UAl4, obtido em soli 
difícação un^direcional. Nota- se 
a ramificação de uma plaqueta. Mi_ 
crografia eletrônica de varredura. 
A seta indica a direção de cresci 
mento. V = 20 mm/h. Liga A1-12,0%U 
Ataque seletivo: NaOH (5%). Aumen 
to: 3.000X. 

1 

Fig. 54 - Secção transversal 
ã direção de crescimento. Eu_ 
tético (Al)-UAl4 e dendritas 
da fase (Al). Estrutura obt̂ i 
da em solidificação unidire­
ccional. V = 400 mm/h. Liga 
Al-13,10% U. Ataque: HF (1%) 
Aumento: 750X. 

Fig. 55 - Secção transversal ã 
direção de crescimento, de eu 
tético (Al)-UAl^, mostrando es 
pirais em forma de losango. So 
lidificaçao unidirecional. V • 
10 mm/h. Liga A1-12,0%U. Ata -
que: HF (1%). Aumento: 750X. 



Fig. 56 - Plaquetas de UAl^ de eu_ 

tético (Al)-UAl4. Notam-se falhas 

na fase UAl^ que impedem a obser 

vaçao de espirais em secção plana. 

Micragrafia eletrônica de varredu 

ra. Solidificação unidirecional. 

V = 10 mm/h. Liga A1-12,0%U. Ata­

que seletivo: NaOH (5%). Aumento: 

2.000X. 

Fig. 57 - Variação de estrutura 

eutética para dendritica ao se 

aumentar bruscamente .1 velocida_ 
de de crescimento, em solidifi­

cação unidirecional. Velocidade 

anterior à alteração: V =60mm/h 

Liga A1-14,0%U. Polimento ele -

trolítico. Aumento: 300X. 

Al U A U Al U A I 4 
( o ) ( b ) 

Fig. 58 - Representação esquemática da região de crescimento 

conjunto no diagrama de equilíbrio do sistema AI - U A I 4 . Se 

quencias de cristalizações: a) Liga de composição eutetica, 

b) Liga de composição hipereutetica e nucleaçao de UAI4 com 

pequeno superresfriamento. 
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vergência das plaquetas de UAl^, do eutético,no sentido do crescimento. 

LIGA Al-U - DISCUSSÃO 

Alguns dos resultados descritos aqui foram exaustivamente discuti-

(1) - -
dos em trabalho anterior . Isto se refere principalmente a sequencia de 

solidificação, em função da composição, e procura-se analisar aqui apenas 

os pontos essenciais. 

As estruturas obtidas nas ligas Al-U podem ser explicadas pelo con 

ceito de região de crescimento conjunto e indicam que as linhas delimitado­

ras da região de crescimento conjunto no sistema Al-UAl^, são bastante assi­

métricas em relação ã composição eutética, e situam-se junto ao prolongameii 

to da linha "Liquidus" do campo (Al) + líquido. Isto se deve a que esse sis_ 

tema tem uma fase intermetalica e as linhas "Liquidus" tem inclinações bas­

tante diferentes. 

A Figura 58 mostra esquematicamente a região de crescimento con -

junto no sistema Al-UAl^. Nas ligas que apresentam na estrutura fase (Al) 

proeutetica e eutético (figuras 38 e 39), a sequencia de cristalização é in 

dicada pela linha AB na Figura 58a, para liga de composição eutética. A se-

quência é semelhante para ligas hipoeutéticas e hipereutéticas. Forma-se i-

nicialmente dendritas de (Al) em A, cujo crescimento provoca o aumento da 

concentração de urânio no líquido ate que o UAl^ nucleie em B. Quando isto 

acontece, no interior da "região de crescimento conjunto", as duas fases 

crescem era conjunto. 

Quando se tem a formação de envoltório da fase (Al) sobre o UAl^, 

(figuras 40 e 41) a sequência de cristalização pode ser indicada por ABC na 

Figura 58b. Após a formação do UAl^ proeutetico em A, a composição do líqui^ 

do adjacente a este segue próximo da linha "Liquidus" até que haja nuclea -

çao de (Al) em B. A composição do líquido neste caso, estã fora da região 

de crescimento conjunto, e assim, a fase (Al) cresce formando um halo que 

envolve o UAl^, até que a composição do líquido penetre no interior da re -

gião, formando o eutético em C. 

A Figura 58a pode ser usada para explicar qualitativamente o fato 

de nao se ter obtido estrutura eutética para ligas de composição eutética , 
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bem como o efeito da mudança brusca de velocidade (figura 57), em solidifica­

ção unidirecional. 

A explicação para a formação do envoltório de (Al) sobre o UAl^ (fi 

gura 45), em solidificação unidirecional, pode ser dada de acordo com modelo 

proposto por Barclay e outros Considere-se que a região de crescimento 

conjunto é assimétrica em relação ã composição eutética, como na Figura 58, 

mas nao inclue a composição eutética. De acordo com este modelo, o proeutéti_ 

co UAl^ cresce em avanço com pequeno superresfriamento em relação a linha "Li_ 

quidus" e o envoltório de (Al) também tem um avanço em relação ao eutético, 

mas nao em relação ao proeutetico UAl^. A extremidade do envoltório cresce nu 

ma temperatura abaixo da eutética junto ao prolongamento da linha "Liquidus" 

do campo (Al) + liquido, mas fora da região de crescimento conjunto, e o euté 

tico cresce numa temperatura pouco menor, no interior da região de crescimen­

to conjunto. 

A morfologia do eutético apresentou tendência para o crescimento em 

forma de losango (figuras 43,51 a 56), sendo que em solidificação unidirecio­

nal foi difícil se encontrar espirais completamente desenvolvidas (figuras 55 

e 5 6 ) . Este arranjo do UAl^ no eutético apresenta as mesmas tendências morfo­

lógicas verificadas para o proeutético UAl^ (figuras 40,41,42,45,46), ou seja, 

a espiral do eutético tem a mesma forma da -secção transversal do proeutético 

UAl^, mostrando que a anisotropia de crescimento associada ã fase UAl^ se man 

tem durante o crescimento eutético. Para que a fase UAl^ determine a morfolo­

gia do eutético, ela deve crescer em avanço em relação ao (Al), mas a fase em 

(62^ — 
avanço prevista pelo modelo proposto por Davies é a fase (Al). Entretanto 

este modelo simples não considera a natureza das fases e o superresfriamento 
(63} -

constitucional, que normalmente indicam a fase intermetãlica como fase em 

avanço. 

Pode-se considerar a existência de avanço do UAl^, pois a morfolo -

gia eutética apresenta tendência para o crescimento em espiral. No entanto 

verifica-se que a fase (Al) pode sobrepujar o UAl^ (overgrowth - figuras 53, 

5 6 ) , mostrando que, apesar do UAl^ ser a fase em avanço, este deve ser peque­

no, de tal forma que o (Al), também esteja em avanço em determinados locais. 

A baixa fração volumétrica do UAl^ no eutético (107.) deve contri­

buir para que a fase (Al) possa crescer sobre o UAl^., na frente de crescimen­

to. Esta baixa fração volumétrica é a principal razão da dificuldade do de-
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senvolvimento da espiral, fazendo com que o eutético se apresente na secçlo 

transversal como plaquetas e * glóbulos de UAl^ numa matriz de (Al). 

Pode-se ainda dizer que as plaquetas de UAl^ sao formadas devido 

a anisotropia de crescimento associada a esta fase. Esta afirmação é dife -
(44) 

rente daquela encontrada na literatura , segundo a qual a formação do eu 

têtico lamelar interrompido e atribuído ao baixo valor que teria a energia 

de interface entre as fases solidas. 

0 eutético também apresenta uma subestrutura celular, a qual é 

consequência das impurezas presentes na liga. As células se apresentam nas 

secções transversais ao crescimento com forma tendendo para o losango (fi_ 

gura 51)» devido as direções preferenciais de crescimento do UAl^. 

Verificou-se ainda uma mudança da morfologia eutetica em função 

da velocidade de crescimento, em solidificação unidirecional. Nas maiores 

velocidades de crescimento ela apresenta principalmente plaquetas de UAl^ 

segundo duas direções (figuras 51,54,55) e nas baixas velocidades houve 

transição para morfologia fibrosa (figuras 47 a 50). Transições semelhantes, 

porém com aumento da velocidade , são observadas em outros sistemas face 

tados/nao-facetados, os quais passam de estrutura de lamelas interrompidas 

para fibras. Nao existe explicação satisfatória para estas transições mas 

sugere-se que são devidos ã redução da energia de interface sólido-sõli 

do, na estrutura fibrosa, pelo efeito de pequenas quantidades de impurezas. 

Como o autor atribue a formação de plaquetas a anisotropia de cres 

cimento do UAl^, a explicação dada acima para a transição de lamelas inter­

rompidas para fibras, nao pode ser aplicada para a transição observada na li 

ga Al-U. Pode-se analisar esta mudança de estrutura no eutético (Al)-UAl^ 

considerando os parâmetros fração volumétrica e anisotropia de crescimento 

do UAl^. A fração volumétrica da fase UAl^ ê baixa (10%) e favorece a forma 

çao de fibras, enquanto que a sua anisotropia de crescimento tende a estabi 

lizar a formação de plaquetas em duas direções preferenciais. Assim, parece 

que com baixas velocidades de crescimento, diminui-se o efeito da anisotro 

pia de crescimento da fase UAl^, favorecendo a formação de fibras de UAl^ 

numa matriz de (Al). 

Nao foram feitas determinações quantitativas de espaçamento entre 

as plaquetas de UAl^, entretanto foi observada uma interface de crescimento 
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aparentemente p l a n a ( f i g u r a 57) e v e r i f i c a d o o e f e i t o da v e l o c i d a d e sobre o 

espaçamento e n t r e as p l a q u e t a s (comparando-se as f i g u r a s 51 e 5 4 ) . 

E s t a s e v i d ê n c i a s i n d i c a m que os r e s u l t a d o s de a n á l i s e c i n é t i c a e f e 

t u a d a pa ra a l i g a Zn-Mg podem s e r e s t end idos em seus a s p e c t o s q u a l i t a t i v o s ã 

l i g a A l - U . 

LIGA A l - T h - RESULTADOS 

A s e q u e n c i a de ap re sen t ação dos r e s u l t a d o s o b t i d o s com e s t a l i g a é 

a mesma u t i l i z a d a a n t e r i o r m e n t e , i n i c i a n d o - s e com as e s t r u t u r a s o b t i d a s em 

l i n g o t e s c o n v e n c i o n a i s p a r a depo i s descrever os r e s u l t a d o s de s o l i d i f i c a ç ã o 

u n i d i r e c i o n a l . As f i g u r a s 59 a 67 apresentam a e s t r u t u r a b r u t a de fusão obti_ 

das em pequenos l i n g o t e s de c e r c a de 8 mm de diâmetro por 120 mm de compri -

men to ; e as f i g u r a s 68 a 78 apresentam as e s t r u t u r a s de s o l i d i f i c a ç ã o u n i d i ­

r e c i o n a l . 

As l i g a s h i p o e u t e t i c a s ( < 20,4% Th) apresentaram no es tado b r u t o 

d e f u s ã o , d e n d r i t a s de ( A l ) ( s o l u ç ã o s ó l i d a de t ó r i o em a l u m í n i o ) e e u t é t i c o 

i n t e r d e n d r f t i c o , c o n s t i t u i d o por ( A l ) + ThAlg . As l i g a s e u t é t i c a s , bem como 

as l i g e i r a m e n t e h i p e r e u t é t i c a s , apresentaram m i c r o e s t r u t u r a semelhante às 

d e s c r i t a s pa ra as l i g a s h i p o e u t e t i c a s . A F i g u r a 59 ap re sen t a a m i c r o e s t r u t u ­

r a de uma d e s t a s l i g a s , na q u a l se pode observar a e s t r u t u r a com dendr i t a s 

d e ( A l ) e o a s p e c t o l ame la r do e u t é t i c o , sendo que em a l g u n s l o c a i s o ThAl^ 

a p r e s e n t a r a m i f i c a ç õ e s em v á r i a s d i r e ç õ e s . As l i g a s h i p e r e u t é t i c a s apresen -

tam na r e g i ã o c e n t r a l do l i n g o t e maior quantidade de e u t é t i c o , o que é mos -

t r a d o na f i g u r a 6 0 . E s t a f i g u r a mostra uma r eg i ão mais e s c u r a onde se tem a -

penas e u t é t i c o . A m o r f o l o g i a de s t e e u t é t i c o i apresen tada na f i g u r a 6 1 . N e s ­

t a f i g u r a pode - se obse rva r a t endênc i a do e u t é t i c o para a p r e s e n t a r formas 

c o m p l e x a s . A d e f i n i ç ã o da m o r f o l o g i a e u t é t i c a é d i f í c i l , p o i s a e s t r u t u r a é 

muito f i n a pa ra s e r r e s o l v i d a por microscop ia Ó t i c a , dev ido a a l t a v e l o c i d a ­

d e de r e s f r i a m e n t o o b t i d a n e s t e s l i n g o t e s . 

L i g a s com maiores porcentagens de t ó r i o mostraram e s t r u t u r a dendr í 

t i c a na s u p e r f í c i e do l i n g o t e , onde se tem maiores v e l o c i d a d e s de resfrianen_ 

t o , e mais ao c e n t r o do l i n g o t e apresentam p r o e u t é t i c o s ThAl^ e maior quant i 

dade de e u t é t i c o . A F i g u r a 62 apresen ta uma m i c r o g r a f i a mostrando de um lado. 

e s t r u t u r a com d e n d r i t a s de ( A l ) e e u t é t i c o , e no o u t r o e s t r u t u r a e u t é t i c a com 



Fig. 59 - Microestrutura típ_i 
ca de Liga Al-17,0%Th hipoeu-
tética. Dendritas da fase (Al) 
e eutético (Al)-ThAl3 inter -
dendrítico. Ataque: HF (1%). 
Aumento: 1.750X. 

Fig. 60 - Microestrutura de Li 
ga Al-21,6%Th hipereutética. 
Região mais central do lingote 
obtido por solidificação con -
vencional. Dendritas de (Al) e 
eutético (Al)-ThAl3. Ataque: 
HF (1%). Aumento: 300X. 
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algumas partículas de ThAl^ com formas hexagonais. Verifica-se ainda que em 

torno das partículas de ThAl^ tem-se dendritas de (Al). A Figura 63 apresenta 

uma das regiões da figura anterior com maior aumento, na qual observa-se o 

ThAl^ envolvido por dendritas e eutético com aspecto lamelar. Este corte re -

presenta uma secção aproximadamente longitudinal do eutético. A forma do ThAl-j 

foi observada por microscopia eletrônica de varredura em amostra com ataque 

seletivo. A Figura 64 apresenta esta morfologia, podendo-se observar que o 

ThAl^ se apresenta como prismas hexagonais. 

Obteve-se estrutura eutética junto a superfície lateral do lingote, 

para liga com 28,9%Th, composição pouco superior a do lingote cujas microes -

truturas foram apresentadas nas figuras 62 e 63. A morfologia encontrada jun­

to a superfície do lingote mostrou tendência para desenvolver-se com morfolo­

gia complexa regular, mostrando formas hexagonais. Um pouco mais longe da su­

perfície do lingote a morfologia era menos regular com aspecto de fibras gros 

seiras de ThAl^ numa matriz de (Al). A Figura 65 apresenta uma microestrutura 

de região, que mostra estas duas morfologias do eutético descritas. A Figura 

66 apresenta com maior detalhe a morfologia complexa regular Junto a superfí­

cie. Nesta figura observa-se uma espiral regular. A Figura 67 que ê uma micro 

grafia eletrônica, de amostra com ataque seletivo, mostra o eutético em espi­

ral. Pode-se observar as ramificações do eutético nas diversas direções prefie 

renciais do crescimento. 

Nas experiências de solidificação unidirecional nao se obteve es -

trutura eutética quando se utilizou ligas euteticas e ligeiramente hipereuté-

ticas. Por outro lado observou-se segregação gravimetrica nas ligas bipereute 

ticas, obtendo-se grande concentração de partículas de ThAl^, na região ini -

ciai de solidificação unidirecional. Nestas ligas também foram realizadas anã 

lises químicas de amostras de regiões próximas daquelas que foram observadas 

metalograficamente. 

As ligas hipoeutéticas apresentaram dendritas orientadas de (Al) e 

eutético interdendrítico. Com baixa velocidade de crescimento obteve~se estru 

tura corao a da Figura 68. Esta micrografia representa um corte transversal ã 

direção de crescimento, e verifica-se que o eutético interdendrítico apresen­

ta-se corao partículas isoladas de ThAl^, como se fosse um eutético divorciado, 

pois não há separação entre a fase (Al) da dendrita e fase (Al) do eutético. 

Haiores velocidades de crescimento e maiores teores de tório forneceram estru 

tura dendrítica mais fina e uma maior separação entre o eutético e as dendri-



Fig. 62 - Microestr-tura de 

Liga Al-26,6%Th, h:pereuté-

tica, mostrando dendritas 

de (Al), eutético t partícu 

las de TI1AI3. Nota-se que o 

ThAl3 e envolvido por den 

dritas de (Al). Ataque: 

HF (1%). Aumento: 100X. 

Fig. 63 - Detalhe da região 

apresentada na Fig. ante -

rior, mostrando o proeutéti 

co ThAl3 envolvido por den 

drita de (Al) e o eutético 

Ataque: HF (1%). Aumento: 

900X. 

r, 

Fig. 64 - Morfologia da fase 

T h A ^ , proeutêtica, em lin 

gote de solidificação conven 

cional. Micrografia eletrôni_ 

ca de varredura. Ataque sele 

tivo: NaOH (5%). Aumento: 

700X. 



Fig. 65 - Estrutura da região 

externa do lingote de liga com 

eutético (Al)-ThAl3. Junto a 

superfície do lingote a morfo 

logia é complexa regular. Em 

região mais central ocorrem 

fibras irregulares da fase 

ThAl3. A região escura deli­

neia a superfície do lingote 

Liga Al-28,9%Th. Ataque: 

HF (1%). Aumento: 100X. 

Fig. 67 - Fase ThAl3 do eute 

tico com estrutura complexa 

regular, após ataque seletivo 

fa fase (Al). Micrografia £ 

letrônica de varredura. Ata­

que seletivo: NaOH ( 5 % ) . Au_ 

mento: 5.000X. 
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tas de (Al). A morfologia do eutético se manteve para velocidades de até 

400 inm/h. As Figuras 69 e 70 mostram as secções transversal e longitudinal 

da liga hipoeutética obtida nesta velocidade de crescimento. Observa-se a o-

rientaçao das dendritas e do eutético e que o ThAl^ se apresenta no eutético 

como fibras. Neste mesmo lingote foram encontrados ainda em algumas regiões 

euteticas interdendríticas, o ThAl^ com diversas direções de crescimento, 

mostrando morfologia tendendo a espiral. A Figura 71 apresenta uma secção 

transversal do lingote obtido com velocidade de 400 mm/h, numa região onde p_ 

correm as duas morfologias do eutético: uma com ThAl^ na forma de partículas, 

e a outra com ThAl^ tendendo a espiral. 

Nas ligas hipereutéticas houve segregação de tório na região ini­

cial de solidificação, e grande número de partículas proeutéticas de ThAl^ • 

A Figura 72 mostra uma secção transversal nessa região, mostrando a morfolo­

gia hexagonal das partículas. Os prismas hexagonais apresentam vazios no seu 

interior e os hexágonos são frequentemente incompletos. Pode-se notar ainda 

a presença de um pequeno envoltório de (Al) sobre o ThAl^ e o eutético se a-

presenta com morfologia irregular. A Figura 73 mostra a morfologia tridimen­

sional, prismática hexagonal do ThAl^* 

As estruturas eutéticas obtidas com baixas velocidades de cresci­

mento apresentaram morfologia de fibras facetadas de ThAl^, tendendo para a 

forma do proeutético, dispostas irregularmente numa matriz de (Al). As Figu­

ras 74 e 75 mostram as secções, transversal e longitudinal do lingote soli­

dificado com velocidade de 4 mm/h. A Figura 76 foi obtida por microscopia e-

letronica, após ataque seletivo da secção transversal, podendo-se observar a 

morfologia facetada do ThAl^ no eutético. 

Estruturas solidificadas com maiores velocidades de crescimento a 

presentaram morfologia eutética semelhante a esta, porém com partículas de 

ThAl^ mais finas. A Figura 77 apresenta a secção transversal de um lingote 

solidificado com 100 mm/h. Ligas de mesma composição, solidificadas em velo­

cidades ainda maiores, mostraram estruturas dendriticas semelhantes ãs das 

Figuras 69 e 70. 

A Figura 78 apresenta a secção longitudinal de um lingote, na re­

gião onde se tem bruscamente a velocidade de crescimento. Ao se aumentar a 

velocidade de crescimento, observa-se a transição de uma estrutura com proeu 

tético ThAl3 para estrutura com dendritas de (Al). 



Fig. 68 - Secção transversal 
da Liga Al~16,0%Th hipoeuté 
tica, solidificada unidire-
cionalmente. Dei. 1 ritas de 
(Al) com TnAl3 interdendriti_ 
co. Ataque: HF (1%). Aumen 
to: 75X. V - 15 mm/h. 

Fig. 69 - Estrutura da Liga 
Al-20,3%Th. Dendritas da f£ 
se (Al) e eutético interden_ 
drltico. Secção transversal 
a direção de crescimento. 
Solidificação unidirecional. 
V = 400 mm/h. Ataque: HF(1%) 
Aumento: 150X. 

Fig. 70 - Estrutura da Liga 
Al-20,3Th, apresentada na 
Fig. anterior. Dendritas de 
(Al) e eutético interdendrí 
tico. Secção longitudinal a 
direção de crescimento. So_ 
lidificação unidirecional. 
V = 400 mm/h. Ataque: HF(1") 
Aumento: 75X. 



Fig. 71 - Estrutura obtida 

no mesmo lingote das Figs. 

69 e 70. Dendritas de (Al) 

e eutético interdendrítico 

com estrutura complexa 

regular e irregular. Sec­

ção transversal ã solidifi_ 

cação unidirecional. V = 

400 mm/h. Ataque: HF (1%). 

Aumento: 600X. 

Fig. 72 - Morfologia do proeu 

tético ThAl^. Secção transver 

sal â direção de crescimento. 

Solidificação unidirecional. 

V = 80 mm/h. Liga Al-38,0%Th. 

Aumento: 50X. 

• M : : ̂  
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Fig. 73 - Morfologia da fase 

ThAl3 proeutetica, obtida 

por ataque seletivo profundo 

de secção apresentada na 

Fig. anterior. Micrografia £ 

letronica de varredura. A se 

ta indica a direção de cres­

cimento. Solidificação unidi 

recional. V = 80 mm/h. Ata -

que seletivo: NaOH (5"). Au 

mento: 150X. 



Fig. 74 - Estrutura do eutétj_ 
co (Al)-ThAl3. Secção trans­
versal a direção de crescimen 
to. Solidificação unidire -
cional. V = 4 mm/h. Liga 
Al-20,5%Th. Ataque: HF (1%) . 
Aumento: 280X. 

Fig. 75 - Estrutura do euteti 
co (Al)-ThAl3 em secção longi 
tudinal. Solidificação unidi-
recional. V = 4 mm/h. Liga 
Al-20,5%Th. Ataque: HF (1%). 
Aumento: 70X. 

Fig. 76 - Morfologia da fase 
ThAl 3 do eutético (Al)-ThAl3, 
apresentado nas Figs. 72 e 73 
Microscopia eletrônica de var 
redura. A seta indica a dire­
ção de crescimento. Solidifi­
cação unidirecional. V=4mm/h. 
Liga Al-20,5%Th. Ataque sele 
tivo: NaOH (5%). Aumento:80ÕX 



I 

Fig. 77 - Estrutura de Liga 

Al-20,8%Th solidificada uni-

direcionalmente. Eutetico 

(Al)-ThAl.j. Secção transver­

sal ã direção de crescimento 

V = 100 mm/h. Ataque: HF(1%) 

Aumento: 250X. 

Fig. 78 - Mudança de estrutura 

da Liga hipereutética Al-24%Th 

ao ser aumentada a velocidade 

de crescimento, em solidifica­

ção unidirecional. Secção Ion 

gitudinal. Velocidade anterior 

ã mudança: V = 20 mm/h. Ataque 

HF (1%). Aumento: 50X. Estrutu 

ra com proeutético ThAl3 P ass7 

a estrutura com dendritas de 

(Al). 
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LIGA Al-Th - DISCUSSÃO 

A solidificação das ligas Al-Th em lingotes resfriados de forma 

convencional e em solidificação unidirecional pode ser analisada de forma se_ 

melhante a que foi feita para a liga Al-U. Para tanto considere-se na Figura 

58 a fase ThAl^ em substituição ã fase UAl^. 

Assim, para as ligas que têm na estrutura (Al) + eutêtico (figu -

ras 59,60) tem-se a formação inicial da fase (Al) na posição A da Figura 58a 

e formação do eutético na posição B. Quando ocorre ThAl^ proeutetico (figu -

ras 62,63,64) este se forma em A na Figura 58b, o envoltório dendrítico da 

fase (Al) em B, e o eutético se forma em C. Nas estruturas que apresentaram 

apenas eutêticos (figuras 65,66,67),este se formou no interior da região de 

crescimento conjunto. 

Nas experiências de solidificação unidirecional obteve-se para a 

mesma composição, estrutura eutética em baixas velocidades de crescimento, e 

estrutura dendrítica em altas velocidades de crescimento. Este fato mostra 

que, ã medida que se aumenta a relação-G/V, aumenta-se-o intervalo de compo­

sições para as quais se obtém estrutura eutética, como seria de se esperar, 

conforme as considerações desenvolvidas com relação ãs ligas de composições 
(59,98,99,100) 

nao eutetxcas 

A morfologia eutética nos lingotes convencionais mostrou forma 

tendendo para espiral nas regiões resfriadas mais rapidamente (figuras 59,61, 

65,66,67),e forma irregular em regiões resfriadas mais lentamente (figura 65). 

A mesma tendência foi verificada em solidificação unidirecional, quando so -

mente uma pequena região com morfologia complexa regular foi obtida na maior 

velocidade disponível (figura 71). Nas outras velocidades de solidificação 

a morfologia foi irregular (figuras 68 a 70, 74 a 77). Este resultado pode 

ser explicado pelo nao estabelecimento de um regime de difusão uniforme na 

frente de crescimento, nao havendo portanto cooperação entre as fases duran­

te o crescimento. Assim é de se esperar que cada fase cresça independentemen 

te da outra e que a fase intermetãlica apresentará morfologia próxima do pro 

eutético. Nao havendo um regime de difusão uniforme na frente de crescimento, 

as teorias cinéticas apresentadas nao são aplicáveis a estas estruturas. 

Morfologia irregular, con partículas de uma das fases apresentando 
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estrutura semelhante a do proeutético ê encontrada em outros sistemas faceta-

dos/não-facetados, quando solidificados em baixa velocidade ' 

A experiência de solidificação unidirecional realizada a 400 mm/h 

mostra que, provavelmente, as morfologias passam de irregular para complexa 

regular em espiral, para velocidades de solidificação maiores do que esta. Ge_ 

ralmente, a transição eutêtico irregular para regular observada em outros sis_ 

temas ocorre em velocidades menores do que esta de 400 mm/h . As ligas 

Al-Th estudadas, continham muitas impurezas, as quais podem ter influido na 

velocidade de transição. 

Observou-se que o ThAl^, no eutêtico em espiral, mantém a mesma 

forma de crescimento do ThAl^ proeutético. A espiral do eutético é de forma 

hexagonal, (figuras 66,67,71) e o proeutético ThAl^ também apresenta forma 

hexagonal, em corte transversal, tanto em solidificação convencional (figu -

ras 62,63,64), como em solidificação unidirecional (figuras 72,73). 

DISCUSSÃO GERAL 

As ligas áos sistemas Al-UAl^ e Al-ThAl^ apresentaram sequencias 

de solidificação semelhantes, que podem ser analisadas pelo conceito de re­

gião de crescimento conjunto. Este mesmo conceito pode ser utilizado para ex 

plicar a obtenção de estrutura com dendritas de (Al), nos dois sistemas, em 

solidificação unidirecional, para ligas eutéticas e ligeiramente hipereutêti^ 

cas . 

Mostrou-se que para os dois sistemas, A1-UA1^ e Al-ThAl^, a r e ­

gião de crescimento conjunto é bastante assimétrica e inclinada junto ao pr£ 

longamento da linha "Liquidus" do campo (Al) + líquido. Verifica-se assim, a 

influência da forma dos diagramas de equilíbrio sobre as estruturas das li­

gas, diagramas semelhantes correspondendo a estruturas semelhantes; de forma 

análoga, as regiões de crescimento conjunto também apresentam o mesmo aspec­

to. 

No sistema Zn-MgZn^, nao ficou tao bem caracterizada a assimetria 

da região de crescimento conjunto, cono para os sistemas Al-UAl^ e Al-ThAl^. 

No entanto a presença de envoltório da fase (Zn) sobre o >IgZn_ proeutético,e 
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ter se obtido estrutura eutêtica em solidificação unidirecional somente em 

liga de composição hipereutêtica, indicam que a região de crescimento con -

junto no sistema Zn-MgZn 2 ê ligeiramente assimétrica em relação ã composí 

ção eutêtica. 

Os três sistemas tem uma fase facetada e os sistemas A1-UA1^ e 

Al~ThAl 3 têm inclinações das linhas "Liquidus" bastante diferentes, enquan 

to que no sistema Zn-MgZnj, as linhas "Liquidus" são aproximadamente simé -

tricas; Assim, nos dois primeiros sistemas, todos os fatores contribuem pa 

ra que a região de crescimento conjunto seja assimétrica, e no último siste 

ma, sõ a presença da fase facetada é que contribui para a assimetria da re 

gião de crescimento conjunto. 

Desta forma, a analise comparativa entre os três sistemas estudjí 

dos mostra a importância relativa da presença de uma fase intermetalica e 

das inclinações das linhas "Liquidus" sobre a extensão da região de cresci­

mento conjunto. 

Os três sistemas apresentaram morfologias eutêticas complexas 

regulares em espiral, caracterizando a forte influência da anisotropia de 

crescimento de uma das fases na determinação da morfologia do eutêtico. Fi-. 

cou evidente também, a relação entre os proeutêticos (facetados) e os eutê-

ticos que tem as mesmas formas externas. Os proeutêticos apresentaram tam -

bem tendência para o crescimento em espiral em solidificação unidirecional. 

Pode-se concluir que o modo de crescimento deve ser o mesmo no eutêtico e no 

proeutético; e no eutêtico, a fase intermetalica cresce em avanço para a for 

mação das morfologias complexas regulares. 

Estes resultados mostram ainda, que as características da inter 

face no estado sólido nao foram fundamentais para o estabelecimento da mor­

fologia. Por outro lado as formas dos proeutêticos intermetálicos dos três 

sistemas sao prismáticas, enquanto que as espirais eutêticas tem Êféscimen-

to em.forma de pirâmide. Neste resultado a energia de interface sólido-sóli 

do parece ser relevante. 

A formação de prismas dos proeutêticos intermetálicos nos três 

sistemas mostra a anisotropia de crescimento dos mesmos, indicando que as 

direções perpendiculares as faces do prisma tem menor velocidades de cresci 

mento do que direções contidas nesta face, principalmente a das arestas do 
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prisma. Assim, no M g Z ^ e no ThAl^ a velocidade de crescimento em direções pa_ 

ralelas as faces do prisma hexagonal são maiores do que na direção perpendicu 

lar a cada face, e no UAl^ ocorre o mesmo quanto as velocidades de crescimen­

to com relação as faces do prisma de secção em forma de losango. As faces dos 

prismas devem ser planos cristalogrãficos de maior densidade atômica. 

0 crescimento do eutético em espiral nos três sistemas, deve ocor­

rer de maneira semelhante ao descrito para o eutético (Zn)-MgZn2» ou seja, as 

espirais divergem no crescimento, o eixo da pirâmide ê paralelo ã direção de 

crescimento e a extremidade central da espiral (intermetálico) também cresce 

lateralmente. Estas direções de crescimento do intermetálico no eutético cor­

respondem as direções de maiores velocidades de crescimento, quando compara -

das com as do proeutético. 

Os eutéticos (Zn^MgZnj, (Al)-UAl^ e (A^-ThAl^ podem ser conside­

rados como não-facetados/facetados de acordo com a classificação de Hunt e 

Jackson ' . E m geral estes intermetálicos tem alta entropia de fusão e a-

presentaram nas experiências realizadas, morfologias idênticas e bastante de 

finidas, características de crescimento facetado. Além disso, os intermetáli­

cos mostraram mesmo modo de crescimento no eutético e no proeutético. 

Dos sistemas estudados, Zn-MgZn^ ê o que tem maior fração volume -

trica de intermetálico (24,3% MgZnj na composição eutêtica), e apresentou mo£ 

fologia espiral. 0 sistema Al-UAl^ também mostrou tendência para morfologia 

em espiral, mas devido ã baixa fração volumétrica da fase UAl^ (10%), foi di­

fícil o seu desenvolvimento, com tendência para morfologia lamelar interrompi 

da, apresentando-se em secção transversal como plaquetas e glóbulos de UAl^ 

dispostos em duas direções preferenciais, dispersos na fase (Al). Estas obser 

vaçoes confirmam que sistemas com baixa fração volumétrica, da fase facetada, 

têm menor tendência para estruturas complexas regulares, Mostram ainda a for­

mação de plaquetas no eutético (Al)-UAl^ pode ser atribuída a anisotropia de 

crescimento da fase UAl^. , pois as duas direções preferenciais observadas são 

as mesmas da espiral eutêtica. 0 eutético (Al)-ThAlg nao apresentou morfologia 

completa regular em espiral era solidificação unidirecional, mas devido a fra­

ção volumétrica do ThALj (14,5Z), pode-se esperar que a morfologia espiral se 

ja mais definida do que no eutético (Al)-UAl^.. 

0 fato dos sistemas Al-ThAl^ e Al-UAl^ terem apresentado variação 

de morfologia nas velocidades estudadas, mostra que as morfologias destes sis 
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temas não são tão características como para o sistema Zn-MgZnj» cuja morfolo­

gia foi a mesma para todas as velocidades de crescimento. As frações volume -

tricas das fases facetadas podem ter contribuído para estes resultados, mas 

as causas das mudanças morfológicas em cada sistema devem estar associadas ã 

influência das velocidades de solidificação e gradientes térmicos utilizados, 

por exemplo, sobre a forma da interface, difusão no líquido, avanço de fase, 

superresfriamento constitucional, mecanismo de crescimento. 

Verificou-se que, com diminuição da velocidade de crescimento, as 

estruturas complexas regulares dos sistemas Zn-MgZnj e A1-UA1^ tornavam-se me 

nos regulares, ou seja, o número de espirais diminuiu no eutético (Zn)-MgZn2 

e a tendência para o crescimento em espiral diminuiu para o eutético (Al)-UAI^ 

com mudança para fibroso nas menores velocidades. Estes fatos são uma indica­

ção de que o avanço rio crescimento da fase que determina a morfologia comple­

xa regular deve ter diminuido, chegando a mudar a morfologia do eutético no 

caso de (Al)-UAl^, onde o avanço da fase UAl^ deve ser menor. 

As condições experimentais em que se observou a diminuição da re­

gularidade das estruturas complexas e mudanças de morfologia no eutético 

(Al)-UAl^ sao aquelas que diminuem o avanço de uma das fases, ou seja, aumen­

to da relação G/V. 0 efeito desta relação sobre a morfologia eutética tem si­

do pouco estudado, tendo-se restringido principalmente ao eutético Al-Si, no 

qual, com alto gradiente térmico no líquido e baixas velocidades de crescimen 

(83) ~ 

to, obteve-se mudança de morfologia irregular para fibrosa , atribuida ã 

diminuição e/ou supressão do avanço da fase Si e maiores restrições das condi 

çoes de crescimento. Da mesma forma, as observações dos eutéticos (Zn)-MgZn2 

° (Al)-UAl^, podem ser atribuídas a uma diminuição do avanço da fase intenr.e-

tãlica com aumento da relação G/V. 

Os resultados obtidos com o eutético (Al)-ThAl.j indicam que a fa 

se ThAl^ deve apresentar mudança de morfologia de fibras irregulares faceta -

das para espiral em forma hexagonal ao se aumentar a velocidade de solidifica 

çao. Nestas duas morfologias é caracterizada a influência da fase facetada. 

Uma possível explicação para a estrutura irregular seria a ausência de restri 

çoes para difusão, enquanto que o aumento da velocidade de crescimento, dimi­

nui as distâncias de difusão, e forraa-se una estrutura de maior cooperação en 

tre as fases durante o crescimento. 

Observou-se subestrutura celular nos eutéticos (Zn) - M£Zn_, 
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(Zn)-tlg^^ii e (Al)-UAI^ solidificados unidirecionalmente, que deve ter si_ 

do causada pela presença de impurezas. Houve ainda influência das mesmas so­

bre outros aspectos da morfologia dos eutéticos estudados, da mesma maneira 

que se atribuiuã perda de regularidade da periferia das espirais do eutético 

(Zn)-MgZn2« É no entanto difícil atribuir uma influencia específica das impu­

rezas sobre outros aspectos da morfologia, além dos citados. 

As determinações dos espaçamentos entre os segmentos da espiral, 

foram feitas somente no eutético (Zn)-MgZn2, que apresentou a estrutura com­

plexa regular em espiral bem desenvolvida, para todas as velocidades de cres­

cimento utilizadas. As medidas feitas no eutético (ZnJ-MgZnj são importantes, 

porque este apresenta estrutura complexa regular e o sistema é facetado/não-

facetado, quando é alto o superresfriamento cinético para a fase facetada. De_ 

ve-se lembrar que a maioria das determinações disponíveis n a literatura fo-
, - . . , (64,108,109) c., rara realizadas em eutéticos lamelares ou fibrosos, com poucas de 

terminações em eutéticos nao-facetados/facetados. 

(115) 

Lesoult e Turpin mostraram que no crescimento de eutéticos 

que têm superresfriamento cinético, a relação entre espaçamento interlamelar 

(A) e a velocidade de crescimento (V) independe da existência deste superres-

friamento, e chega-se a uma relação semelhante aquela que foi desenvolvida pa 

ra eutéticos lamelares, onde não se considera o superresfriamento cinético^^6). 

Os resultados obtidos com o sistema Zn-MgZnj estão de acordo com estas teorias. 

No entanto encontrou-se uma dependência entre A e V diferente da prevista nes 

tas teorias. Este fato, também encontrado em outros sistemas, mostra que os 

modelos teóricos devem ser aperfeiçoados. Uma possível modificação, já sugeri 

da por outros autores, seria a introdução nos modelos teóricos, de equações 

que representassem mais corretamente os mecanismos de crescimento da fase fa­

cetada (superresfriamento cinético). 
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CAPITULO V - CONCLUSÕES 

1- As l i g a s Zn-Mg, r i c a s em Z n , apresentaram nas cond ições u t i l i z a d a s d o i s eu 

t é t i c o s , um m e t a e s t á v e l (Zn)-MgZn2 e um e s t á v e l ( Z i O - M g j Z n ^ . 0 e u t é t i c o 

(Zn)-MgZn2 apresen tou m o r f o l o g i a e s p i r a l em l i n g o t e s c o n v e n c i o n a i s e de s £ 

l i d i f i c a ç ã o u n i d i r e c i o n a l nas v e l o c i d a d e s de 4 a 400 mm/h. 0 e u t é t i c o 

(ZtO-MgjZiJj^ ap re sen tou m o r f o l o g i a em esp inha de p e i x e em l i n g o t e s conven_ 

c i o n a i s e f i b r o s a em l i n g o t e s de s o l i d i f i c a ç ã o u n i d i r e c i o n a l (4 a 50 mm/h). 

2 - 0 e u t é t i c o (Zn) -MgZn 2 o c o r r e u em todas as v e l o c i d a d e s de s o l i d i f i c a ç ã o un i 

d i r e c i o n a l u t i l i z a d a s (4 a 400 mm/h), nas q u a i s se e v i t o u n u c l e a ç a o da f a 

se e s t á v e l l ^ Z n ^ . 

3 - 0 e u t é t i c o ( A l ) - U A l ^ ap resen tou t endênc ia para o c r e sc imen to em e s p i r a l 

nas maiores v e l o c i d a d e s de c r e s c i m e n t o , com o U A l ^ se apresentando como 

p l a q u e t a s o r i e n t a d a s segundo duas d i r e ç õ e s p r e f e r e n c i a i s , e t e n d ê n c i a para 

m o r f o l o g i a f i b r o s a em b a i x a s v e l o c i d a d e s de c r e s c i m e n t o . As p l a q u e t a s da 

f a se U A l ^ , que aparecem como descon t ínuas em secção p l a n a , sao i n t e r l i g a -

das no e s p a ç o . 

4 - A b a i x a f r a ç ã o v o l u m é t r i c a da f a s e U A l ^ no e u t é t i c o ( A l ) - U A l ^ d i f i c u l t a o 

desenvolv imento da m o r f o l o g i a em e s p i r a l , com poucas obse rvações de e s p i -

r a i s p e r f e i t a s , formando-se em seu l u g a r uma e s t r u t u r a com p l a q u e t a s ten -

dendo a e s p i r a l . 

5 - A m o r f o l o g i a do e u t é t i c o ( A l ) - U A l ^ com p l a q u e t a s da f a s e U A l ^ e dev ida a a_ 

n i s o t r o p i a de c r e s c i m e n t o da f a s e UAl^ e nao consequênc ia de b a i x a e n e r g i a 

de i n t e r f a c e e n t r e as f a s e s s ó l i d a s . 

6 - A m o r f o l o g i a do e u t é t i c o ( A l ) - T h A l . j apresentou f i b r a s de T h A l ^ com formas 

próximas a do p r o e u t é t i c o , i r r egu l a rmen te d i s t r i b u í d a s em m a t r i z de ( A l ) , 

nas v e l o c i d a d e s de s o l i d i f i c a ç ã o u n i d i r e c i o n a l u t i l i z a d a s (4 a 400 mm/h) . 

O b t e v e - s e m o r f o l o g i a e s p i r a l na v e l o c i d a d e de 400 mm/h e em r e g i õ e s de a l ­

t a v e l o c i d a d e de r e s f r i a m e n t o em l i n g o t e s c o n v e n c i o n a i s , i n d i c a n d o que a 

m o r f o l o g i a e s p i r a l pode s e r o b t i d a com maiores v e l o c i d a d e s de c r e s c i m e n t o . 

7 - 0 c r e sc imen to do e u t é t i c o e s p i r a l nos s i s temas Zn-MgZn^, A1-UA1^ e 

A l - T h A l g ocor re em forma de p i râ i r ide , com e i x o p a r a l e l o a d i r e ç ã o de cresci_ 

mento e as f a s e s d i v e r g i n d o no s e n t i d o do c r e s c i m e n t o . A i n t e r f a c e de c res 
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cimento é plana e a fase intermetálica cresce em avanço sobre a fase meta 

lica. 

8 - As morfologías complexas regulares em espiral apresentadas pilos eute-

ticos (Zn)-MgZn 2 > (Al)-UAl^ e (Al)-ThAl 3 mostraram as mesmas morfologias 

dos proeutéticos intermetálicos. 

9 - A anisotropia de crescimento associada ã fase intermetálica (facetada) é 

o fator determinante da morfologia em espiral nos euteticos (ZtO-MgZ^ , 

(A1)-UA1 A e (Al)-ThAl 3. 

10- Aumento da velocidade de crescimento provocou uma diminuição co espaça -

mento entre os segmentos das espirais no eutético (Zn)~MgZn 2 c diminui­

ção da distancia entre as plaquetas de UAl^ no eutético (Al)-UAl^. 

11- A teoria cinética de crescimento eutético, aplicada para o eutético espi­

ral (Zn)-MgZn2» explicou os resultados de espaçamentos entre os segmentos 

das espirais do eutético obtidos para ligas de composições hipo e hipereu 

teticas. Os valores experimentais das distancias entre os segmentos das 

espirais do eutético interdendrítico, em função da velocidade de cresci -
- ~ -0 41 

mento, em liga Zn-Mg hipoeutetica, se ajustaram a equação X = A V * 

12- A teoria das velocidades relativas de crescimento das fases componentes 

do eutético (conceito de região de crescimento conjunto) explicou as se -

quências de solidificação obtidas nos três sistemas estudados, Tn-MgZn 2 , 

Al-UAl^ e Al-ThAl^. A região em que se forma apenas eutético, deve estar 

localizada, qualitativamente, junto ao prolongamento da linha "liquidus" 

do campo das fases (Al) + liquido nos diagramas de equilíbrio Al-U e 

Al-Th, No sistema Zn-MgZn^, esta região deve ser menos assimétrica em re 

laçao a composição eutética, mas também voltada para o campo da fase in­

termetálica. 
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