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RESUMO 

 

Ligas de memória de forma (LMFs) são uma classe de materiais que possuem a 

capacidade de recuperar sua forma original quando submetidas a estímulos 

termomecânicos ou magnéticos. Dentre as propriedades apresentadas por esses 

materiais, se destacam o efeito de memória de forma (EMF) e a superelasticidade. A 

justificativa de se produzir LMFs porosas é que elas se comportam como compósitos, 

combinando as características do material com as propriedades de sua estrutura de poros. 

Dessa maneira, é possível produzir materiais com menor densidade e diferentes 

capacidades de absorção de energia para aplicação em sistemas de amortecimento. Esse 

trabalho teve como objetivo principal produzir scaffolds de uma LMF de composição 

Cu-11,29Al-3,1Ni-2,85Mn-0,345Nb (%p) por meio do processo freeze-casting. A água 

foi empregada como meio refrigerante, enquanto ácido cítrico e álcool polivinílico 

foram utilizados como agente dispersante e ligante, respectivamente. O material 

particulado utilizado nessa pesquisa foi produzido a partir do método de atomização por 

spray. Ele foi inicialmente separado em dois grupos segundo sua granulometria. Após as 

etapas de congelamento da suspensão e de liofilização dos cristais de gelo formados, os 

corpos verdes foram sinterizados em atmosfera de argônio a 980 °C por 6 h, e então 

submetidos a têmpera dentro do próprio forno. Os scaffolds obtidos foram 

caracterizados por meio de técnicas como microscopia eletrônica de varredura (MEV), 

espectroscopia de raios X por dispersão em energia (EDS), difração de raios X (DRX), 

calorimetria exploratória diferencial (DSC), microtomografia de raios X (micro-CT), 

porosimetria intrusiva de mercúrio e ensaios de medidas de porosidade pelo princípio de 

Arquimedes. O material de partida também foi caracterizado por MEV, EDS, DRX, 

DSC, além de picnometria por gás hélio e granulometria a laser. As propriedades 

mecânicas dos scaffolds foram avaliadas através de ensaios de compressão à 

temperatura ambiente e análise dinâmico-mecânica (DMA). Apesar da baixa resistência 

à compressão das amostras produzidas, devido à sinterização apenas parcial entre as 

partículas, e de não ser possível observar orientação de poros, o uso de freeze-casting 

demonstrou ser uma rota alternativa para produzir LMFs porosas à base de Cu-Al-Ni 

com boa capacidade de amortecimento em aplicações de alta temperatura. 

Palavras-chave: Liga de memória de forma, Scaffold, Freeze-casting, Amortecimento. 
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ABSTRACT 

 

Shape memory alloys (SMAs) can recover their original shape after plastic deformation 

when exposed to either thermo mechanical or magnetic stimuli. These materials usually 

show interesting properties, including the shape memory effect and superelasticity. 

Porous SMAs can act as a two-phase composite, matching the properties of SMA and 

porous structure. Thus, it is possible to obtain materials showing low densities and 

distinct energy absorption capacities for use in damping systems. This work deals with 

the preparation of freeze-casted scaffolds using a Cu-11.29Al-3.1Ni-2.85Mn-0.345Nb 

(wt%) SMA, water as the freezing vehicle, citric acid and polyvinyl alcohol as 

dispersing and binding agents, respectively. The starting powder used in this study was 

initially obtained by spray forming and then separated into two groups according to 

their granulometry. After the stages of freezing the suspension and freeze-drying the ice 

crystals formed, the green bodies were sintered in an argon atmosphere at 980 °C for 

6 h, and then quenched in the oven itself. The obtained scaffolds were examined by 

scanning electron microscopy (SEM), X-ray spectroscopy (EDS), X-ray diffraction 

(XRD), differential scanning calorimetry (DSC), X-ray microtomography (micro-CT), 

mercury intrusion porosimetry, and Archimedes tests. The starting material was also 

characterized by SEM, EDS, XRD, DSC, as well as helium gas picnometry and laser 

granulometry. The mechanical properties of the scaffolds were evaluated by dynamic 

mechanical analysis (DMA) and compression tests conducted at room temperature. 

Despite the low compressive strenght of the samples produced, due to only partial 

sintering between the particles, and no pore orientation, the use of freeze-casting proved 

to be an alternative route to produce porous Cu-Al-Ni based porous SMAs with good 

damping ability in high temperature applications. 
 

Keywords: Shape memory alloy, Scaffold, Freeze-casting, Damping. 
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1.   INTRODUÇÃO 

 

O avanço tecnológico observado nas últimas décadas requer cada vez mais a utilização 

de sistemas sofisticados e eficientes. Nesse contexto, materiais adaptáveis ou 

inteligentes são necessários para aplicação nas mais diversas áreas da ciência, valendo 

destacar as ligas com efeito de memória de forma (LMFs). As LMFs são uma classe de 

materiais que possuem a capacidade de memorizar sua forma original quando são 

submetidas a estímulos termomecânicos ou variações magnéticas (WILKES; LIAW, 

2000). Dentre as propriedades apresentadas por esses materiais, vale citar o efeito de 

memória de forma (EMF) e a superelasticidade ou pseudoelasticidade (GERA et al., 

2018). O EMF pode ser definido como o fenômeno no qual uma LMF é deformada e, 

após ser aquecida, retoma suas dimensões originais. A pseudoelasticidade é a 

capacidade que essas ligas possuem de recuperar grandes deformações durante 

sucessivos ciclos de carregamento e descarregamento a uma temperatura constante. 

Essas propriedades se devem à reversibilidade da transformação martensítica observada 

nesses materiais, que se deformam por meio de um mecanismo de maclação e não pela 

movimentação de deslocações (MA; KARAMAN; NOEBE, 2010). 

 

As LMFs são utilizadas nas indústrias aeroespacial, automotiva, robótica e biomédica, 

dentre outras. São largamente empregadas em sistemas de amortecimento, sensores e 

atuadores (LAGOUDAS, 2008). Há ainda um grande potencial de aplicação para esses 

materiais, o que justifica a necessidade de se entender mais sobre eles. Suas limitações 

estão principalmente relacionadas ao seu design, que resulta principalmente do 

processamento usado, e tempo de vida útil, pois de forma geral apresentam baixa 

resistência à fadiga (JANI et al., 2014). Existem duas classes principais de LMF que são 

encontradas no mercado: as ligas de Ni-Ti (nitinol) e de Cu (Cu-Zn-Al e Cu-Al-Ni). As 

ligas de nitinol são as mais utilizadas, pois as de Cu são menos estáveis e mais frágeis, 

apesar de serem mais baratas (STÖCKEL, 2000) e apresentarem maiores 

condutividades térmica e elétrica (OTSUKA; WAYMAN, 1999). 

 

Atualmente se deseja produzir equipamentos mais leves, de modo a se minimizar gastos 

energéticos. Uma das alternativas possíveis para diminuir o peso de um determinado 
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componente é produzir um material macroporoso, também denominado scaffold 

(arcabouço). Outra vantagem de se fabricar um material poroso é que ele combina as 

características do material que compõe o scaffold com as propriedades da sua estrutura 

de poros (CHANG; ZHAO, 2013). No caso das LMFs, a presença de poros aumenta a 

capacidade de amortecimento desses materiais (WANG, QINGZHOU et al., 2011; 

WANG, QINGZHOU et al., 2013). A técnica de freeze-casting (moldagem por 

congelamento) tem se destacado na preparação de scaffolds com expressiva porosidade 

e interconectividade de poros (HOPPE; GÜLDAL; BOCCACCINI, 2011). A Figura 1.1 

exibe um esquema do processo freeze-casting. Ele consiste basicamente em congelar de 

forma controlada uma suspensão contendo o material de partida, um solvente e, caso 

seja necessário, um dispersante e um ligante. Em seguida, ocorre a sublimação do 

solvente congelado que, em função de suas propriedades, pode ocorrer em baixas 

pressões e temperaturas ou mesmo em condições ambientes. O corpo verde obtido 

apresenta estrutura de poros que é uma réplica dos cristais de solvente produzidos 

durante o congelamento da suspensão. Assim, a estrutura de poros obtida depende da 

taxa de resfriamento da suspensão, da orientação do congelamento, do solvente 

empregado, da carga de sólidos utilizada e da reologia do sistema, dentre outros 

parâmetros. Por fim, o material pode ser submetido a tratamento térmico para 

consolidação do corpo verde (DEVILLE, 2008). Assim, o freeze-casting é um processo 

simples e barato, que permite fabricar materiais com estrutura de poros controlada, em 

termos de volume de poros, tamanho, orientação e interconectividade (MOZAFARI; 

MOZTARZADEH, 2014; SILVA et al., 2015, LACERDA et al., 2018). 

 

 
Figura 1.1: Esquema das etapas do processo de freeze-casting. 

Fonte: Adaptado de DEVILLE, 2013. 

 

Esse estudo visa produzir scaffolds a partir de uma LMF de composição Cu-11,29Al-

3,1Ni-2,85Mn-0,345Nb (%p) (MAZZER et al., 2016). Essa liga é uma boa candidata 
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para aplicações em altas temperaturas e pode ser utilizada em sistemas de 

amortecimento (SURESH; RAMAMURTY, 2005; CHANG, 2011; DING et al., 2019). 

Ainda, seu uso como atuador é promissor, pois esse material apresenta bom nível de 

deformação de transformação recuperável se comparada a outras LMFs. O material de 

partida que será utilizado nesse trabalho foi o overspray obtido por um processo de 

fundição por spray, ou atomização por spray, por pesquisadores do Departamento de 

Engenharia de Materiais da Universidade Federal de São Carlos (CAVA et al., 2015). 

Essa técnica consiste em verter a liga no estado líquido em uma câmara em um formato 

de funil, sob atmosfera controlada. Na saída do funil, um jato de gás inerte de alta 

pressão faz com que o líquido seja atomizado em gotas de diferentes tamanhos que se 

depositam sobre um substrato mantido em constante rotação (AGRAWWAL; DUBE, 

2018). 

 

Os scaffolds foram produzidos via freeze-casting, em que a água foi empregada como 

meio refrigerante, ácido cítrico e álcool polivinílico como agente dispersante e ligante, 

respectivamente. Os corpos verdes foram sinterizados a 980 °C por 6 h sob atmosfera de 

argônio e temperados dentro do próprio forno. O material de partida e as amostras 

obtidas foram caracterizadas quimicamente. Além disso, os scaffolds produzidos foram 

caracterizados estruturalmente e suas propriedades mecânicas foram avaliadas através 

de ensaios de compressão à temperatura ambiente e análise dinâmico-mecânica (DMA). 

 

A produção de scaffolds de LMF ainda não é amplamente utilizada e existem poucos 

trabalhos disponíveis na literatura, o que reforça o caráter inovador dessa pesquisa. 
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2.   OBJETIVOS 

 
2.1.   OBJETIVO GERAL 

 

Esse estudo tem como objetivo principal obter scaffolds de uma LMF 

Cu-Al-Ni-Mn-Nb utilizando o processo freeze-casting como método de fabricação. 

 

2.2.   OBJETIVOS ESPECÍFICOS 

 

- Caracterizar o material de partida (LMF) por meio de técnicas como difração de 

raios X (DRX), microscopia eletrônica de varredura (MEV), espectroscopia de raios X 

por dispersão em energia (EDS), calorimetria exploratória diferencial (DSC), 

picnometria de gás hélio e granulometria a laser. 

 

- Obter scaffolds pelo processo freeze-casting utilizando as diferentes granulometrias do 

material de partida disponíveis e avaliar sua influência sobre a estrutura e propriedades 

das amostras preparadas. 

 

- Realizar a sinterização e têmpera dos corpos verdes obtidos em forno com atmosfera 

controlada de modo a inibir a oxidação do material, promover a densificação do corpo 

verde e induzir a transformação martensítica em sua estrutura. 

 

- Caracterizar os materiais obtidos por meio de técnicas como DRX, MEV, EDS, DSC, 

microtomografia de raios X (micro-CT), porosimetria intrusiva de mercúrio e medidas 

de porosidade pelo princípio de Arquimedes. 

 

- Avaliar as propriedades mecânicas dos scaffolds produzidos por meio de ensaios de 

compressão à temperatura ambiente. 

 

- Avaliar a capacidade de amortecimento dos scaffolds por análise dinâmico-mecânica 

(DMA).  
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3.   REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

 

3.1.   LIGAS DE MEMÓRIA DE FORMA (LMFs) 

 

As LMFs são uma classe de materiais que apresentam propriedades especiais. Elas são 

utilizadas em diversos setores da indústria, como aeroespacial, automotiva, robótica, 

petrolífera e biomédica pois podem ser utilizadas como sensores, atuadores e em 

sistemas de amortecimento (LAGOUDAS, 2008). O EMF é a habilidade que as LMF 

possuem de, após serem deformadas mecanicamente, recuperar suas dimensões 

originais quando submetidas a tratamento térmico (CHRISTIAN, 2002). Outra 

propriedade importante é a superelasticidade ou pseudoelasticidade. A superelasticidade 

é a capacidade que essas ligas possuem de recuperar grandes deformações durante 

sucessivos ciclos de carregamento e descarregamento a uma temperatura constante. 

Existem várias ligas que apresentam essas propriedades. Entretanto, somente as ligas de 

Ni-Ti (nitinol) e à base de Cu, com destaque para as de Cu-Al-Ni, são comercializadas 

atualmente. Isso se deve ao fato de elas possuírem uma recuperação de tensão 

considerável e gerarem força significativa ao sofrerem mudança dimensional 

(AGRAWWAL; DUBE, 2018), além de possuírem boa processabilidade 

(GUSTMANN; DOS SANTOS; et al., 2016; DING et al., 2019). As ligas de Ni-Ti são 

as mais utilizadas devido ao seu grande EMF e de pseudoelasticidade, por apresentarem 

elevada resistência mecânica e ductilidade se comparadas às outras LMFs, além de 

serem biocompatíveis e apresentarem uma expressiva resistência à corrosão (KÖHL et 

al., 2009; LI, D. S. et al., 2009; GOTMAN, 2010; BANSIDDHI; DUNAND, 2011; 

KIM; DO, 2016; SHARMA; JANGRA; RAJ, 2018). As ligas à base de Cu apresentam 

certas vantagens em relação ao nitinol como maiores condutividades térmica e elétrica e 

menor custo de produção (OTSUKA; WAYMAN, 1999; YANG, QIN et al., 2018).  

 

Dentre as ligas à base de Cu comercializadas, as de Cu-Zn-Al são menos utilizadas que 

as de Cu-Al-Ni, pois a última apresenta maior estabilidade térmica que a primeira (LI, 

D. Y. et al., 2016; GERA et al., 2018) e está menos susceptível a sofrer envelhecimento 

durante o tratamento térmico (precipitação de fases indesejadas que prejudicam o EMF 

e a pseudoelasticidade) apesar de sua menor ductilidade (GUSTMANN; DOS 
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SANTOS; et al., 2016)⁠. Deve-se destacar também o recente aumento de estudos sobre 

as ligas de Cu-Al-Be (MONTECINOS; TOGNANA; SALGUEIRO, 2016; OLIVEIRA 

et al., 2018) e Cu-Al-Mn (YANG, J. et al., 2016; OLIVEIRA et al., 2019). As ligas Cu-

Al-Ni apresentam potencial aplicação em altas temperaturas, exibindo transformações 

martensíticas direta e reversa em torno de 200 ºC (AGRAWAL; DUBE, 2018; GERA et 

al., 2018). Essas transformações se referem à mudança da fase austenita para martensita 

(transformação direta) e martensita para austenita (reversa). As propriedades de EMF e 

pseudoelasticidade das LMFs se devem à reversibilidade dessas transformações e da 

maneira como a martensita é formada nesses materiais. As LMFs que operam em 

temperaturas tipicamente acima de 100 ºC são denominadas Ligas de Memória de 

Forma de Alta Temperatura (LMFATs). A aplicação das LMFATs pode simplificar e 

aumentar a eficiência de equipamentos ou componentes mecânicos que são projetados 

para operar em altas temperaturas. Portanto, há um grande potencial de aplicação para 

as ligas de Cu-Al-Ni em diversas áreas da ciência (MA; KARAMAN; NOEBE, 2010). 

 

3.1.1.   TRANSFORMAÇÃO MARTENSÍTICA 

 

A transformação martensítica (TM) pode ser definida como qualquer processo que 

ocorre sem difusão atômica, no qual entre o início da transformação até o final dela, o 

movimento individual de um átomo é menor que o espaçamento interatômico. O 

movimento atômico durante essas transformações ocorre de maneira coordenada, 

gerando tensões residuais no material. Deve-se ressaltar que não ocorrem alterações na 

composição do material, mas sim em sua estrutura cristalina (PORTER; EASTERLING; 

SHERIF, 2008). 

 

Alguns materiais metálicos estão sujeitos a sofrer uma TM quando submetidos a 

elevadas taxas de resfriamento (tratamento térmico de têmpera) ou quando são 

deformados plasticamente. Durante esse processo há uma mudança de fase, já que a fase 

austenita, também chamada de fase mãe, se transforma em martensita (transformação 

direta) durante o resfriamento ou durante a deformação plástica do material. É possível 

ainda induzir a transformação de martensita em austenita mediante aquecimento do 

material (transformação reversa). Para cada tipo de liga, há uma temperatura de início 



7 
 

 

(MS) e uma temperatura final (MF) de formação da fase martensita. Da mesma maneira, 

no processo reverso há uma temperatura de início da formação da austenita (AS) e uma 

temperatura na qual toda martensita é transformada em austenita (AF). De acordo com 

Krauss (2005) essas temperaturas são diferentes, havendo uma histerese entre as curvas 

de aquecimento e resfriamento. Na TM, os planos que separam as fases são 

denominados planos de hábito e os átomos contidos neles não são deslocados. 

Entretanto, esses átomos sofrem cisalhamento, conforme mostrado na Figura 3.1. Para a 

grande maioria das ligas, há uma acomodação plástica irreversível devido à 

movimentação de deslocações na estrutura do material. Entretanto o mecanismo de 

acomodação das deformações observado nas LMFs é diferente, conforme discutido a 

seguir. 

 

 
Figura 3.1: Representação esquemática da acomodação plástica observada na 

transformação martensítica geral. 

Fonte: Adaptado de KRAUSS, 2005. 

 

3.1.2.   TRANSFORMAÇÃO MARTENSÍTICA TERMOELÁSTICA 

 

No caso das LMFs, as tensões geradas na TM podem ser acomodadas elasticamente 

pelo material, por um processo denominado maclação. Em LMFs não é desejável que 

ocorra o escorregamento de deslocações, pois isso bloquearia suas propriedades de 

EMF e pseudoelasticidade (MA; KARAMAN; NOEBE, 2010). Dessa forma, ao se 

resfriar uma LMF, o material experimenta transformação de fase, acarretando na 

formação de martensita, que é uma estrutura de menor simetria (FORNELL; TUNCER; 
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SCHUH, 2017). As maclas formadas podem apresentar diferentes orientações 

cristalográficas, onde cada orientação é uma variante. Nesse processo, não há uma 

grande mudança no volume e formato do material. Caso uma tensão seja aplicada no 

material cuja martensita está maclada, as variantes de orientação favorecidas crescem ao 

custo das variantes não favorecidas, pois os planos de hábito daquelas são 

energeticamente favorecidos. Dessa maneira, a martensita formada é uma martensita 

demaclada, em que é possível visualizar uma mudança macroscópica no formato do 

material (BELLOUARD, 2008). Na Figura 3.2 é possível observar as estruturas da 

austenita, martensita maclada e martensita demaclada. 

 

 
Figura 3.2: Estruturas simplificadas da austenita, martensita maclada e martensita 

demaclada. 

Fonte: Adaptado de MA; KARAMAN; NOEBE, 2010. 

 

Nas LMFs, a TM é termoelástica, pois a acomodação das tensões geradas ocorre de 

maneira elástica (MAZZER; GARGARELLA, 2017). Nesses materiais, os planos de 

hábito que separam as fases austenita e martensita são capazes de se movimentar de 

maneira mais fácil e reversível. Assim, durante a transformação reversa que ocorre sob 

aquecimento, a energia elástica acumulada auxilia na transformação da martensita na 

fase mãe (REED-HILL, 2008). Portanto, a histerese observada entre as curvas de 

aquecimento e resfriamento é muito menor nas LMFs do que nas ligas cuja TM se dá 

pela movimentação de deslocações. Para uma transformação ser classificada como 

termoelástica, ela deve ser reversível: o material deve possuir a habilidade de 

experimentar transformações diretas e reversas (transformações cíclicas) sem que haja 

alteração em suas propriedades (SONG et al, 2013). As interfaces móveis entre as 

variantes da martensita são as responsáveis pela dissipação de energia mecânica imposta 

a uma LMF, por isso o potencial de aplicação dessas ligas em sistemas de 
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amortecimento (GRACZYKOWSKI et al., 2010; XUE et al., 2015). Além disso, a 

capacidade de amortecimento também está associada ao movimento das interfaces entre 

as fases martensita e austenita durante a transformação martensítica termoelástica direta 

ou reversa (VAN HUMBEECK, 2003; DING et al., 2019). Um bom parâmetro para 

avaliar o comportamento de amortecimento das LMFs é a tand, que pode ser medido 

pela análise dinâmico-mecânica (DMA) (SAUD et al., 2017). 

 

Há dois tipos de histereses observadas em LMFs. A primeira é a histerese elástica 

acumulada na acomodação das diferentes variantes da martensita, que pode ser 

mensurada a partir das temperaturas de início e fim da transformação (|AF – AS| ou 

|MF – MS|). A segunda está relacionada à energia interna dissipada ao tensionar o 

material durante a transformação, que é uma medida da resistência de fricção 

apresentada pelo material e que pode ser mensurada utilizando o intervalo de 

temperatura entre o início e o fim das transformações direta e reversa (|MS – AF| ou 

|MF – AS|) (KATO; YASUDA; SASAKI, 2011; MAZZER et al., 2015). Os valores das 

temperaturas de transformação (MS, MF, AS e AF) podem mudar devido ao efeito de 

estabilização, associado a processos de precipitação, ordenação estrutural e movimento 

de lacunas que implicam no empilhamento e movimento de deslocações (WANG, Q. Z. 

et al., 2014; YANG, QIN et al., 2018). 

 

Os valores das temperaturas de transformação também mudam caso seja aplicada uma 

tensão mecânica (σ) no material, conforme observado no diagrama da Figura 3.3. É 

possível visualizar no diagrama que caso uma tensão seja aplicada, os valores das 

temperaturas de transformação aumentam, pois são criadas tensões internas no material 

que auxiliam na formação da martensita. Ou seja, para uma mesma LMF, o material em 

que há uma tensão aplicada apresenta valores de temperatura de transformação maiores 

do que um em que não há tensão sobre ele. Também é possível observar na Figura 3.3 

as histereses entre as curvas de MF e AS, e MS e AF (HARTL; LAGOUDAS, 2007). 
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Figura 3.3: Efeito da tensão (σ) sobre as temperaturas de formação das fases austenita e 

martensita para uma LMF. 

Fonte: Adaptado de MA; KARAMAN; NOEBE, 2010. 

 

3.1.3.   EFEITO DE MEMÓRIA DE FORMA (EMF) 

 

O EMF é uma habilidade apresentada pelas LMFs de recuperarem o seu formato 

original quando aquecidas após sofrerem uma deformação mecânica. Esse fenômeno 

está associado à ocorrência de transformações de fase martensíticas durante a 

deformação mecânica e sua transformação reversa durante o posterior aquecimento da 

liga (BELLOUARD, 2008; SURU et al., 2016). A natureza do EMF pode ser mais bem 

entendida analisando-se o caminho termomecânico ilustrado na Figura 3.4, que mostra o 

diagrama tensão (σ) - deformação (ε) - temperatura (T) para uma LMF. Partindo-se da 

austenita (ponto A) a liga é resfriada até uma temperatura inferior à MS, obtendo-se 

dessa maneira uma martensita maclada (ponto B). Caso a temperatura de resfriamento 

final seja inferior a MF, toda a austenita passível de transformação se encontrará nesse 

novo estado. Ao aplicar no material uma tensão superior a um valor crítico (σS), inicia-

se a reorientação das variantes de martensita, na qual as variantes favorecidas crescem 

ao custo das outras. O processo de demaclação é completado quando a tensão atinge um 

valor σF. Ao retirar a tensão aplicada sobre a LMF, ela descarrega-se elasticamente, 

partindo-se do ponto C até o D, em que a estrutura obtida é a martensita demaclada. 

Caso ocorra o aquecimento do material a uma temperatura superior a AS (ponto E), a 

transformação reversa é favorecida. Se a temperatura for superior a AF, o material 
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retorna ao seu formato original no estado austenítico (considerando-se que não houve 

deformação plástica da LMF durante o processo de demaclação) (LAGOUDAS, 2008). 
 

 
Figura 3.4: Diagrama σ x ε x T para uma LMF. 

Fonte: Adaptado de MA; KARAMAN; NOEBE, 2010. 

 

O processo descrito anteriormente é denominado EMF de uma via, pois a liga retorna à 

sua forma no estado austenítico, necessitando de um estímulo térmico para apresentar 

EMF. Isso se deve ao fato de que o único formato que a martensita é capaz de 

memorizar é o mesmo da austenita, devido às estruturas autoacomodadas das variantes 

da martensita. Entretanto, quando a liga é capaz de memorizar dois formatos distintos, 

um em baixas temperaturas e outro em elevadas, diz-se que ela apresenta um EMF de 

duas vias. Neste caso, a martensita adota uma forma diferente da estrutura 

autoacomodada, pois algumas das variantes são favorecidas durante o resfriamento (MA; 

KARAMAN; NOEBE, 2010). Geralmente, o EMF de duas vias é obtido quando o 

material é submetido a um treinamento, ou condicionamento, por meio de ciclos 

termomecânicos. Trata-se de processo difícil de ser realizado em LMF que apresentam 

baixa resistência à fadiga, pois geralmente envolve um grande número de ciclos 

(CINGOLANI; AHLERS; HUMBEECK, 1999). 
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Para que uma liga apresente EMF, é necessário que ela satisfaça alguns requisitos. É 

muito importante que a fase mãe apresente uma estrutura ordenada para que o 

deslocamento de deslocações não seja favorecido. É também preciso que a 

transformação reversa seja cristalograficamente reversível. Ainda, a mudança de fase no 

processo direto deve ser acompanhada por pequena mudança de volume do material. 

Por fim, é necessário que a martensita acomode as deformações geradas por meio de 

processo de maclação (AGRAWWAL; DUBE, 2018). 

 

3.1.4.   PSEUDOELASTICIDADE/SUPERELASTICIDADE 

 

A pseudoelasticidade é a habilidade que as LMFs possuem de sofrerem grandes 

deformações recuperáveis quando aplicada uma tensão sobre o material a uma 

temperatura constante acima de AF. Nesse efeito o material que se encontra no estado 

austenítico, sofre uma transformação martensítica mecanicamente induzida. Dessa 

maneira, a partir de certo valor crítico de tensão, variantes de martensita de orientações 

favoráveis começam a se formar no material. Dessa maneira, a estrutura obtida quando 

se mantém a carga aplicada na liga é a martensita demaclada. Caso seja retirada a carga 

sobre o material, a transformação reversa ocorre, já que na temperatura em que o 

processo ocorre a austenita é a fase termodinamicamente estável. Dessa maneira, a LMF 

retorna ao seu formato original, desde que a tensão não tenha sido alta o suficiente para 

deformar plasticamente o material, por meio do movimento de deslocações (LOBO; 

ALMEIDA; GUERREIRO, 2015). Deve-se ressaltar que caso o carregamento mecânico 

na LMF ocorra em uma temperatura entre AS e AF, há uma mistura entre o efeito 

pseudoelástico e EMF. 

 

A Figura 3.5 ilustra um ciclo de carregamento pseudoelástico típico de uma LMF. O 

processo ocorre a uma temperatura constante superior a AF, e se inicia sem aplicação de 

tensão no material (A). Quando o carregamento mecânico é aplicado, a austenita é 

deformada elasticamente (A → B). A partir de um determinado valor de tensão (σMs), 

inicia-se a formação de uma martensita induzida por tensão e a transformação ocorre até 

σMf (B → C), onde as deformações geradas no material são inelásticas. A martensita 

formada no material é uma martensita demaclada. Um posterior aumento de tensão não 
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gera transformações adicionais no material, mas somente um carregamento elástico (D). 

Durante o descarregamento, há uma redução nas deformações elásticas na martensita 

demaclada (D → E), até o ponto em que se inicia o processo reverso de formação da 

martensita. A tensão de início de formação da martensita possui um determinado valor 

σAs (E), assim como a tensão final do processo σAf (F). Por fim, o material que se 

encontra novamente no estado austenítico, é descarregado elasticamente (LAGOUDAS, 

2008). As curvas de carregamento e descarregamento são caracterizadas por um 

patamar devido à transformação de fases e também por uma histerese entre essas 

curvas, o que permite a dissipação de energia em carregamentos cíclicos (LU D. S. et 

al., 2009). Deve-se ressaltar que há um valor de temperatura máximo (MD) no qual não 

é mais possível formar martensita induzida mecanicamente. Dessa forma, o 

comportamento pseudoelástico não é observado em temperaturas superiores a MD 

(BELLOUARD, 2008). 

 

 
Figura 3.5: Ciclo de carregamento pseudoelástico típico de uma LMF. 

 Fonte: LAGOUDAS, 2008. 
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3.2.   LIGAS DE MEMÓRIA DE FORMA Cu-Al-Ni 

 

Devido ao grande potencial de aplicação em sistemas de amortecimento, sensores e 

atuadores, as ligas de Cu-Al-Ni têm sido bastante estudadas nos últimos anos. Elas 

possuem boa processabilidade (GUSTMANN; DOS SANTOS; et al., 2016; DING et 

al., 2019) e algumas vantagens em relação às tradicionais ligas de Ni-Ti, como maiores 

condutividades térmica e elétrica, e menor custo de produção (ZHU et al., 2009; 

YANG, QIN et al., 2018). Entretanto, as ligas de nitinol apresentam melhores maiores 

deformações recuperáveis e ductilidade à temperatura ambiente. O destaque recebido 

por essas ligas se deve ao fato de elas atenderem aos requisitos de LMFATs, tanto do 

ponto de vista mecânico como térmico (GARGARELLA et al., 2015) e de apresentarem 

uma resistência à fadiga considerável. A principal desvantagem das ligas de Cu 

policristalinas é que elas apresentam fratura intergranular frágil. Isso se deve a diversos 

fatores como alta anisotropia elástica e expressivos tamanhos de grão, dentre outros 

(LOJEN et al., 2005; VAJPAI; DUBE; SANGAL, 2011; GERA et al., 2018). Outra 

desvantagem é que elas apresentam uma baixa estabilidade térmica devido à 

precipitação de algumas fases, quando são submetidos a tratamentos térmicos cíclicos 

ou de envelhecimento (YANG, SHUIYUAN et al., 2017). 

 

O EMF das ligas de Cu-Al-Ni se deve às propriedades do sistema binário Cu-Al, que 

em altas temperaturas apresenta estrutura austenítica (β) cúbica de corpo centrado 

(AGRAWWAL; DUBE, 2018). Durante o resfriamento, para teores acima de cerca de 

9,5 %p ocorre uma decomposição eutetóide na qual as fases α e γ2 são formadas, 

conforme mostrado na Figura 3.6. Caso o resfriamento seja rápido o suficiente, se 

observa transformação martensítica sem ocorrência da referida decomposição eutetóide. 

Para teores de Al entre 11 e 13 %p, a martensita formada apresenta uma estrutura 

monoclínica (β’) e, para teores superiores a 13 %p, sua estrutura é ortorrômbica (γ’) 

(LOJEN et al., 2005; FORNELL; TUNCER; SCHUH, 2017). Quando a composição de 

Al é em torno de 14%p, a liga apresenta notável EMF (OTSUKA; WAYMAN, 1999). 

Todavia, ligas com altos teores de Al possuem baixa trabalhabilidade a frio 

(CHRISTIAN, 2002). Em relação ao Ni, esse exerce um papel muito relevante, pois 

retarda a precipitação das fases α e γ2 (AGRAWWAL; DUBE, 2018; YUAN et al., 
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2015). Entretanto, o teor desse elemento não deve ser superior a 4%p, pois quanto maior 

sua concentração, mais frágil a liga se torna (SAUD et al., 2015). 

 

 
Figura 3.6: Diagrama de fase ternário Cu-Al-Ni, no qual a concentração de Ni é 

mantida constante em 3%p. 

Fonte: Adaptado de LOJEN et al., 2005. 

 

A adição de elementos de liga no sistema Cu-Al-Ni tem como objetivo principal 

melhorar as propriedades mecânicas do material por meio da redução de seu tamanho de 

grão, já que a fratura intergranular característica dessas ligas é sua principal 

desvantagem (LOJEN et al., 2005). A presença deles pode ainda provocar o 

endurecimento da liga por formação de solução sólida, além de melhorar propriedades 

funcionais como o EMF e pseudoelasticidade (MAZZER, E. M. et al., 2017). Todavia, é 

sabido que a mudança na composição química das ligas Cu-Al-Ni tem grande influência 

nas temperaturas de transformação. Dessa maneira, a composição deve ser controlada 

de acordo com a aplicação final do material produzido (FIRSTOV et al., 2006; 

LAGOUDAS, 2008). Alguns possíveis elementos que podem ser adicionados a esse 
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sistema são o Mn e o Nb. O Mn tem como função principal melhorar as propriedades 

mecânicas da liga Cu-Al-Ni, pois ele aumenta a ductilidade do material (FORNELL; 

TUNCER; SCHUH, 2017), diminui seu tamanho de grão (ROH; KIM; CHO, 1991; 

SAUD et al., 2013; MAZZER et al., 2015; GERA et al., 2018) e melhora a 

trabalhabilidade do material (GUSTMANN; NEVES; et al., 2016). Além disso, o Mn 

aumenta as temperaturas de transformação martensítica da liga. O Nb, por sua vez, é um 

elemento estabilizador da martensita, dificultando a nucleação de martensita no material. 

Dessa maneira, ele aumenta os valores das temperaturas de transformação da liga 

(MAZZER et al., 2016). 

 

3.2.1.   PÓ METÁLICO Cu-Al-Ni 

 

Um possível método de produção de pó metálico do sistema Cu-Al-Ni é o de 

atomização por spray ou o overspray de uma liga produzida pelo método de fundição 

por spray, esquematicamente mostrado na Figura 3.7. É uma técnica na qual um metal 

líquido é vertido em uma câmara em formato de funil. Na saída da câmara, um jato de 

gás inerte (argônio) de alta velocidade faz com que o líquido seja atomizado em gotas 

de diferentes tamanhos que se depositam sobre um substrato que se encontra em 

constante rotação. O material se solidifica quando entra em contato com esse substrato. 

Deve-se ressaltar que a câmara de atomização deve possuir atmosfera controlada de 

modo a evitar a oxidação das gotas durante a deposição. No final do processo, se obtém 

material particulado que é facilmente removido do substrato (AGRAWWAL; DUBE, 

2018). A principal vantagem desse método é ter um grande controle da composição 

química do material. Entretanto, o material particulado depositado é poroso, o que afeta 

as propriedades mecânicas (CAVA et al., 2015). O overspray corresponde aos pós que 

solidificam no voo e não fazem parte do depósito formado. 
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Figura 3.7: Diagrama esquemático do método de atomização por spray. 

Fonte:  Adaptado de CAVA et al., 2015. 

 

3.3.   SCAFFOLDS DE LIGAS METÁLICAS 

 

3.3.1.   MÉTODOS UTILIZADOS 

 

Scaffolds podem ser definidos como estruturas tridimensionais que exibem elevada 

porosidade e interconectividade de poros (HOPPE; GÜLDAL; BOCCACCINI, 2011; 

DOS SANTOS et al., 2019). Existem diversas técnicas de produção de ligas metálicas 

porosas. Devido à similaridade entre determinadas técnicas, algumas podem ser 

agrupadas dentro de um mesmo método. Na Tabela 3.1 estão listados os principais 

processos, com suas respectivas vantagens e desvantagens. A maioria desses processos 

tem um alto custo de produção, já que muitos são realizados em altas temperaturas e, 

por conta disso, necessitam de atmosfera controlada para evitar a oxidação das ligas. 
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Tabela 3.1: Métodos de produção de ligas metálicas porosas. 
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Um possível método de produção de scaffolds de ligas metálicas com porosidade 

controlada é o freeze-casting, que será abordado no tópico seguinte.  

 

3.3.2.   PROCESSO FREEZE-CASTING 

 

O processo pode ser dividido em quatro etapas (RÖTHLISBERGER et al., 2016), como 

esquematizado na Figura 3.8. A primeira etapa (a) consiste em preparar a suspensão, 

adicionando na mistura as partículas do material de partida (no estudo em questão, o pó 

da LMF), um solvente, um dispersante para evitar a aglomeração das partículas e um 

ligante para aumentar a resistência mecânica do corpo verde após a sublimação do 

solvente. Posteriormente é realizado de maneira controlada o congelamento (b) dessa 

suspensão. Nesta etapa, as partículas em suspensão são rejeitadas pelos cristais do 

solvente que é congelado, de maneira que elas ficam presas entre os cristais (STOLZE 

et al., 2016). Na etapa seguinte, ocorre a sublimação do solvente (c), de maneira que o 

corpo verde obtido apresenta estrutura de poros que é uma réplica dos cristais de 

solvente produzidos durante o congelamento da suspensão (DEVILLE, 2010). A última 

etapa é a de densificação (d), que consiste em sinterizar o material para consolidação do 

corpo verde (SCOTTI; DUNAND, 2018). Essa última etapa é crítica para que o material 

final adquira expressiva uma resistência mecânica (DEVILLE, 2008). 

 

 
Figura 3.8: Etapas do processo de freeze-casting. 

Fonte: adaptado de DEVILLE, 2008. 
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O processo freeze-casting foi inicialmente proposto para materiais cerâmicos, mas tem 

sido empregado nas últimas décadas na produção de materiais metálicos (CHINO; 

DUNAND, 2008; LEFEBVRE; BANHART; DUNAND, 2008; YOOK et al., 2008; 

FIFE et al., 2009; CHANG; ZHAO, 2013; JUNG et al., 2013; JENEI et al., 2016; 

ATWATER et al., 2018; HE et al., 2019; NAM et al., 2019; RÖTHLISBERGER et al., 

2019; LI, FUPING et al., 2020). Trata-se de um método simples, barato e 

ambientalmente amigável por dispensar o uso de substâncias nocivas ao meio ambiente 

(MOZAFARI; MOZTARZADEH, 2014; SOUZA et al., 2014). Contudo, sua principal 

vantagem é possibilitar a fabricação de estruturas com alto controle da morfologia, 

direcionamento e tamanho de poros (BARR; LUIJTEN, 2010; RAMOS; DUNAND, 

2012). Isso se deve às diversas variáveis existentes no processo de fabricação, como 

tamanho das partículas, quantidade inicial de sólidos, solvente utilizado, direção e 

velocidade de resfriamento (SCOTTI; DUNAND, 2018; ZHANG K.; ZENG, J.; 

ZHANG, D., 2013). Materiais obtidos por esse processo podem ter diferentes gradientes 

de porosidade ao longo de suas estruturas. Por exemplo, quando se realiza um 

resfriamento unidirecional, conforme mostrado no esquema da Figura 3.9, em que o 

resfriamento ocorre a partir da base (zona 1), pode obter-se três zonas distintas. Na zona 

1, há a região mais densa do material. Na zona 2, os poros apresentam uma estrutura 

celular e na zona 3 é observada uma estrutura lamelar com poros alinhados segundo a 

direção de resfriamento empregada (DEVILLE; SAIZ; TOMSIA, 2006). 

 

 
Figura 3.9: As diferentes regiões de scaffold produzido por processo freeze-casting. 

Fonte: adaptado de DEVILLE; SAIZ; TOMSIA, 2006. 
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Deve-se ressaltar que caso as partículas do material sejam muito densas ou grandes, o 

efeito de decantação pode influenciar na distribuição dos poros ao longo do material 

(CHINO; DUNAND, 2008). Além disso, existe uma velocidade crítica de resfriamento 

que, caso a taxa de resfriamento seja superior a ela, não há tempo suficiente para que as 

partículas do material sejam empurradas pela frente de solidificação, sendo parte delas 

engolida (engulfment) pela frente de solidificação. Dessa maneira, ocorre uma redução 

na concentração de partículas no espaço entre os cristais em crescimento, gerando poros 

maiores. As partículas que são incorporadas pelos cristais formados funcionam como 

pontes de ligação entre outras partículas, que, após a sublimação do material, 

interconectam a estrutura do material entre os poros formados (BARR; LUIJTEN, 

2010). 

 

O objetivo de se produzir uma LMF porosa de Cu-Al-Ni se deve a dois motivos. O 

primeiro e principal motivo está relacionado à capacidade de absorção de energia para 

serem usados em sistemas de amortecimento (SURESH; RAMAMURTY, 2005; 

CHANG, 2011; SAUD et al., 2017; DING et al., 2019). Deve-se ressaltar que essas 

ligas porosas apresentam melhores capacidades de amortecimento se comparadas às 

ligas sem porosidade (WANG, QINGZHOU et al., 2011; WANG, QINGZHOU et al., 

2013). O segundo está relacionado à menor densidade do material a ser produzido, pois 

atualmente se deseja produzir equipamentos mais leves, de modo a se minimizar gastos 

energéticos (WANG, Q. Z. et al., 2014). É sabido que LMF porosos combinam as 

características do material com as propriedades da sua estrutura de poros (CHANG; 

ZHAO, 2013; YUAN et al., 2015). 
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4.   METODOLOGIA 

 

4.1.   PARTICULADO DA LMF Cu-Al-Ni-Mn-Nb 

 

O material particulado utilizado foi o overspray de uma liga produzida pelo método de 

fundição por spray ou atomização por spray, em um estudo realizado por pesquisadores 

do Departamento de Engenharia de Materiais da Universidade Federal de São Carlos 

(CAVA et al., 2015). Os materiais precursores foram fundidos sob atmosfera de argônio 

(99% de pureza) a 1200 °C. Depois de 5 minutos, a temperatura do forno foi elevada 

para 1280 °C. A mistura fundida foi vertida em um funil de alumina pré-aquecido a 

1300 °C, onde foi atomizada utilizando jato de N2 (0,5 MPa / 99% de pureza) e 

atomizador convergente-divergente. As vazões mássicas de gás e do fundido foram 

mantidas em 910,3 e 470,9 kg.h-1, respectivamente. Inicialmente foi avaliada a 

composição química da liga por Espectrometria de Emissão Óptica por Plasma 

Acoplado Indutivamente (ICP-OES) em equipamento Vista AX Varian. A composição 

química da liga (%p) é exibida na Tabela 4.1. O material particulado foi peneirado e 

dividido em duas granulometrias, A e B. O material A foi o passante em peneira com 

abertura de 32 µm, enquanto o material B ficou retido em peneira de 45 µm e foi 

passante em peneira de 53 µm. O pó metálico foi caracterizado por granulometria a 

laser, picnometria He, DRX, DSC, MEV e EDS. 

 

Tabela 4.1: Composição química da liga Cu-Al-Ni-Mn-Nb utilizada nesse estudo. 

Elemento Cu Al Ni Mn Nb 

%p 81,01 ± 0,08 11,29 ± 0,08 3,10 ± 0,02 2,85 ± 0,02 0,345 ± 0,006 

Fonte: (MAZZER et al., 2016). 
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4.2.   PREPARAÇÃO DOS SCAFFOLDS 

 

Os dois grupos de estruturas porosas foram obtidos por meio da técnica freeze-casting. 

Inicialmente preparou-se uma solução com as partículas da LMF, água deionizada 

Milli-Q, álcool polivinílico (PVA - Aldrich / MM = 89,000 – 98,000 g.mol-1 / 99% 

hidrolizado) e ácido cítrico (Aldrich / ³ 99,5%) sob constante agitação à temperatura 

ambiente. Nas suspensões preparadas, o teor das partículas da LMF foi fixado em 10% 

em volume, enquanto que as concentrações de PVA e ácido cítrico foram mantidas em 5 

e 1% em peso da carga de LMF, respectivamente. O PVA desempenhou papel de ligante 

fornecendo resistência mecânica ao corpo verde, ao passo que o ácido cítrico atuou 

como dispersante promovendo a dispersão das partículas metálicas na suspensão. As 

soluções preparadas foram vertidas em moldes cilíndricos de polipropileno (10 mm de 

diâmetro × 30 mm de comprimento) posicionados sobre uma placa de cobre resfriada 

em nitrogênio líquido. As amostras foram então liofilizadas durante 24 horas a -50 °C e 

2,7×10-4 bar em um liofilizador Liotop L101. 

 

Os corpos verdes obtidos foram tratados termicamente em um forno tubular sob 

atmosfera de argônio (99% de pureza) de maneira a impedir a oxidação das partículas 

de LMF. O forno utilizado pode ser visualizado na Figura 4.1. Partindo-se temperatura 

ambiente, a temperatura do forno foi aumentada até 400 °C inicialmente. Depois, 

aumentou-se 150 °C a cada 15 minutos, aproximadamente. Após atingir o patamar 

980 °C, a temperatura foi mantida nesse patamar durante 6 horas. Em seguida, eles 

foram submetidos a processo de têmpera ainda sob atmosfera de Ar para obtenção da 

fase martensítica metaestável: aumentou-se o fluxo do gás, abriu-se o forno para colocar 

as amostras na região fria do forno, cuja temperatura estava em cerca de 300 °C, 

fechou-se o equipamento e interrompeu-se o aquecimento. Manteve-se o fluxo do gás e 

as amostras foram resfriadas durante 30 minutos sem controle da taxa de resfriamento. 

Após esse período de tempo, o equipamento foi novamente aberto e os scaffolds 

produzidos foram submergidos em água. 
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Figura 4.1: Forno tubular utilizado para o tratamento térmico. 

 

As amostras preparadas a partir do grupo de partículas A e B foram denominadas 

Scaffolds A e B, respectivamente. Os materiais obtidos foram caracterizados por DRX, 

DSC, MEV, EDS, porosimetria intrusiva de mercúrio, ensaio de Arquimedes e micro-CT. 

Eles também foram submetidos a ensaios mecânicos de compressão e DMA à 

temperatura ambiente. 

 

4.3.   CARACTERIZAÇÃO ESTRUTURAL E QUÍMICA 

 

A granulometria a laser foi realizada em equipamento Cilas1064, utilizando água como 

meio líquido e TRITONX100 como dispersante. Para avaliar a densidade da liga, foi 

utilizado o picnômetro a gás hélio Quantachrome MVP-1. As amostras examinadas 

foram previamente secas a 100 °C por 12 h. Os ensaios de porosidade pelo princípio de 

Arquimedes foram conduzidos em balança Marte AD330, mensurando as massas dos 

scaffolds secos, molhados e submersos em água. De maneira a incorporar água dentro 

dos poros das amostras secas, elas foram submergidas em recipientes com água e 

aplicou-se o vácuo por 10 minutos. Para identificar as fases presentes na amostra, 

utilizou-se o equipamento Philips-PANalytical PW 1710, com o uso de radiação CuKα 

(λ = 1,54 Å) e passo de 0,06 º.s-1. A análise das fases presentes nas amostras se deu 

através do software HighScore e da base de dados do International Centre for 

Difraction Data (ICDD). As análises de DSC foram realizadas em analisadores térmicos 

Netzsch Maia 200 F3, Perkin-Elmer STA 6000 e Netzsch 404, da temperatura ambiente 

até 250 °C, sob taxas de aquecimento/resfriamento de 20 °C.min-1 e fluxo de argônio de 

cerca de 10 mL.min-1. Os ensaios de MEV foram realizados em microscópio Jeol JSM 
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5510 utilizando tensão de aceleração de 15 kV. Os mapas de composição das partículas 

foram coletados a partir de espectrômetro EDX Oxford Instruments Xmax acoplado ao 

microscópio Jeol JSM-6360LV. A porosimetria intrusiva de mercúrio foi conduzida à 

temperatura ambiente em equipamento Micromeritics Poresizer 932. Os ensaios de 

micro-CT foram realizados um sistema Bruker SkyScan 1174, empregando tensão de 50 

kV. O tamanho dos pixels utilizados nesses testes foi de cerca de 10 µm.  

 

4.4.   ENSAIOS MECÂNICOS 

 

A resistência à compressão em temperatura ambiente dos scaffolds foi avaliada em 

máquina universal de teste Shimadzu AGS-X a uma velocidade de deslocamento de 

0,01 mm.s-1. A carga foi aplicada perpendicularmente ao eixo central das amostras 

cilíndricas, com aproximadamente 9 mm de diâmetro e 10 mm de altura. 

 

A capacidade de amortecimento dos scaffolds foi avaliada através de DMA, utilizando 

equipamento Seiko Exstar 6100. Foi empregada uma taxa de aquecimento de 2 °C.min-1 

e fluxo de N2 de 20 mL.min-1. As amostras foram examinadas em uma frequência de 

0,1 Hz, com deslocamento máximo de 10 µm. Elas foram previamente usinadas em 

formatos retangulares de aproximadamente 3´3´10 mm3.  
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5.   RESULTADOS E DISCUSSÃO 

 

5.1.   PARTICULADO DA LMF Cu-11,29Al-3,1Ni-2,85Mn-0,345Nb (%p) 

 

Conforme avaliado por ICP-OES, a liga estudada possui a seguinte composição química 

(%p): Cu-11.29Al-3.10Ni-2.85Mn-0.35Nb. A densidade desse material, obtida pelo 

método de picnometria de He, é 7,3 g/cm3. Na Figura 5.1 é observado padrão de 

difração típico desse material, em que a fase majoritária é a martensita β1’, já que todos 

os picos de difração detectados estão associados a essa fase. A Figura 5.2 mostra os 

resultados de DSC do pó metálico. Durante o aquecimento é possível observar um pico 

endotérmico em torno de 175 °C, e um sinal exotérmico em torno de 130 °C durante o 

resfriamento. Esses sinais são referentes à transformação martensítica reversa e direta, 

respectivamente. Utilizando o método das tangentes foi possível determinar as 

temperaturas de início e fim das transformações. A formação da martensita se inicia 

(Ms) em 170 °C e termina (MF) em 114 °C. Já a formação da austenita se inicia (As) em 

154 °C e termina (AF) em 215 °C. Também é possível notar que a LMF inicia seu 

processo de fusão em temperatura próxima a 1000 °C. Por conta disso, a temperatura de 

sinterização dos corpos verdes obtidos foi fixada em 980 °C. 

 

 
Figura 5.1: Padrão de DRX típico coletado da LMF utilizada nesse trabalho. 
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Figura 5.2: (a) Curvas de DSC obtidas durante o aquecimento e o resfriamento da LMF. 

(b) Curva de DSC mostrando a temperatura de fusão do material (em torno de 1020 °C). 

 

A Figura 5.3 exibe micrografias de MEV dos grupos de partículas A e B. Observa-se 

que, de maneira geral, elas apresentam formato esférico e superfícies lisas. Também é 

possível visualizar que as partículas do grupo A são menores que as do grupo B. Isso 

pode também ser confirmado por meio da granulometria a laser, conforme mostrado na 

Figura 5.4. Os tamanhos médios das partículas A e B são 25 e 45 µm, respectivamente. 

A Figura 5.5 exibe o mapa de composição para uma única partícula. É possível notar 

uma distribuição homogênea de Cu, Al, Ni, Mn e Nb ao longo dessa amostra, sem 

segregação aparente, o que é comum para particulados provenientes do processo de 

atomização. Entretanto, há grande concentração de oxigênio na superfície da partícula, o 

que revela que ocorreu uma oxidação localizada no material. Os picos de difração 

atribuídos a esses óxidos não foram detectados no DRX, pois provavelmente estão 

presentes em concentrações menores que o limite de detecção da técnica, em torno de 3 

a 5 %p (NASROLLAHZADEH et al., 2015). 
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Figura 5.3: Micrografias de MEV dos grupos de partículas A e B, cujas barras de 

dimensão representam 100 µm. 

 

 

Figura 5.4: Distribuição de tamanho das partículas presentes nos grupos A e B. 
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Figura 5.5: Mapa de composição obtido por EDS para uma única partícula metálica. 

Nota-se que há concentração de oxigênio na superfície da partícula, indicando que 

houve a oxidação superficial do material durante seu processamento. 

 

5.2.   SCAFFOLDS PRODUZIDOS 

 

5.2.1.   CARACTERIZAÇÃO QUÍMICA E ESTRUTURAL DOS SCAFFOLDS 

 

A Figura 5.6 mostra um scaffold típico produzido nesse trabalho. A Figura 5.7 ilustra 

um difratograma de raios X típico dos scaffolds preparados. Assim como observado 

para o material particulado, a fase majoritária presente foi a martensita β1’, o que indica 

que a etapa de têmpera foi efetiva na formação da fase martensítica. As Figuras 5.8 a 

5.11 exibem micrografias de MEV de cortes longitudinais e transversais dos scaffolds A 

e B. Observa-se a formação de poros e que as partículas estão distribuídas de uma 

maneira homogênea ao longo do material. Nota-se ainda que ocorreu uma sinterização 

parcial do material, visto que houve formação de pescoços entre as partículas metálicas, 

conforme pode ser observado na Figura 5.12. Não foi possível observar um alinhamento 

dos poros ao longo da frente de solidificação. Isso pode ser justificado por três motivos: 

a taxa de resfriamento foi muito elevada, o grande tamanho e alta densidade das 

partículas, que não foram empurradas pela frente de solidificação. Dessa maneira, 

durante a etapa de congelamento as partículas foram aprisionadas pela frente de 
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congelamento, em um fenômeno denominado engulfment (BARR; LUIJTEN, 2010). 

Deve-se ressaltar que durante essa etapa, devido ao alto peso das partículas, elas 

decantaram logo que se interrompeu a agitação da solução e iniciou-se a etapa de 

congelamento.  

 

 
Figura 5.6: Scaffold típico produzido. 

 

 
Figura 5.7: Difratograma de raios X típico dos scaffolds produzidos. 

 

 
Figura 5.8: Micrografia de seção longitudinal do scaffold A. Imagens obtidas 

paralelamente à frente de resfriamento. As barras de escala mostradas representam, 

respectivamente, (a) 3 mm, (b) 500 µm, (c) 100 µm e (d) 50 µm. 



31 
 

 

 
Figura 5.9: Micrografia de seção transversal do scaffold A. Imagens obtidas 

perpendicularmente à frente de resfriamento. As barras de escala mostradas representam, 

respectivamente, (a) 3 mm, (b) 500 µm, (c) 100 µm e (d) 50 µm. 

 

 
Figura 5.10: Micrografia de seção longitudinal do scaffold B. Imagens obtidas 

paralelamente à frente de resfriamento. As barras de escala mostradas representam, 

respectivamente, (a) 3 mm, (b) 500 µm, (c) 100 µm e (d) 50 µm. 

 

 
Figura 5.11: Micrografia de seção transversal do scaffold B. Imagens obtidas 

perpendicularmente à frente de resfriamento. As barras de escala exibidas representam, 

respectivamente, (a) 3 mm, (b) 500 µm, (c) 100 µm e (d) 50 µm. 
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Figura 5.12: Imagens de MEV que mostram a sinterização parcial entre as partículas 

nos scaffolds A e B. 

 

Na superfície dos scaffolds produzidos foi formada uma camada de óxido durante a 

sinterização, o que pode ser notado pela variação de cores, conforme mostrado na  

Figura 5.13. Isso foi confirmado por EDS. Na Tabela 5.1 encontram-se os resultados 

obtidos nessas análises. O oxigênio detectado no interior dos scaffolds A e B, 4,2 e 

3,2 %p respectivamente, se deve à concentração de oxigênio na superfície das partículas 

de LMF utilizadas (Figura 5.5). Porém, na superfície dos scaffolds A e B os teores de 

oxigênio foram bem superiores: 22 e 24,9 %p, respectivamente. É possível que a 

formação da camada de óxido tenha ocorrido durante a abertura do forno para 

realização da têmpera. Deve-se ressaltar que os óxidos formados não foram detectados 

no DRX (Figura 5.7), o que indica que há uma pequena concentração dessas espécies 

nos scaffolds produzidos. 
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 Figura 5.13: Micrografias das superfícies dos scaffolds A (a) e B (b), cujas barras de 

dimensão representam 500 µm. 

 

Tabela 5.1: Análise química dos scaffolds A e B por EDS (%p). 

 Elemento 

Químico 
Cu Al Ni Mn Nb O 

Scaffold A 
Interior 71,1 13,3 3,5 3,4 4,5 4,2 

Superfície  21,9 34,2 0,9 19,2 1,8 22 

Scaffold B 
Interior 68 11,8 3,7 3,9 9,4 3,2 

Superfície 15,8 33,1 1,4 20,7 4,1 24,9 

 

A Figura 5.14 exibe representações 3D dos scaffolds obtidos por micro-CT. É fácil 

visualizar os poros presentes no interior das amostras nessa figura e nas imagens de 

MEV obtidas. A Figura 5.15 mostra a distribuição de tamanho de poros avaliadas por 

porosimetria intrusiva de mercúrio. Os scaffolds A apresentaram maior volume de poros 

(0,20 versus 0,13 cm3.g-1) e menor diâmetro médio de poros (14 versus 18 µm, 

utilizando-se o modelo de poros cilíndricos) que os scaffolds B. Uma distribuição quase 

monomodal do tamanho de poros é observada para esses materiais: a amostra A mostrou 

uma distribuição de diâmetro de poros centrada em cerca de 16 µm, enquanto a B exibiu 

uma distribuição centrada em torno de 22 µm. Por conta da porosidade dos materiais 

produzidos, a etapa do tratamento térmico de resfriamento dos scaffolds na região fria 

do forno foi necessária para que amostras não fossem fragilizadas. Quando amostras 



34 
 

 

produzidas foram submergidas sem essa etapa do tratamento térmico, a água líquida 

(temperatura ambiente) que entrou nos poros do material (980 °C) passou para o estado 

gasoso. A expansão volumétrica associada à essa mudança de estado físico acabou 

exercendo uma pressão na estrutura interna das amostras que levou à sua fragilização 

 

 
Figura 5.14: Modelos 3D baseados em dados de micro-CT dos scaffolds (a) A e (b) B. 

 

 
Figura 5.15: Distribuição do tamanho de poros dos scaffolds A e B obtida por 

porosimetria intrusiva de mercúrio. 



35 
 

 

Na Tabela 5.2 encontram-se os resultados de porosidade obtidos por ensaio de 

Arquimedes, porosimetria intrusiva de mercúrio e micro-CT. É possível observar que os 

valores obtidos a partir das três técnicas foram bastante similares e que os scaffolds A 

são mais porosos que os scaffolds B. Isso pode ser justificado pelo maior tamanho das 

partículas do grupo B. Como os dois grupos de partículas apresentam a mesma 

densidade, as partículas B são mais pesadas. Por conta disso, durante o período de 

tempo entre o término da agitação da solução e o início da etapa de congelamento, em 

que as partículas decantaram, o efeito da decantação foi mais rápido nas partículas do 

grupo B. Isso acarretou em uma diferença de altura dos corpos verdes depois da etapa 

de liofilização: o grupo de amostras cilíndricas A eram mais altas que as do grupo B 

(ambas tinham o mesmo diâmetro). Ou seja, a densidade a verde dos scaffolds A eram 

menores que os scaffolds B. Deve-se ressaltar que tanto o ensaio de Arquimedes como o 

micro-CT indicaram uma concentração insignificante de poros fechados. 

 

Tabela 5.2: Resultados de porosidade (em %) obtidos por diferentes técnicas. 

ENSAIO ARQUIMEDES MICRO-CT POROSIMETRIA Hg 

SCAFFOLD A 58 ± 2 58 ± 3 57 ± 1 

SCAFFOLD B 49 ± 2 47 ± 3 45 ± 1 

 

5.2.2.   TRANSFORMAÇÃO DE FASE E CAPACIDADE DE 

AMORTECIMENTO DOS SCAFFOLDS  

 

As análises de DMA revelaram que os scaffolds A e B exibem diferentes 

comportamentos de amortecimento, conforme ilustrado na Figura 5.16a, que exibe tand 

em função da temperatura. O parâmetro tand é uma medida da capacidade de 

amortecimento de um material e é definido como a razão entre o módulo de perda (E’’) 

e o de armazenamento (E’): 

 

tanδ	
  =
𝐸’’
𝐸’  . 
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Observa-se uma maior capacidade de amortecimento no campo martensítico, com 

valores aproximados de tand de 0,03 e 0,05 para os scaffolds A e B, respectivamente. 

Não foi observado pico de transformação para tand, embora a mudança do platô indique 

que uma transformação de fase ocorreu durante o aquecimento. Para confirmar a 

transformação de fase martensítica reversa, foram realizadas análises de DSC (Figura 

5.16b). Observa-se um pico endotérmico para ambos os materiais. As temperaturas de 

transformação avaliadas são apresentadas na Tabela 5.3, juntamente com os valores de 

início e final da formação da austenita do pó da LMF. Há uma mudança nas 

temperaturas de transformação quando os scaffolds A e B são comparados, o que 

poderia justificar os diferentes comportamentos de amortecimento exibidos por esses 

materiais. Além disso, os valores medidos também são diferentes para o pó metálico, o 

que pode estar associado ao efeito de estabilização da martensita devido ao tratamento 

térmico ao qual os scaffolds foram submetidos.  

 

 
Figura 5.16: (a) tand avaliado por DMA e (b) curvas de DSC dos scaffolds A e B. 
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Tabela 5.3: Temperaturas de transformação de fase reversa para o pó da LMF e para os 

scaffolds A e B. AS e AF representam o início e o final da formação da austenita, e TP é a 

temperatura de pico endotérmico. 

Amostra 
Temperatura (°C) 

As AF TP 

Scaffold A 126 160 144 

Scaffold B 163 200 180 

Pó da LMF 154 215 177 

 

As interfaces móveis entre as variantes da martensita são as responsáveis pela 

dissipação de energia mecânica imposta a uma LMF. Essa dissipação de energia está 

relacionada à energia de fricção interna necessária para mover essas interfaces móveis 

(GRACZYKOWSKI et al., 2010). O atrito interno corresponde ao componente 

irreversível da reação termoelástica, na qual a energia é dispersa como ondas de 

aquecimento e sonoras. Além disso, a estrutura maclada resultante das variantes de 

martensita autoacomodadas tem um grande grau de liberdade de movimento devido à 

alta concentração de limites de contorno de macla, o que aumenta o atrito interno no 

campo martensítico. A capacidade de amortecimento também está associada ao 

movimento das interfaces entre as fases martensita e austenita durante a transformação 

martensítica termoelástica direta ou reversa. É possível que essas fases coexistam dentro 

dessa faixa de temperatura (VAN HUMBEECK, 2003; DING et al., 2019). 

 

Geralmente, durante a transformação martensítica termoelástica, há um aumento na tand 

devido à maior concentração de interfaces móveis. Neste trabalho, a ausência de um 

pico (Figura 5.16a) pode estar relacionada à alta porosidade observada nos materiais 

aqui preparados (58 ± 2 e 49 ± 2% para os scaffolds A e B, respectivamente). Embora a 

capacidade de amortecimento observada no campo de martensita (tand ≈ 0,05 para o 

scaffold A e tand ≈ 0,03 para o scaffold B) seja compatível com os valores avaliados 

para corpos densos de LMF Cu-Al-Ni (SURESH; RAMAMURTY, 2005; 

GRACZYKOWSKI et al., 2010; CHANG, 2011; KOSOGOR et al., 2013; DING et al., 
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2019), a alta porosidade presente nessas amostras dificulta sua capacidade de 

amortecimento durante a transformação martensítica reversa. Alguns trabalhos já 

relataram uma diminuição na tand com o aumento da porosidade, uma vez que a 

ausência de fase sólida pode induzir o movimento das deslocações no material, o que 

contribui para a dissipação da energia elástica (WANG, Q. Z. et al., 2014; SAUD et al., 

2017). Esse fato explica parcialmente a diferença na capacidade de amortecimento dos 

scaffolds A e B. Outras características metalúrgicas como defeitos e tamanhos de grão, 

também podem influenciar a capacidade de amortecimento. Embora este trabalho não 

tenha avaliado esses parâmetros, os particulados A e B foram submetidos a diferentes 

taxas de resfriamento durante o processo de atomização, o que pode induzir algumas 

diferenças nas propriedades metalúrgicas. 

 

Se compararmos os valores obtidos para a tand no campo da martensita com outros 

trabalhos que tratam de ligas porosas de Cu-Al-Ni, obtivemos uma maior capacidade de 

amortecimento. Wang et al. (2014), por exemplo, relataram um tand de 0,025 para 

materiais com porosidade e diâmetro médio de poros de 78% e 0,4 mm, 

respectivamente. Os valores de porosidade, diâmetro médio dos poros e tand para os 

scaffolds A e B foram, respectivamente, 58 % e 49 %, 0,016 e 0,022 mm e 0,05 e 0,03. 

Dessa forma, o uso de liofilização e sinterização parcial mostrou ser uma rota 

alternativa para processar LMF de Cu-Al-Ni porosas com uma boa capacidade de 

amortecimento no campo martensítico para aplicações em alta temperatura. Vale 

ressaltar que materiais porosos apresentam densidades menores que amostras densas, o 

que poderia ser uma vantagem importante em várias aplicações, como em sistemas 

estruturais formados por materiais leves, trocadores de calor, em implantes ósseos, 

dentre outros (PATEL; BHINGOLE; MAKWANA, 2018). 

 

5.2.3.   ENSAIOS DE COMPRESSÃO DOS SCAFFOLDS  

 

A Figura 5.17 mostra uma curva tensão-deformação (s-e) de engenharia obtida em um 

ensaio de compressão dos scaffolds produzidos. Os resultados obtidos para os scaffolds 

A e B foram semelhantes. Observa-se que as amostras produzidas exibem reduzida 

resistência mecânica, já que elas se fraturaram quando submetidas a tensões da ordem 
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de 1,6 MPa. A tensão de fratura compressiva para essa liga quando densa é 1560 MPa 

(MAZZER et al., 2016). Apesar de os poros aumentarem a capacidade de 

amortecimento das LMF, eles atuam como concentradores de tensões, fragilizando o 

material. Como os scaffolds preparados falharam quando expostos a tensões em torno 

de 1000 vezes menores que a tensão de fratura obtida para a liga densa, esse é um 

indicativo que o processo de sinterização parcial não foi suficiente para agregar as 

partículas metálicas. Dessa maneira, os scaffolds produzidos nesse trabalho não podem 

ser utilizados em aplicações onde são utilizadas grandes cargas. Entretanto, deve-se 

ressaltar que eles tiveram resistência mecânica o suficiente para suportar o processo de 

usinagem para os ensaios de DMA.  

 

 
Figura 5.17: Curva tensão-deformação obtida em ensaio de compressão dos scaffolds 

produzidos nesse estudo. 

 

Como a porosidade do scaffold A é maior que a do scaffold B (58 e 49 %, 

respectivamente), era esperado que o material B fosse mais resistente que o A. 

Entretanto, como o scaffold A é formado por partículas de menor granulometria, a 

maior área superficial das partículas deve ter facilitado o processo de sinterização, 
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quando comparado com o scaffold B. Gera et al. (2018) estudaram o comportamento de 

sinterização de uma LMF à base de Cu-Al-Ni. Os autores relataram que esse sistema 

exibe uma baixa sinterabilidade, só sendo possível obter altos valores de sinterização 

mediante condução dessa etapa na presença de uma fase líquida. Como a difusão 

atômica é privilegiada em meios líquidos, a presença dessa fase favorece a sinterização, 

dando origem a materiais com menores porosidades, mas maiores resistências 

mecânicas.  
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6.   CONCLUSÃO 

 

Nesse trabalho, amostras porosas do sistema Cu-Al-Ni-Mn-Nb foram preparadas com 

sucesso pelo processo freeze-casting (liofilização e sinterização parcial). Após preparar 

a LMF na forma de um particulado por meio de pulverização, dividiu-se o material em 

dois grupos de acordo com seu tamanho das partículas. Observou-se que esses pós 

apresentam distribuições monomodais de tamanho de partícula e formato 

aproximadamente esférico, com tamanhos médios de 25 (grupo A) e 45 µm (grupo B). 

Os particulados foram então misturados com água, ácido cítrico e álcool polivinílico. 

Após o congelamento unidirecional das suspensões preparadas em uma superfície 

resfriada com nitrogênio líquido, os cristais de gelo obtidos foram removidos por 

liofilização. Os corpos verdes foram subsequentemente tratados termicamente a 980 °C 

por 6 horas sob fluxo de argônio. A martensita β1’ foi a principal fase observada nos 

scaffolds fabricados. Não foi observada nenhuma linha de difração atribuída aos óxidos 

nos padrões de DRX obtidos, revelando que não ocorreu oxidação significativa durante 

o tratamento térmico. Observou-se que os scaffolds A e B apresentam porosidade total 

de 58 ± 2 e 49 ± 2%, além de distribuições de tamanho de poros centradas em cerca de 

16 e 22 µm. Nenhuma ordenação de poros foi observada nesses materiais, o que pode 

estar relacionado à taxa de congelamento rápido utilizada neste trabalho e à alta 

densidade do material preparado (aproximadamente 7,3 g.cm-3). Observou-se uma 

maior capacidade de amortecimento no campo martensítico, onde ocorre a 

transformação martensítica inversa, com valores em torno de 0,03 e 0,05 para os 

scaffolds A e B. Os ensaios de compressão indicaram que as amostras produzidas 

apresentaram baixas resistências mecânicas, devido à sinterização apenas parcial entre 

as partículas, que não consolidaram o suficiente, impossibilitando suas aplicações em 

sistemas que exigem elevadas solicitações mecânicas. O uso de freeze-casting 

demonstrou ser uma rota alternativa para produzir LMF porosas à base de Cu-Al-Ni 

com boa capacidade de amortecimento em aplicações de alta temperatura. 
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7.   SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

Um problema enfrentado nesse trabalho foi a não ordenação dos poros dos scaffolds 

produzidos, devido à alta densidade das partículas de LMF utilizadas e/ou à taxa de 

congelamento muito rápida. Além disso, as partículas decantaram durante o 

congelamento da solução. Uma possível alternativa para contornar esse problema é 

realizar um processo denominado de freeze-casting dinâmico (JUNG et al., 2015), cuja 

diferença do processo convencional é a contínua agitação da solução durante a etapa de 

congelamento. Outra opção é realizar um procedimento denominado de freeze-gelation 

(FUKUSHIMA; YOSHIZAWA, 2015), em que a solução preparada será submetida a 

um processo sol-gel. Portanto, a decantação das partículas é retardada e o gel formado é 

removido durante a sinterização do corpo verde. 

 

Outro problema foi a sinterização parcial entre as partículas, que não foi suficiente para 

consolidá-las, tornando as amostras produzidas muito frágeis. Uma possível solução é 

realizar um tratamento térmico com sinterização parcialmente líquida (GERA et al., 

2018), de maneira a aumentar a resistência mecânica nos scaffolds produzidos.  
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