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RESUMO 

As ligas AlSi10Mg desempenham um papel significativo em indústrias 

como aeroespacial, automotiva e microeletrônica devido a uma combinação de 

propriedades e características que incluem baixa densidade, boas propriedades 

mecânicas, resistência à corrosão e custo de aplicação acessível. Embora 

amplamente utilizadas, ainda há espaço para aprimorar suas propriedades 

mecânicas. Dentro desse contexto, o presente estudo teve como objetivo 

investigar a influência da adição de Ni (1, 2, e 3% em peso) na liga AlSi10Mg 

solidificadas direcionalmente (SD), em taxas de resfriamento mais baixas e 

refundidas superficialmente a laser (RSL), em taxas mais altas, na 

microestrutura, resistência à tração, dureza, nanodureza e resistência ao 

desgaste. As taxas de resfriamento foram determinadas para as amostras SD e 

estimadas com extrapolação para as amostras RSL. Arranjos dendríticos α-Al 

foram encontrados na microestrutura de todas as ligas testadas (SD e RSL), 

envoltas pelo constituinte eutético. A microestrutura das ligas quaternárias foi 

constituída pelas fases α-Al+Si+Al3Ni, sendo que a fase Al3Ni apresentou 

formato predominante de espinha de peixe sendo encontrada em maiores 

proporções como resultado do resfriamento lento e aumento do teor de Ni. A liga 

AlSi10Mg-1Ni apresentou os melhores resultados de tração, atingindo 4,6% de 

alongamento específico e resistência de 208 Mpa, atribuídos ao fino 

espaçamento dendrítico (< 18 μm) e mistura do Al3Ni com morfologia de espinha 

de peixe e placas. Os agrupamentos de fases identificados nas regiões tratadas 

a laser foram relacionados aos constituintes α-Al, Al+Si e Al+Si+Al3Ni. Em geral, 

a dureza da região tratada a laser aumentou com o aumento do teor de Ni, devido 

ao aumento da fração do intermetálico Al3Ni. A liga AlSi10Mg-1Ni apresentou a 

maior resistência ao desgaste entre todas as amostras DS no teste de desgaste 

de curto prazo (10 min/0,5 N), enquanto as amostras RSL apresentaram 

resistências ao desgaste semelhantes, independentemente do teor de Ni. 

 

Palavras-chave: Solidificação; Refusão superficial a laser; Microestrutura; Liga 

AlSi10Mg, Propriedades de aplicação. 
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ABSTRACT 

STUDY OF SOLIDIFICATION, LASER REMELTING, MECHANICAL 

PROPERTIES AND WEAR RESISTANCE OF AlSi10MgXNi ALLOYS 

(X=0,1,2,3) 

The AlSi10Mg alloys play a significant role in industries such as 

aerospace, automotive, and microelectronics due to a combination of properties 

and characteristics, including low density, good mechanical properties, corrosion 

resistance, and affordable application cost. Although widely used, there is still 

room for improvement in their mechanical properties. In this context, the present 

study aimed to investigate the influence of Ni addition (1, 2, and 3% by weight) 

on directionally solidified (DS) AlSi10Mg alloy, at lower cooling rates, and laser 

surface remelted (RSL) alloy, at higher rates, on microstructure, tensile strength, 

hardness, nanohardness, and wear resistance. Cooling rates were determined 

for DS samples and estimated by extrapolation for RSL samples. α-Al dendritic 

arrangements were found in the microstructure of all tested alloys (DS and RSL), 

surrounded by the eutectic constituent. The microstructure of quaternary alloys 

consisted of α-Al+Si+Al3Ni phases, with Al3Ni having a predominant fishbone 

morphology found in higher proportions due to slow cooling and increased Ni 

content. The AlSi10Mg-1Ni alloy showed the best tensile results, reaching 4.6% 

elongation and a strength of 208 MPa, attributed to fine dendritic spacing (< 18 

μm) and a mixture of Al3Ni with fishbone and plate morphology. Phase clusters 

identified in the melt pools were related to α-Al, Al+Si, and Al+Si+Al3Ni 

constituents. Overall, the melt pool hardness increased with higher Ni content, 

due to an increase in the Al3Ni intermetallic fraction. The AlSi10Mg-1Ni alloy 

exhibited the highest wear resistance among all DS samples in the short-term 

wear test (10 min/0.5 N), while RSL samples showed similar wear. 

 

Keywords: Solidification; Laser surface remelting; Microstructure; Alloys 

AlSi10Mg; Application properties 
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1 INTRODUÇÃO  

As ligas de alumínio (Al) são essenciais na indústria de transformação 

devido à sua capacidade de combinar baixa densidade e resistência em um 

único material. A compreensão e controle das relações entre composição, 

processamento, microestrutura e propriedades são aspectos fundamentais na 

aplicação desse material. 

Dentre as ligas à base de Al, a liga AlSi10Mg é uma liga tradicional de 

fundição, que vem sendo amplamente utilizada em processos de solidificação 

rápida, especialmente na manufatura aditiva. Essa tecnologia emprega fonte de 

laser para produzir componentes de geometria complexa com alta precisão em 

curto prazo e praticamente sem perda de material. Fluidez elevada, estreito 

intervalo de solidificação e baixa contração volumétrica são características 

benéficas no processamento das ligas AlSi10Mg, o que diminui a probabilidade 

de aparecimento de trincas de solidificação [1]. 

As ligas com elevado teor de silício oferecem uma fundibilidade 

excepcional, atribuída à notável fluidez do metal fundido, especialmente em 

composições próximas ao ponto eutético. Essa característica possibilita a 

fabricação de produtos com geometrias mais complexas. A fluidez, entendida 

como a capacidade do metal líquido de se deslocar para dentro de um molde e 

preencher completamente a área antes da solidificação, desempenha um papel 

crucial nesse processo. 

Aumentar o teor de silício constitui-se numa estratégia eficaz para 

intensificar a fluidez do metal fundido. No entanto, é importante notar que 

partículas de silício primário têm o potencial de obstruir o fluxo quando o teor 

desse elemento ultrapassa 18-20%. Portanto, a maioria das ligas de fundição Al-

Si mantém teores de silício abaixo desse limiar. Essas ligas são amplamente 

empregadas na indústria de fundição devido às suas notáveis propriedades. 

Além da excelente capacidade de lingotamento, as ligas Al-Si apresentam um 

baixo coeficiente de expansão térmica, excelente resistência ao desgaste e à 

corrosão [2]. Essas características as tornam escolhas preferenciais para 

aplicações onde a fundibilidade, durabilidade e integridade estrutural são 

fundamentais. 



2 
 
 

 
 

Um exemplo de ligas convencionais base Al-Si é a AlSi10Mg, 

denominadas como ligas 'Aural', desenvolvidas e patenteadas pela ALCAN. 

Estas ligas apresentam aproximadamente 10% de silício (Si), 0,3-0,6% de 

magnésio (Mg) e 0,4% de manganês (Mn), sendo este último adicionado com o 

propósito de reduzir a tendência à soldagem da liga no molde metálico. Com 

níveis de ferro inferiores a 0,2% em peso, essas ligas são comumente 

empregadas em processos de fundição em moldes permanentes. Elaboradas 

com foco específico em componentes de matriz estrutural que demandam alta 

integridade, as ligas 'Aural' oferecem uma extensa gama de propriedades para 

assegurar durabilidade em serviço e atender a requisitos de desempenho. Essas 

ligas podem ser perfeitamente tratadas a laser e já foram testadas em uma ampla 

gama de processos de solidificação rápida. 

Nos procedimentos de solidificação rápida, a utilização de fontes de laser 

implica em elevadas taxas de resfriamento em regiões localizadas e superficiais 

(em virtude da grande massa da peça em comparação às pequenas regiões 

tratadas), em virtude da uma prática amplamente conhecida e aplicada em várias 

condições. Essas taxas de resfriamento elevadas desempenham um papel 

crucial na otimização da microestrutura, influenciando tanto o tamanho de grão 

quanto o espaçamento dendrítico. É importante destacar que as medições 

diretas da taxa de resfriamento tornam-se desafiadoras devido à natureza do 

processo laser. 

Os tratamentos superficiais a laser emergem como uma estratégia eficaz 

para modificar localmente as características mecânicas e químicas de ligas 

metálicas. No âmbito industrial, as aplicações de laser destacam-se devido à sua 

eficiência, limpeza, alta velocidade e automação efetiva. Essa versatilidade torna 

os tratamentos superficiais a laser uma escolha competitiva para aprimorar 

propriedades específicas em ligas metálicas, atendendo a demandas precisas e 

promovendo avanços em diversas aplicações industriais. 

Outra técnica de interesse tanto acadêmico quanto industrial consiste na 

solidificação direcional transiente, a qual destaca-se como um processo 

fundamental para esclarecer as inter-relações entre as taxas de resfriamento e 

os parâmetros microestruturais em ligas de alumínio. Em um único experimento, 
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torna-se possível abranger uma extensão significativa de condições de 

processo, permitindo a caracterização de diversas rotas de processamento de 

interesse. Parâmetros térmicos cruciais durante a solidificação, como o gradiente 

térmico (G), a velocidade de solidificação (V) e a taxa de resfriamento (𝑇̇), 

exercem controle tanto na microestrutura dendrítica quanto na morfologia e 

escala microestrutural de produtos metálicos. 

Nota-se, portanto, que o estudo completo de novas ligas de Al passa pela 

submissão dessas a processamentos diversos como, por exemplo, o tratamento 

a laser e a solidificação direcional, cujos resultados complementares podem 

auxiliar no mapeamento de microestruturas e propriedades. 

Uma estratégia amplamente reconhecida para alcançar propriedades 

mecânicas satisfatórias em aplicações industriais envolve a otimização e 

controle da microestrutura de ligas à base de Al-Si. Nesse contexto, a introdução 

de elementos adicionais, como Mg, Cu e Mn, nas ligas Al-Si tem sido uma prática 

comum, visando aprimorar suas propriedades mecânicas.  

É importante destacar que existe um interesse atual no desenvolvimento 

de ligas alternativas à base de Al para os processos mencionados, que é 

principalmente focado na modificação de ligas comercialmente disponíveis. 

Diante desse cenário, torna-se interessante realizar estudos aprofundados sobre 

ligas específicas, como as AlSi10Mg(-Ni), e compreender suas características 

microestruturais. A complexidade das variações microestruturais apresenta uma 

correlação direta com as propriedades mecânicas da liga de interesse. Portanto, 

investigações minuciosas são essenciais para elucidar como essas modificações 

microestruturais impactam o desempenho mecânico, possibilitando a formulação 

de estratégias de aprimoramento na busca por ligas com propriedades 

adequadas para aplicações específicas na indústria. 

A revisão bibliográfica realizada para a elaboração desta Tese de 

Doutorado revelou a ausência de testes utilizando o elemento Ni em ligas 

AlSi10Mg processadas por solidificação direcional e refundidas a laser. A 

obtenção de peças com maior resistência mecânica torna-se viável, devido à 

formação de intermetálicos Al3Ni. Embora o Ni tenha solubilidade quase nula no 

Al, a melhoria da resistência mecânica está relacionada principalmente com a 
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morfologia do intermetálico Al3Ni, sua interação com as demais fases presentes 

e distribuição uniforme ao longo da microestrutura. Vale ressaltar, que abaixo de 

500 °C, tais intermetálicos são termicamente estáveis, conforme evidenciado por 

estudos prévios [3–5]. A expectativa é que essa incorporação não apenas 

aprimore as propriedades mecânicas, mas também ofereça estabilidade térmica, 

um atributo particularmente valioso para aplicações em ambientes de alta 

temperatura. 

Não foram encontrados registros do emprego de ligas AlSi10Mg em 

componentes de alto desempenho, devido às suas propriedades consideradas 

inferiores em comparação com outras ligas disponíveis. Neste contexto, a 

presente pesquisa concentra-se na modificação da liga AlSi10Mg por meio da 

adição de diferentes teores de Ni. O Ni, como elemento de liga promissor, é 

particularmente interessante devido à possível formação dos intermetálicos 

Al3Ni, sugerindo potencial melhoria nas propriedades mecânicas da liga. Além 

disso, para uma compreensão abrangente, essas ligas alternativas devem ser 

examinadas detalhadamente, gerando amostras sob baixas e altas taxas de 

resfriamento de solidificação. Essa abordagem permitirá refinar a aplicação 

dessas ligas para diversas condições de processamento, abrangendo um amplo 

espectro de possibilidades industriais, desde métodos de solidificação 

convencional até processos de solidificação rápida. Essa pesquisa visa não 

apenas preencher lacunas no conhecimento existente, mas também abrir novas 

perspectivas para a aplicação prática dessas ligas modificadas em diversos 

ambientes industriais. 

 

1.1 Objetivos 

O presente trabalho tem como objetivo investigar os efeitos e potenciais 

benefícios da adição de Ni (1, 2 e 3% em peso) na solidificação da liga Al-10%Si-

0,45%Mg, considerando amostras geradas tanto por solidificação direcional 

quanto por refusão superficial a laser. O foco do Doutorado foi no levantamento 

de correlações entre microestrutura dendrítica e morfologia/frações de fases 

formadas, parâmetros térmicos de solidificação, densidade de energia do laser, 

resistência à tração, dureza, nanodureza e resistência ao desgaste, 



5 
 

 

possibilitando uma ampla avaliação dos impactos do Ni e dos parâmetros de 

processo na qualidade e na perspectiva de aplicação dessas ligas.   
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2 REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

2.1 Conceitos de Solidificação 

A solidificação é um processo de transformação de fase do estado líquido 

para o estado sólido, no qual o calor latente é liberado pelo material no estado 

líquido para possibilitar a nucleação e o crescimento da fase sólida, sendo 

considerada um processo de transferência de calor em regime transitório [6]. 

Dentre os atuais processos de manufatura de peças e componentes 

metálicos, o processo de solidificação é o mais utilizado, com exceção dos 

artigos produzidos por técnicas de metalurgia do pó. Ao fundir os metais, ocorre 

uma queda na viscosidade, de modo que o metal líquido ao ser vertido possa 

acomodar-se em um molde de determinada geometria para proporcionar o 

formato de uma peça semiacabada após solidificação, o que o torna o processo 

de conformação mais econômico de uma peça metálica, desde que o ponto de 

fusão não seja extremamente elevado [7]. Uma outra rota consiste na aplicação 

dos processos de solidificação rápida, os quais se apresentam como técnicas de 

processamento em potencial para sintetizar materiais novos ou melhorados [7, 

8]. A solidificação também pode estar presente na etapa de acabamento do 

produto semiacabado, fazendo-se o uso, por exemplo, de processos de 

soldagem e refusão superficial a laser [7]. 

A estrutura que se forma na solidificação determina as propriedades do 

produto final. Aspectos microestruturais como: tamanho de grão, espaçamentos 

dendríticos, espaçamentos lamelares ou fibrosos, heterogeneidades de 

composição, tamanho, forma e distribuição de inclusões, porosidade formada, 

etc, influenciam diretamente nas propriedades mecânicas desse produto e 

dependem fortemente das condições de solidificação [7].  

A Figura 2.1 relaciona os fenômenos que ocorrem durante a solidificação 

de um metal. Definida a composição química da liga metálica, a dinâmica do 

processo de solidificação é quem determinará a microestrutura resultante, como 

mencionado anteriormente. A temperatura de vazamento do metal líquido (TV) 

surge como a primeira variável de influência juntamente com a intensidade das 

correntes convectivas durante o preenchimento do molde. O molde atua como o 

principal meio de extração de calor do metal na transformação do líquido em 
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sólido. A velocidade com que ocorre a extração de calor vai depender da 

capacidade de absorção de calor pelo molde, com influência direta nas taxas de 

resfriamento (Ṫ) da peça. As condições termodinâmicas do processo irão impor 

uma rejeição de soluto ou de solvente à frente da interface sólido/líquido (S/L), 

que provocará um movimento de espécies associado à transferência de calor. 

Essa união de transferência de calor e massa proporcionará condições que 

definirão a morfologia de crescimento e a subsequente microestrutura [7]. 

 

 

Figura 2.1 - Encadeamento de fenômenos durante a solidificação de um metal 

[7]. 

 

De acordo com Garcia [7], o estudo da solidificação é dividido em dois 

tipos: sistemas impondo condições estacionárias de fluxo de calor e aqueles 

relacionados a condições transitórias de fluxo de calor. Na solidificação em 

condições estacionárias de fluxo de calor, o gradiente térmico (G) e a velocidade 
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de solidificação (V) são controlados independentemente e mantidos constantes 

ao longo do experimento, como no caso dos experimentos realizados com a 

técnica Bridgman/Stockbarger [8–13]. Em contrapartida, na solidificação em 

regime transitório de fluxo de calor tanto G quanto V variam livremente com o 

tempo e com a posição dentro do metal, sendo este de fundamental importância, 

uma vez que a grande maioria dos processos industriais se inclui nesta classe. 

A solidificação unidirecional é uma técnica capaz de refletir esta necessidade 

industrial, uma vez que permite mapear termicamente a solidificação com o 

objetivo de correlacionar variáveis características da evolução do processo com 

parâmetros da microestrutura formada. O conhecimento das influências que as 

variáveis térmicas têm sobre a formação das estruturas solidificadas permite 

estabelecer parâmetros de controle nas rotinas dos processos de fundição ou 

planejar previamente a produção, uma vez que essas estruturas determinam a 

qualidade dos produtos acabados e podem reduzir os custos de produção [7, 14] 

 

2.1.1 Transferência de Calor na Solidificação 

A análise da transferência de calor na solidificação tem como objetivo 

determinar a distribuição de temperaturas no sistema metal/molde e determinar 

a cinética de solidificação [7].  

Alguns modos de transferência de calor se destacam: 

Condução é o mecanismo pelo qual o calor é transferido entre uma região 

de maior temperatura para uma região de menor temperatura devido às 

interações entre partículas em um mesmo material ou que estejam em contato 

físico direto [7, 15–17]. 

Convecção consiste no transporte de energia térmica de um lugar para 

outro, pelo deslocamento de meio material através de correntes que se 

estabelecem no interior do meio em decorrência do gradiente térmico existente 

entre os pontos em questão, os quais apresentam densidades diferentes [6, 7]. 

Correntes convectivas de origem composicional também podem contribuir com 

este processo. 

Radiação térmica é a energia emitida pela matéria por meio de ondas 

eletromagnéticas, que se encontra a uma temperatura acima do zero absoluto. 
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Este mecanismo diferentemente da condução e convecção possibilita a 

transferência de energia sem a necessidade de um meio material [6, 7, 15, 16]. 

Na interface entre o material solidificado e o molde existe uma resistência 

térmica que decorre de um complexo mecanismo de transferência de calor 

conhecido como transferência Newtoniana, que consiste na soma dos três 

modos de transferência de calor citados. Essa resistência de contato ocorre em 

decorrência de vários fatores, sendo eles: afinidade físico-química entre o 

material do molde e material a ser solidificado, a rugosidade interna do molde, a 

utilização de lubrificantes para facilitar a desmoldagem, contração de 

solidificação (para materiais que contraem na transformação de líquido para 

sólido), dentre outros fatores [7]. 

A Figura 2.2 apresenta um esquema ilustrativo que exemplifica os 

principais modos de transferência de calor que podem ocorrer, tomando como 

referência o processo de solidificação unidirecional.   

  

 

Figura 2.2 – Modos de transferência de calor atuantes em um sistema de 

solidificação vertical ascendente refrigerado a água. Adaptado de [7, 18]. 
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2.1.2 Solidificação em condições de equilíbrio e fora do equilíbrio 

A solidificação em condições de equilíbrio está associada ao avanço 

suficiente lento da interface S/L, o qual permite que o soluto rejeitado seja 

misturado ao volume de líquido por difusão e por movimentação do fluído de 

forma uniforme. Além disso, permite que o movimento de soluto no sólido 

formado seja capaz de manter sua composição uniforme e em equilíbrio com a 

composição do líquido. Na prática, isso ocorre se a cinética de avanço da 

interface S/L for de menor intensidade quando comparada à cinética de difusão 

de soluto no sólido e se a distância de difusão for pequena. Neste caso, a 

solidificação ocorre como o previsto pelo diagrama de equilíbrio de fases [7].  

Em casos de solidificação onde a redistribuição de soluto na interface S/L 

é mais lenta que a velocidade de deslocamento da interface S/L (v), haverá a 

formação de uma camada enriquecida de soluto localmente, já que a difusão no 

sólido e no líquido não são rápidas o suficiente para manter a concentração 

uniforme, formando gradientes de concentração, e assim solidificando fora das 

condições de equilíbrio termodinâmico, como é o caso dos processos de 

solidificação em escala industrial [7, 17].  

A solidificação fora do equilíbrio pode ocorrer das seguintes formas: 

mistura de soluto no líquido apenas por difusão, mistura completa de soluto no 

líquido sem difusão no sólido, mistura completa de soluto no líquido com difusão 

no sólido e mistura parcial de soluto no líquido [7].  

A equação 2.1 é a Equação de Scheil e permite quantificar o perfil de 

concentração de soluto no sólido (Cs) formado para o caso de mistura completa 

no líquido e ausência de difusão no sólido [7, 19].  

 

Cs = KC0(1 − fs)
(k−1)                                  (Eq. 2.1) 

 

Outro caso é o de mistura completa de soluto no líquido com difusão no 

sólido, em que a alteração contínua na concentração de soluto do sólido que 

ocorre à medida que a solidificação avança, deve ser levada em consideração 

na quantificação final do perfil de soluto. A difusão no sólido é conhecida como 
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difusão de retorno em função de ocorrer em sentido contrário ao da evolução da 

solidificação [7]. 

Por fim, temos a mistura parcial de soluto no líquido, onde, à medida que 

a solidificação evolui, ocorre a rejeição progressiva de soluto, tendo como 

decorrência um aumento de sua concentração no líquido e um perfil crescente 

de soluto no sólido formado. Se o processo não ocorre de forma lenta, os átomos 

do soluto são rejeitados pela progressão do sólido a uma taxa maior do que a 

necessária para que sejam difundidos através do volume do líquido, provocando 

um acumulo de soluto a frente da interface S/L. É esta região rica em soluto que 

determinará sua taxa de incorporação ao sólido [7]. 

 

2.1.3 Microestruturas de solidificação 

As microestruturas resultantes do processo de solidificação são 

dependentes da forma da interface S/L, que em condições ideais deveriam 

permanecer plana, mas, em virtude de alterações nos parâmetros 

constitucionais e térmicos do sistema metal/molde que ocorrem durante o 

progresso da frente de solidificação, se instabiliza, dando origem às 

microestruturas [20].  

A instabilidade da frente de solidificação é resultante da termodinâmica do 

processo que impõe segregação de soluto ou solvente à frente da interface S/L, 

provocando uma redistribuição não uniforme no líquido à frente dessa interface. 

Essa rejeição de soluto ou solvente a frente da interface S/L promove a formação 

de um gradiente térmico, GT, à frente dessa interface menor que o gradiente 

térmico do perfil de temperatura liquidus (GL), dando origem ao super-

resfriamento constitucional (SRC) [20–22], como pode ser visto na Figura 2.3, 

onde T* é temperatura de interface e TL é a temperatura liquidus.  

Dependendo da magnitude do SRC, essa instabilidade dará origem a 

diferentes morfologias e que, por ordem crescente desse valor, são 

denominadas por, planar (própria dos metais puros), celular e dendrítica [7, 20, 

21].  
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Figura 2.3 – Formação de região SRC no líquido próximo à interface 

sólido/líquido (S/L). Adaptado de [22]. 

 

As distâncias entre centros de células e de ramificações ou braços 

dendríticos são definidas como espaçamentos intercelulares e interdendríticos, 

que são muito utilizados para caracterizar os efeitos das condições de 

solidificação sobre a microestrutura formada. A Figura 2.4 apresenta um 

esquema representativo dos espaçamentos celulares (C), espaçamentos 

dendríticos primários (1), secundários (2) e terciários (3). 

 

Figura 2.4 – Representação esquemática dos espaçamentos celulares (C), 

espaçamentos dendríticos primários (1), secundários (2) e terciários (3) [23]. 

 

Apesar da forte influência do super-resfriamento constitucional, ele não é 

o único responsável pelas modificações que ocorrem na interface S/L, a 

velocidade de avanço da isoterma liquidus, gradientes de temperaturas e taxas 
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de resfriamento assumem também um papel de elevada importância nesse 

fenômeno. A Figura 2.5 apresenta, de forma esquemática, a influência dos 

fatores: grau de super-resfriamento constitucional (SRC), concentração de soluto 

(C0), velocidade de avanço da isoterma liquidus (VL), e o gradiente térmico (GL), 

para a instabilidade da interface S/L e, consequentemente, para a formação das 

microestruturas. 

 

 

Figura 2.5 – Representações esquemáticas da atuação dos fatores de influência 

na formação das estruturas de solidificação. Adaptado de [7]. 

 

Ao longo dos anos, várias investigações teóricas foram realizadas com o 

intuito de alcançar o objetivo de caracterizar os espaçamentos dendríticos [24–

27]. Entre os modelos teóricos existentes encontrados na literatura, apenas o de 

Bouchard e Kirkaldy [28] para espaçamentos secundários considera a 

solidificação sob condições de fluxo de calor em estado instável.  

Para espaçamentos dendríticos secundários, Bouchard e Kirkaldy [28] 

derivaram uma expressão que é representada pela Equação 2.1: 

 

𝜆2 = 2𝜋𝑎2 (
4Γ

𝐶0(1− 𝑘0)2𝑇𝐹
(
𝐷

𝑉𝐿
)
2
)
1/3

                              (Eq. 2.1) 
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Onde a2 é o fator de calibração do espaçamento dendrítico secundário, TF é a 

temperatura de fusão do solvente, Γ é o coeficiente de Gibbs-Thomson, k0 é o 

coeficiente de partição do soluto, C0 é a composição da liga, D é a difusividade 

do soluto no líquido, e VL é a velocidade de solidificação. 

Peres et al. [29] compararam os resultados experimentais dos 

espaçamentos dendríticos secundários (2)  das ligas Al-3%Si, Al-5%Si, Al-7%Si 

e Al-9%Si (% em peso) obtidos por solidificação direcional ascendente, com 

previsões teóricas fornecidas pelo modelo de Bouchard e Kirkaldy [28], conforme 

Equação 2.1, com fator de calibração (a2) igual a 9 para ligas Al-Si, conforme 

sugerido por estes autores [28]. Uma boa concordância foi observada para 

qualquer composição estudada, conforme pode ser visto na Figura 2.6.  

 

 

Figura 2.6 – Comparação dos espaçamentos dendríticos secundários (2) 

experimentais e teóricos em função da velocidade de solidificação (VL) para as 

ligas Al-Si solidificadas de forma direcional ascendente [29].   
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Spinelli et al. [30] realizou o mesmo estudo para as ligas Al-5%Si, Al-7%Si 

e Al-9%Si (% em peso) mas solidificadas na forma direcional descendentes, e 

uma boa concordância com o modelo de Bouchard e Kirkaldy também foi 

observada para qualquer composição examinada (Figura 2.7). 

 

 

Figura 2.7 – Comparação dos espaçamentos dendríticos secundários (2) 

experimentais e teóricos em função da velocidade de solidificação (VL) para as 

ligas Al-Si solidificadas de forma direcional descendente [30].   

 

Goulart et al. [31] estudaram as ligas Al-5%Si e Al-9%Si (% em peso) 

solidificadas de forma direcional horizontal. Para este caso, o fator de calibração 

(a2) igual a 9 não se adequou bem aos resultados de λ2 experimentais, exceto 

no que diz respeito à inclinação da reta, como pode ser visto na Figura 2.8a. 

Dessa forma, um ajuste no fator de calibração sugerido pelos autores para as 

ligas Al-Si precisou ser considerado, com a2 atribuindo um valor igual a 18.  A 

Figura 2.8b mostra uma comparação entre os resultados experimentais de 
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Goulart [31] e Peres [29]. Podemos observar que a dispersão experimental situa-

se na faixa de valores fornecida pelo modelo de Bouchard e Kirkaldy para a2 = 

18 (máximo) e a2 = 9 (mínimo).  

 

 

(a) 

 

 

(b) 

 

Figura 2.8 – Comparação dos espaçamentos dendríticos secundários (2) 

experimentais e teóricos em função da velocidade de solidificação (VL) para as 

ligas Al-Si: (a) solidificadas de forma direcional ascendente [29] e (b) solidificadas 

de forma direcional horizontal [31]. 
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2.1.4 Relação Entre Parâmetros Térmicos de Solidificação e 

Microestrutura 

Na literatura, é fato comprovado que a morfologia exerce elevada 

influência nas propriedades químicas e mecânicas de produtos fundidos, como 

por exemplo, espaçamentos menores permitem que a microestrutura seja 

caracterizada por uma distribuição mais uniforme da segregação microscópica 

que existe entre as ramificações celulares ou dendríticas, o que favorece o 

comportamento mecânico, sendo que esses menores espaçamentos são obtidos 

com maiores velocidades de solidificação e taxas de resfriamento [13, 32–40]. 

Dessa forma, percebe-se a importância da determinação correta dos parâmetros 

térmicos que controlam esses espaçamentos durante a solidificação [7]. Nesse 

contexto, muitos trabalhos foram e vêm sendo desenvolvidos por vários 

pesquisadores com o objetivo de prever a microestrutura por meio de modelos 

matemáticos que relacionam parâmetros microestruturais (espaçamentos 

celulares (C), dendríticos primários (1), secundários (2), terciários (3), 

eutéticos ou interfásicos()) e térmicos de solidificação (gradiente de 

temperatura (G), velocidade de solidificação (V), taxa de resfriamento (Ṫ) e 

tempo local de solidificação, tSL) [6, 7]. 

Considerando a solidificação em regime transitório de extração de calor, 

Bouchard e Kirkaldy [28] desenvolveram um modelo semiempírico, que 

incorpora a racionalidade e os parâmetros constitutivos dos modelos teóricos 

desenvolvidos para condições estacionárias de fluxo de calor [41, 42]. Este 

modelo correlaciona o 1 com os parâmetros térmicos de solidificação. Este 

modelo foi desenvolvido para ligas binárias, não sendo aplicado para as ligas 

multicomponentes. 

Rappaz e Boettinger [43] e mais recentemente Tiryakioglu [44], 

propuseram modelos para sistemas multicomponentes, no qual abordaram a 

correlação entre λ2 e tSL. A equação 2.2 apresenta a fórmula básica proposta 

pelos autores supracitados, que em ambos os casos, a expressão típica para 

ligas binárias é assumida como válida para ligas multicomponentes.  

λ2 = 5,5 . (𝑀. 𝑡𝑆𝐿)
1/3                                      (Eq. 2.2) 
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O fator M para ligas binárias pode ser obtido a partir da equação 2.3: 

 

𝑀 =
− Γ𝐷𝑙𝑛 (

𝐶𝑒𝑢𝑡
𝐶0

)

𝑚(1− 𝑘)(𝐶𝑒𝑢𝑡− 𝐶0)
                                       (Eq. 2.3) 

     

Onde: Γ é o coeficiente de Gibbs-Thomson (que relaciona a variação da 

temperatura de fusão com a curvatura do cristal); m é a inclinação da linha 

liquidus; k é o coeficiente de redistribuição de soluto; D é a difusividade de soluto 

no líquido; C0 corresponde à composição nominal e Ceut corresponde à 

composição eutética.  

Relações entre parâmetros microestruturas e variáveis térmicas de 

solidificação na forma generalizada são traduzidas pela equação 2.4. São 

expressões caracterizadas como funções do tipo potência: 

 

(λ𝐶 , λ1, λ2, λ3, λ) = 𝐶 (𝐺𝐿 , 𝑉𝐿 , Ṫ)
−𝑎                           (Eq. 2.4) 

 

Onde, C é uma constante que depende da composição química da liga, C, 1, 

2, 3 e  são respectivamente, os espaçamentos celulares e dendríticos 

primários, secundários, terciários e eutético, GL é o gradiente de temperatura à 

frente da isoterma liquidus, VL é a velocidade de avanço da isoterma liquidus, Ṫ 

a taxa de resfriamento e “a” é um expoente que tem sido determinado 

experimentalmente na literatura para diversas ligas e para solidificação tanto em 

regime permanente quanto transitório [14, 20, 50–54, 33–35, 45–49].  

As relações mais comuns na literatura são:  

 

(λ𝐶 , λ1, λ2, λ3, ) = 𝐶 𝑉𝐿
−𝑎                                  (Eq. 2.5) 

 

(λ𝐶 , λ1, λ2, λ3, ) = 𝐶 Ṫ
−𝑎                                   (Eq. 2.5) 

 

Nos casos de espaçamentos celulares, dendríticos primário e terciário o 

expoente “a” adquire valores de -1,1 quando associados a VL e -0,55 quando 

associados a Ṫ e de -2/3 e -1/3, respectivamente, para o caso de espaçamentos 
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dendríticos secundários. A utilização destes valores na parametrização das 

curvas experimentais tem sido utilizada de forma satisfatória em muitos estudos.  

 

2.2 Processamento laser de ligas de Al 

Os fundamentos de cinética, transferência de calor e evolução 

microestrutural na solidificação foram abordados nas seções anteriores por 

serem de grande importância para o presente Doutorado, servindo como base 

para análise das ligas de interesse. Nesta seção, a importância dos tratamentos 

laser e alguns resultados de processamento a laser em ligas Al-Si serão 

abordados.  

O laser, uma fonte de calor de intensidade elevada, precisa, flexível e 

ambientalmente amigável, é empregado como uma ferramenta de fabricação em 

diversos setores industriais, incluindo elétrico, automotivo, saúde, aeroespacial, 

ferroviário, eletrônicos, entre outros. Emergindo como uma ferramenta de 

fabricação altamente versátil, o laser apresenta uma ampla variedade de 

aplicações devido às suas vantagens inerentes, como qualidade superior, alta 

produtividade, flexibilidade e repetibilidade nos processos e peças produzidas 

[55].  

Uma fonte laser opera com base nos princípios da emissão estimulada de 

radiação. A parte central de um laser é o meio ativo, que pode ser um gás, líquido 

ou sólido. Esse meio contém átomos, íons ou moléculas que podem ser 

excitados a níveis de energia superiores. A energia é fornecida ao meio ativo por 

meio de um processo chamado bombeamento. Pode ser realizado por fontes de 

luz, eletricidade, combustão química ou outros métodos, dependendo do tipo 

específico de laser. Quando os átomos, íons ou moléculas no meio ativo são 

excitados, eles podem retornar a estados de energia mais baixos, liberando 

fótons no processo. Ocorre então a emissão estimulada, na qual um fóton 

incidente estimula a liberação de mais fótons com a mesma energia, fase e 

direção, como uma reação em cadeia.  

O laser possui uma cavidade óptica composta por espelhos, onde um dos 

espelhos é parcialmente transparente, de forma a transmitir parcialmente a luz 

incidida sobre ele, proporcionando a saída do feixe, enquanto a maior quantidade 
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é refletida para o meio ativo. A luz reflete para trás e para frente entre esses 

espelhos, passando através do meio ativo várias vezes. Isso amplifica a luz por 

emissão estimulada. Ocorre a amplificação coerente, onde os fótons 

amplificados têm a mesma fase e direção. Isso resulta na emissão de luz laser 

coerente, que tem características especiais, como direcionalidade, 

monocromaticidade, brilho e coerência. Existem vários tipos de lasers, sendo 

diferenciados principalmente pelos meios ativos que utilizam e seus 

comprimentos de onda. Os principais são: lasers de estado sólido, lasers a gás, 

lasers semicondutores, lasers de fibra óptica, entre outros [56]. A Figura 2.9 

mostra esquematicamente as partes do laser.  

 

 

Figura 2.9 – Principais partes do laser. Adaptado de [56]. 

 

Com o avanço de lasers mais robustos, energeticamente eficientes, 

acessíveis e com menor impacto ambiental, a fabricação baseada em laser está 

experimentando um rápido crescimento. A técnica de processamento de 

materiais a laser está encontrando novas e significativas aplicações em diversos 

processos industriais, dando origem a muitos métodos inovadores de fabricação. 

Esses avanços têm o potencial de transformar significativamente a maneira 

como os produtos de engenharia são fabricados, permitindo a produção de 

peças que anteriormente não eram viáveis pelos métodos tradicionais de 

fabricação [55, 57]. 

Dentro dos processos que fazem uso de fonte de laser, a manufatura 

aditiva surge como um destaque, transformando rapidamente os cenários de 

produção em grande e pequena escala em diversos setores. Por meio desse 
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método, é possível inovar e avaliar novas ligas de maneira rápida, com custos 

reduzidos e prazos de entrega consideravelmente mais curtos [58].  

O cenário do mercado de materiais para manufatura aditiva metálica está 

evoluindo de ligas de alto custo e alto desempenho, como superligas de titânio 

e níquel, para materiais mais acessíveis, que ainda proporcionam desempenho 

adequado em produções em larga escala. Espera-se que o alumínio 

desempenhe um papel fundamental nessa transição para a produção em larga 

escala de bens de consumo. A SmarTech Publishing, uma empresa de análise 

do setor, prevê que o mercado de ligas de alumínio na manufatura aditiva se 

torne um segmento significativo na impressão 3D de metais e ligas, com receitas 

de materiais atingindo US$ 300 milhões até 2028 [59]. 

 

 

Figura 2.10 – Previsão do uso de alumínio na manufatura aditiva (MA) até 2028 

[59]. 

 

Os processos de manufatura aditiva podem resultar em defeitos 

superficiais, porosidades, trincas a quente, consequentemente, afetando o 

desempenho das peças. Dessa forma, a refusão superficial a laser (RSL) tornou-

se um pós-processamento muitas vezes necessário para peças fabricadas por 

meio de processos de manufatura aditiva. A aplicação de RSL pode resultar em 
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excelentes propriedades mecânicas e superficiais. Para atingir certas 

propriedades mecânicas com a RSL, é essencial um conjunto otimizado de 

parâmetros de processamento a laser. Essa técnica tem se expandido 

rapidamente nos tempos atuais porque é precisa e economiza tempo, baseando-

se totalmente em computador [60].  

Além de ser utilizada como um pós-processamento da manufatura aditiva, 

a RSL é extensivamente utilizada no aprimoramento da microestrutura e 

desintegração dos precipitados superficiais, os quais tendem a diminuir a 

resistência à corrosão. Reduz os espaçamentos entre as partículas, refina os 

grãos na superfície e distribui as partículas de maneira homogênea por toda a 

superfície, o que resulta em maior dureza. A RSL também ajuda a reduzir a 

porosidade e descamação da superfície, o que contribui para o aumento da 

microdureza e promove a formação de uma microestrutura superficial mais 

uniforme (diminuição da rugosidade superficial), resultando em maior resistência 

ao desgaste, além de promover tensões de compressão residuais que são 

benéficas para a resistência à fadiga dos materiais. Todos esses fatores 

contribuem para o aumento da vida útil das peças tratadas a laser [60]. 

As características da camada refundida são influenciadas pela 

composição química inicial da liga, pela microestrutura prévia das ligas antes do 

processo de refusão e pela quantidade de energia aplicada na superfície da 

amostra durante o processo [61]. 

O processo de refusão superficial a laser (RSL) gera uma fina região 

fundida na superfície do material, como consequência da rápida passagem de 

um feixe de laser contínuo e de alta densidade de energia sobre ela. Uma vez 

que a fonte de energia é retirada, a solidificação rápida da região fundida é obtida 

pela remoção de calor para a parte fria restante do material (substrato), que 

possui uma massa muito maior. Taxas de resfriamento de solidificação 

extremamente altas (de 104 a 107 ºC/s) foram relatadas [62]. Além disso, a RSL 

provou produzir uma ampla gama de microestruturas e características de 

superfície únicas e intrigantes [63, 64]. A RSL pode produzir uma camada 

superficial com forte ligação metalúrgica ao substrato sob condições de fusão e 

solidificação rápidas. Refinamento de grão significativo e uniformidade 
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microestrutural com dendritas/células finas na camada superficial podem ser 

alcançados usando este processo [65]. Atualmente, há muito interesse em ligas 

de Al para pistões, manifolds, redutores, cárteres e chassis, todos construídos 

principalmente com ligas leves como aquelas à base de Al e Mg. Embora a 

densidade desses materiais permita uma economia significativa de peso e 

combustível, na maioria das aplicações, é necessário ajustar as características 

microestruturais da superfície, o que pode ser realizado por meio de tratamentos 

superficiais a laser. 

Diversas variáveis podem influenciar as interações entre o feixe laser e a 

superfície da liga [66]. Dentro da faixa de condições de operação, uma 

combinação específica de densidade de potência e tempo de residência produz 

um regime operacional específico, resultando em efeitos únicos na superfície do 

material. As medições físicas de parâmetros cruciais, como campos de 

temperatura e velocidade de solidificação nas regiões tratadas a laser, também 

são difíceis devido à pequena área das zonas tratadas com laser e aos curtos 

períodos de tempo [67]. 

Na literatura pode ser encontrado uma vasta quantidade de trabalhos que 

analisaram a influência da RSL em ligas de Al com Si e outros elementos de liga 

[68–74]. 

A influência do tratamento por RSL em amostras das ligas Al-20%Si e Al-

30%Si (% em peso) obtidas pelo processo de fundição sob pressão foi 

investigada por Tomida et al. [68]. Para a RSL foi utilizado um feixe laser de CO2 

e os parâmetros de processo utilizados foram: potência do laser de 5 kW e 

velocidade de varredura do laser de 100 mm/s. Foi observada uma diminuição 

significativa no tamanho das partículas primárias de Si, atingindo um diâmetro 

mínimo de 3 µm, que é bastante inferior àquele do metal base: 30 µm. O tamanho 

da partícula de Si teve influência direta na dureza e na resistência ao desgaste 

das amostras analisadas, sendo que amostras submetidas à RSL apresentaram 

maior dureza e maior resistência ao desgaste em comparação ao metal base, 

com os melhores resultados observados para amostras da liga Al-30%Si, em 

decorrência de apresentarem uma maior fração volumétrica de partículas de Si. 
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Osório et al. [69] analisaram a influência da RSL na resistência à corrosão 

e propriedades mecânicas de ligas Al-9%Si (% em peso) obtidas por fundição 

convencional (molde permanente). Para a RSL foi utilizado um feixe laser de CO2 

e os parâmetros de processo utilizados foram: potência do laser de 1 kW e 

velocidade de varredura do laser de 16,66 mm/s. A Figura 2.11 evidencia que a 

RSL gerou um refinamento microestrutural significativo, apresentando valores de 

2,5 µm para λ2 (2x103 a 3x103 °C/s), em comparação as amostras fundidas (2 a 

12 °C/s), as quais apresentaram um mínimo de 15 µm para λ2. Como 

consequência do refinamento microestrutural, as amostras RSL demonstraram 

melhorias na resistência a tração, limite de escoamento e dureza, quando 

comparadas com as amostras fundidas, conforme Tabela 2.1. As amostras 

fundidas apresentaram resistência à corrosão superior quando comparadas às 

amostras RSL. Esse resultado está associado ao refinamento da microestrutura 

das amostras tratada a laser, apresentando maior quantidade de contornos de 

grão e sendo mais susceptíveis à ação da corrosão.  

 

 

(a) 

Si  

Matriz α-Al  
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(b) 

Figura 2.11 - Microestruturas de seções transversais da liga Al-9%Si: (a) como 

fundida e (b) processada por RSL [69]. 

 

Tabela 2.1 – Limite de resistência a tração (σu), limite de escoamento (σy), 

alongamento específico (), dureza vickers (HV) e espaçamento dendrítico 

secundário (2) das amostras fundidas (MP) e processadas a laser (RSL) da liga 

Al-9%Si [69]. 

Amostra 
σu  

(MPa) 
σy  

(MPa) 
  

(%) 
HV  

2 
(mm) 

MP 142 65 8 72 35 

RSL 306 102 3 120 2,5 

 

A evolução microestrutural da liga Al-20%Si (% em peso) refundida por 

tratamento superficial a laser (RSL) foi investigada por Lien et al. [70]. 

Inicialmente as amostras foram obtidas por fundição convencional (fundidas e 

resfriadas ao ar) e em seguida processadas por RSL utilizando um laser de disco 

de estado sólido Nd-YAG (Tumpf laser HDL 4.002) e os parâmetros de processo 

utilizados foram: potência do laser de 1200 W e velocidades de varredura do 

laser de 30 mm/s, 60 mm/s 90 mm/s e 120 mm/s. A maior velocidade de 

Si  

Matriz α-Al 
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varredura transmitiu menos energia total para a área tratada, aumentando assim 

a taxa de resfriamento. As microestruturas das amostras RSL evoluíram dentro 

de uma mesma região tratada a laser em função das diferentes taxas de 

resfriamento da base ao topo. Foi reportado que a taxa de resfriamento 

aumentou do fundo da região tratada a laser para o topo. Em resumo, três 

morfologias distintas foram observadas: (i) Al+Si ultrafino totalmente eutético, (ii) 

estrutura heterogênea com dendritas de Al primário incorporadas em Al-Si 

eutético ultrafino e (iii) estrutura heterogênea igual a (ii) mas com 

nanoprecipitados de Si em dendritas de Al primário. A Figura 2.12 mostra a 

morfologia da estrutura heterogênea de Al-Si a uma profundidade de 20 µm da 

superfície da região tratada a laser, formada com velocidade de varredura de 30 

mm/s. A formação de dendritas ou de constituinte eutético em ligas Al-Si 

hipereutética pode ser explicada pelo conceito de crescimento acoplado, 

conforme reportado na literatura [75] 

 

 

Figura 2.12 - Imagens MEV mostrando a morfologia representativa na região 

tratada a laser utilizando uma potência de 1200 W e velocidade de varredura do 

laser de 30 mm/s para a liga Al-20%Si (em peso): (a) Estrutura heterogênea 

(dendritas primárias de Al e eutético Al-Si ultrafino) em maior ampliação e (b) 

Estrutura heterogênea em menor ampliação [70]. 

 

A cavidade no canto superior esquerdo da Figura 2.12a representa uma 

porção da fase primária de Al que foi preferencialmente polida, e a fase primária 

de Al restante é observada no fundo da cavidade. As dendritas primárias de Al 

estão embebidas em um eutético ultrafino de Al-Si, ou seja, as dendritas de Al 
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não estão interconectados, mas separados pela estrutura eutética de Al-Si 

ultrafino, como pode ser visto na Figura 2.12b. 

Posteriormente, Abboud et al. [71] estudaram o efeito do resfriamento 

rápido no tamanho, distribuição e morfologia das partículas de silício de ligas 

hipereutéticas Al-17%Si e Al-20%Si após serem processadas por RSL. Dois 

tipos diferentes de lasers foram utilizados, um laser de CO2 com potência de 

1800 W e velocidades de varredura de 10 e 25 mm/s e um laser de disco de 

estado sólido Nd-YAG (Tumpf laser HDL 4.002) com potência de 2500 W e 

velocidades de varredura de 5, 50 e 100 mm/s. A RSL promoveu a formação de 

estruturas hipoeutéticas compostas por dendritas α-Al rodeadas por um eutético 

lamelar de morfologia irregular.  O espaçamento do braço dendrítico secundário 

do α-Al diminuiu de 3 µm para 0,5 µm e o espaçamento eutético interlamelar (λ) 

reduziu de 10.000 nm para 30 nm à medida que a taxa de resfriamento aumentou 

de 6 × 103 °C/s para 3,3 × 106 °C/s. Houve uma mudança significativa na 

morfologia do silício, de maciço e semelhante a uma placa/agulha para uma 

mistura de flocos de cantos arredondados e fibrosos, conforme pode ser visto na 

Figura 2.13. Os resultados de microdureza para a liga Al-17%Si mostraram um 

aumento de 100% em comparação à amostra não tratada, atingindo o valor de 

120 HV, sendo independente da velocidade de varredura, e atingindo valores de 

até 165 HV para a liga Al-20%Si, quando imersa em nitrogênio líquido para 

aumentar a taxa de resfriamento, conforme mostrado na Figura 2.14. Além disso, 

o resfriamento rápido promoveu um aumento significativo na solubilidade sólida 

do silício em alumínio em cerca de 5% em peso, em comparação com 0,5% em 

peso na condição de resfriamento lento.  

Mais tarde, Abboud et al. [72] investigaram os impactos do processamento 

laser em ligas Al-25%Si e Al-30%Si, utilizando o laser de disco de estado sólido 

Nd-YAG (Tumpf laser HDL 4.002) com potência de 800 W e velocidade de 

varredura de 180 mm/s. Um maior refinamento estrutural foi alcançado à medida 

que o tamanho das partículas primárias de silício foi reduzido de 5-7 µm para 

tamanho inferior a 1 µm, os espaçamentos eutéticos fibrosos (λ) também foram 

reduzidos para aproximadamente 10-15 nm. A alta taxa de resfriamento imposta 

pelo processo promoveu a redução significativa do tamanho e da quantidade de 
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células/dendritas α-Al, especialmente aquelas que cercam o Si primário, 

estimulando assim o eutético fibroso ultrafino Al-Si a crescer de forma adjacente 

aos cristais primários de Si e se espalhar massivamente, o que por sua vez 

contribuiu ao aumento da dureza, atingindo 3,15 GPa em associação ao 

espaçamento de 10–15 nm. 

 

 

(a) 

 

(b) 

Figura 2.13 – (a) Microestrutura óptica típica da liga fundida Al-20%Si (em peso), 

consistindo de silício primário maciço embebido em agulhas ou eutético Al-Si, 

com morfologia de  placas e (b) Imagem MEV da liga Al-17%Si (em peso) 

processada a laser na potência de 2.500 W e velocidade de varredura de 5 mm/s 

(as regiões pretas são dendritas de Al e as áreas brancas referem-se ao silício 

[71]. 
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(a) 

 

(b) 

Figura 2.14 - Perfis de microdureza em função da distância a partir da superfície 

da região tratada a laser: (a) liga Al-17%Si (em peso) processada em diferentes 

velocidades de varredura e (b) amostras da liga Al-20%Si imersas em nitrogênio 

e refundidas a laser em diferentes velocidades de varredura [71].  

 

Ramos et al. [73] investigaram as alterações microestruturais e de dureza 

em amostras da liga eutética Al-11%Si-5%Ni (% em peso) submetidas a RSL 

utilizando um laser de CO2. Foram utilizadas seis combinações de parâmetros 
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de velocidade de varredura (16,66 mm/s e 20,85 mm/s) e de potência (500 W, 

750 W e 1000 W). Foi constatado que a RSL foi eficaz no refinamento da 

microestrutura, composta por dendritas α-Al e região eutética interdendrítica, 

obtendo espaçamento λ1 mínimo de 0,86 µm e elevação da microdureza em até 

88% se comparada à microestrutura bruta de fundição obtida em condições 

convencionais de resfriamento (solidificação unidirecional). 

Os efeitos da RSL sobre a microestrutura e microdureza da liga 

AlSi12CuNiMg foram analisados por Sušnik et al. [74]. Foi utilizado um sistema 

com laser Nd:YAG, potência de 40 W e velocidade de varredura de 2,5 mm/s. 

Após a solidificação da camada superficial refundida, formou-se uma 

microestrutura dendrítica fina e homogênea e as microdurezas indicaram um 

aumento de cerca de 60 a 80% em relação à liga não tratada. O endurecimento 

da camada refundida pode ser atribuído a melhor distribuição da estrutura 

dendrítica e pela solução sólida supersaturada de alumínio com silício e outros 

elementos de liga. Além de uma distribuição mais fina e uniforme de compostos 

intermetálicos como Al6Cu3Ni, Al2Cu e Ni3Al. 

 

2.3 Ligas AlSi10Mg: solidificação rápida e convencional 

Embora aspectos do processamento laser e solidificação rápida já tenham 

sido abordados na seção anterior, esta seção prioriza resultados de solidificação 

com a liga AlSi10Mg, produzida em diferentes condições de processamento. 

Dentre as ligas de alumínio, as ligas Al-Si-Mg são frequentemente 

utilizadas para fabricar componentes para os setores automotivo e aeroespacial 

devido à sua alta relação resistência-peso, capacidade de serem tratadas 

termicamente e por apresentarem excelente fundibilidade [76, 77], podendo 

também ser utilizadas para fundir peças estruturais finas e maciças devido à sua 

elevada fluidez [78]. As ligas de alumínio podem ser classificadas de acordo com 

o teor de silício (Si) na microestrutura, sendo divididas em três grupos: Ligas de 

alumínio hipoeutéticas contendo 5%-10% de Si (em peso), ligas eutéticas 

contendo 11% - 13% de Si e, ligas hipereutéticas contendo 14% - 20% de Si, 

sendo as hipoeutéticas as mais empregadas na indústria [79, 80]. Em ligas 

hipoeutéticas solidificadas fora do equilíbrio termodinâmico, a estrutura eutética 
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se forma a partir do líquido retido entre os braços interdendríticos, podendo a 

dendrita ser chamada de fase primária ou pró-eutética, uma vez que foi formada 

antes da estrutura eutética [81]. 

As propriedades mecânicas das ligas de alumínio ricas em Si são 

provenientes principalmente da morfologia das partículas frágeis de Si na 

mistura eutética [82]. A presença do magnésio (Mg) permite que essas ligas 

sejam endurecíveis por precipitação devido a sua combinação com o Si 

formando o intermetálico Mg2Si, responsável pelo aumento da resistência 

mecânica destas ligas [77, 83, 84], o que pode ser conseguido de forma mais 

significativa após operações de tratamento térmico. A Figura 2.15 exemplifica a 

microestrutura de uma liga Al-Si-Mg solidificada de forma convencional em 

molde permanente. O ferro (Fe) é uma impureza frequentemente encontrada no 

alumínio comercial (Al), que leva à formação de fases intermetálicas contendo 

ferro em ligas Al-Si. Em teores superiores a 0,2% de ferro, este elemento induz 

uma melhora no limite de escoamento, mas reduz os valores de limite de 

resistência à tração e o alongamento específico em virtude das características 

frágeis da fase contendo Fe, e da sua morfologia de agulha (Figura 2.16) [80]. 

 

 

Figura 2.15 – Imagem de microscopia óptica da liga Al-8%Si-0,36%Mg 

mostrando as fases presentes na microestrutura de uma liga comercial 

solidificada convencionalmente. Adaptado de [80]. 
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Figura 2.16 - Fase intermetálica frágil rica em Fe presente na liga AlSi10Mg na 

condição fundida [80]. 

 

Neste contexto, as ligas AlSi10Mg (Al-10% em peso de Si) são de grande 

interesse econômico devido aos altos teores de Si e adequado teor de Mg que 

permitem a ativação de mecanismos de endurecimento. A composição desta liga 

é próxima do ponto eutético, onde o ponto de fusão é menor e a faixa de intervalo 

de solidificação é mais estreita. Dessa forma, ligas fundidas do sistema Al-Si 

quase eutéticas têm boas características de fundição e menor porosidade de 

contração, o que as tornam adequadas para processos de solidificação rápida 

[85]. 

Essas ligas vêm sendo processadas por meio de uma variedade de 

processos convencionais envolvendo fusão e solidificação, como fundição sob 

pressão, fundição em molde permanente e cera perdida, apresentando grande 

potencial e versatilidade, além de ser uma das poucas ligas de Al empregadas 

com sucesso em manufatura aditiva (MA), que é um técnica que envolve várias 

particularidades de processamento [86–89]. Cabe ressaltar ser ainda necessária 

uma melhor compreensão dos efeitos das taxas de resfriamento na 

microestrutura e nas propriedades mecânicas dessas ligas.  

Zhang et al. [86] analisaram e compararam as microestruturas e 

propriedades mecânicas das liga AlSi10Mg0,6 solidificadas em moldes 

permanentes e sob pressão. Para a amostra solidificada sob pressão, no qual 

Al  

Intermetálico rico em Fe 

Si eutético 
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são impostas relativamente altas taxas de resfriamento (de até ~ 10³ °C/s), foi 

observado uma microestrutura refinada contendo dendritas α-Al envolvida pelo 

eutético (Al + Si) (Figura 2.17a). Analisando a seção transversal da amostra, 

percebe-se que o valor médio do espaçamento dendrítico secundário aumenta 

da superfície para o centro da amostra, com valores variando de 2,5 µm na 

superfície para 6 µm no centro. Comportamento semelhante é observado no 

tamanho dos grãos de alumínio, nas partículas eutéticas de Si e nos 

intermetálicos Mg2Si, que aumentam de tamanho com o aumento da distância 

da superfície ao centro da amostra, em virtude da alta taxa de resfriamento 

próxima à parede do molde. 

 

 

Figura 2.17 – Microestruturas das amostras AlSi10Mg0,6 fundida: a) sob pressão 

e b) em moldes permanentes. Adaptado de [86].  

 

Por outro lado, no processo de solidificação em moldes permanentes com 

imposição de taxas de resfriamento inferiores (< 10 °C/s), a microestrutura 

resultante é composta por uma matriz α-Al com um arranjo dendrítico grosseiro 

(Figura 2.17b), com espaçamentos variando de 8,2 µm a 10,5 µm da superfície 

do molde para o centro, e regiões interdendríticas constituídas pelas fases α-Al, 

Si e Mg2Si dentro da mistura eutética. Além disso, o tamanho do Si eutético e do 

intermetálico Mg2Si são maiores do que aqueles tipificados na amostra 

solidificada sob pressão. Essa diferença no tamanho das fases é refletida nas 
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propriedades mecânicas, sendo observada maior dureza e maior resistência à 

tração para as amostras solidificadas por fundição sob pressão, como pode ser 

visto na Figura 2.18.   

 

 

(a) 

 

(b) 

Figura 2.18 – Propriedades mecânicas das amostras AlSi10Mg0,6 fundidas em 

molde permanente e sob pressão: (a) perfil normalizado de dureza ao longo da 

seção transversal e (b) propriedades de tração. As propriedades de tração da 

amostra fundida sob pressão foram retiradas de [90]. d: distância de uma borda 

à outra; dmax: espessura da amostra [86]. 
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As ligas AlSi10Mg também podem ser processadas a partir de fontes laser 

(taxas de resfriamento > 104 oC/s), devido às vantagens já mencionadas. Embora 

os resultados obtidos via manufatura aditiva não sejam necessariamente 

comparáveis com os resultados de RSL, alguns entendimentos são possíveis 

devido ao emprego de laser e das elevadas taxas de resfriamento em ambos os 

casos.  Propriedades mecânicas de amostras de ligas AlSi10Mg fabricadas por 

fusão seletiva a laser (FSL) foram investigadas por Kempen et al. [91], e 

comparadas com amostras da mesma liga fundidas sob pressão. As amostras 

produzidas por FSL apresentaram propriedades mecânicas, como resistência à 

tração, alongamento específico, módulo de Young, tenacidade à fratura e dureza 

comparáveis ou mesmo superiores às amostras fundidas sob pressão. Elevada 

dureza e resistência mecânica em peças fundidas são alcançadas pela formação 

de precipitados Mg2Si durante o tratamento térmico. No caso das amostras 

produzidas por FSL, durezas e resistências mecânicas significativamente 

elevadas já são alcançadas na condição não tratada termicamente, como 

resultado da microestrutura refinada e da distribuição refinada do Si devido ao 

rápido resfriamento e solidificação, e também da possível presença do 

intermetálico Mg2Si, também com tamanho bastante reduzido. Elevada dureza e 

resistência mecânica são alcançadas pela formação de precipitados finos Mg2Si, 

durante o tratamento térmico de peças fundidas. 

Liu et al. [67] investigaram a relação qualitativa entre as microestruturas 

da liga AlSi10Mg e as taxas de resfriamento de amostras produzidas por fusão 

seletiva a laser (FSL) com os seguintes parâmetros de processamento: potência 

do laser de 500 W, velocidade de varredura do laser de 1500 mm/s e espessura 

de camada de 30 µm. Foi observado um gradiente microestrutural na região 

tratada a laser como consequência da variação da taxa de resfriamento ao longo 

da região tratada a laser, atingindo valores de ~ 1,44 x 106 °C/s em áreas 

próximas à superfície superior da região tratada a laser e valores ≤ 1 x 103
 °C/s 

na base da região tratada. Nas regiões de maior taxa de resfriamento, a 

microestrutura foi composta por uma estrutura dendrítica refinada, partículas de 

Si mais finas distribuídas uniformemente, além da ocorrência de subgrãos, 

resultando em maior dureza e maior valor de resistência ao desgaste (Figura 
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2.19) quando comparada com regiões de taxas de resfriamento mais baixas, as 

quais apresentam uma microestrutura mais grosseira e Si segregado nas regiões 

interdendríticas. 

 

 

(a) 

 

(b) 

Figura 2.19 – (a) Valores da dureza Vickers da superfície para o interior da região 

tratada a laser com uma distância inicial de 50 μm; e (b) relação entre taxa de 

desgaste e tempo para as regiões de superfície e base da liga AlSi10Mg [67]. 
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Uma análise microestrutural em amostras da liga AlSi10Mg foi 

estabelecida por Marola et al. [92] por meio de diferentes técnicas de 

solidificação rápida, sendo elas: Fusão Seletiva a Laser (FSL), Melt Spinning 

(MS) e Fundição em Molde de Cobre (FMC). Nas amostras MS e FMC foi 

observada uma microestrutura mista, primária + eutética, e ocorrendo uma 

mudança progressiva na morfologia do Si eutético de partículas dispersas para 

uma rede fibrosa e lamelar. A microestrutura foi considerada mais refinada na 

seguinte sequência: FSL > MS > FMC. Com relação ao aumento na fração de 

eutético, temos que: FSL ~ MS > FMC. Os autores não citaram valores para as 

taxas de resfriamento impostas nos processos, nem sua inter-relação direta com 

os parâmetros microestruturais, mas a partir de certas reflexões, foi indicado que 

à medida que a taxa de resfriamento aumenta, a supersaturação de Si aumenta 

e o tamanho de grão diminui.  

Yan et al. [79] investigaram a influência da microestrutura nas 

propriedades mecânicas da liga AlSi10Mg fabricada tanto por fundição (100 – 101 

°C/s) quanto por fusão seletiva a laser (FSL: 103 – 106 °C/s). Observou-se que a 

microestrutura da amostra fabricada aditivamente por FSL foi composta por uma 

estrutura celular delgada com células α-Al de tamanho inferior a 1 µm (Figura 

2.20) e Si eutético distribuído nas regiões intercelulares, enquanto que na 

amostra fundida o Si estava distribuído ao longo da matriz rica em Al (Figuras 

2.21). 

 

Figura 2.20 – Micrografia evidenciando a micromorfologia da liga AlSi10Mg 

obtida por FSL. Adaptado de [79].  
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Figura 2.21 – Análise de espectroscopia de raios X por energia dispersiva (EDS) 

na microestrutura da liga AlSi10Mg na condição fundida convencionalmente (a-

c) e por FSL (d-f). Adaptado de [79].  

 

Além disso, houve diferenças entre as fases precipitadas nos dois 

processos. Para a amostra fundida, ocorreu a nucleação da fase Al5SiFe lamelar 

na matriz α-Al, resultado da solidificação próxima do equilíbrio em baixas taxas 

de resfriamento, enquanto que a fase Al8Si6Mg3Fe foi identificada ao redor do Si 

eutético na amostra fabricada por FSL. Grandes diferenças de desempenho 

foram observadas entre a amostra fundida e aquela fabricada aditivamente. Esta 

última apresentou maior resistência à tração devido ao refinamento do grão e 

como reflexo das diferentes fases precipitadas. 

Gandolfi et al. [32] exploraram e compararam o efeito da microestrutura 

nas propriedades de tração de ligas AlSi10Mg com base na variação da taxa de 

resfriamento e no teor de Mg (0,45 e 1% em peso) obtidas por solidificação 

direcional transiente. Foi constatado que a microestrutura de ambas as ligas é 

constituída por uma matriz de α-Al com arranjo dendrítico e braços primários (1) 

e secundários (2) bem definidos, com regiões interdendríticas compostas pela 

mistura eutética: α-Al, partículas de Si de morfologia lamelar e o intermetálico 

Mg2Si, como morfologia de escrita chinesa. Para ambas as ligas foi observado 

um decréscimo em 1 e 2 com o aumento da taxa de resfriamento, sendo que o 
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espaçamento dendrítico secundário foi inferior para a liga contendo 1% de Mg, 

além de apresentar uma maior fração de ilhas eutéticas ternárias (Al + Si + 

Mg2Si) envolvendo a matriz dendrítica α-Al. Em virtude de um menor 

espaçamento dendrítico secundário e de uma maior fração de intermetálico 

Mg2Si, amostras contendo 1% de Mg apresentaram maiores resistência a tração 

e alongamento específico.  

Kuai et al. [93] utilizaram a RSL com o intuito de melhorar a qualidade das 

peças da liga AlSi10Mg fabricadas por FSL, uma vez que, peças fabricadas por 

essa técnica apresentam elevada porosidade e rugosidade superficial. Foi 

utilizado um laser de fibra de itérbio, com potência do laser de 370 W, velocidade 

de varredura de 1300 mm/s e espessura da camada de 30 µm. De acordo com 

os resultados obtidos, com o aumento dos tempos de refusão, a qualidade 

superficial das amostras melhorou e a rugosidade foi reduzida, sendo esses 

resultados atribuídos ao fato de que o aumento nos tempos de refusão a laser 

aumenta a densidade de energia do laser, proporcionando a fusão das partículas 

de pó que não foram completamente fundidas, à melhor molhabilidade da matriz 

e à redução da esferoidização do pó. A esferoidização dificulta a formação de 

uma poça fundida contínua e lisa, o que por sua vez afeta o desempenho da 

peça fabricada. Além disso, com o aumento no número de refusões, os gases 

remanescentes no metal líquido escapam, reduzindo assim a porosidade das 

amostras e aumentando a densidade. 

A RSL foi utilizada por Boschetto et al. [94] como operação de 

acabamento para peças da liga AlSi10Mg fabricadas por FSL. Foi utilizado um 

laser contínuo de fibra de itérbio e as combinações dos parâmetros do processo 

utilizados forneceram densidades de energia volumétrica entre 45 e 222 J/mm³. 

Os autores concluíram que a RSL reduziu significativamente a rugosidade média 

para todas as combinações de parâmetros investigadas, mas que altos valores 

de densidade de energia devem ser evitados porque produzem a formação de 

defeitos por incorporação de gases atribuídos ao fluxo turbulento do metal 

fundido abaixo da superfície.  

O efeito da RSL na microestrutura e nas propriedades mecânicas da liga 

AlSi10Mg fabricada por FSL utilizando um laser de Yb foi investigado por Han et 
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al. [95]. Os parâmetros de processo utilizados na RSL foram: potência do laser 

de 20 W e velocidade de varredura do laser de 300 mm/s e espessura de camada 

de 10 µm. Foi verificado que a RSL contribuiu para melhorias no acabamento 

superficial, além de promover um aumento de aproximadamente 19,5% na 

microdureza, como resultado do refinamento microestrutural, quando comparado 

com amostras FSL como fabricadas, conforme Figura 2.22. 

 

 

(a) 

 

(b) 

Figura 2.22 - (a) superfície seccionada de amostra processada por RSL e (b) 

Microdureza das amostras AlSi10Mg (conforme fabricadas e processadas por 

RSL) [95]. 

 

A Tabela 2.2 resume os trabalhos citados nesta subseção. Nota-se que 

existe uma quantidade razoável de pesquisas realizadas acerca das ligas 

Região tratada 

Região não tratada 
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AlSi10Mg, mas são escassos os estudos das ligas Al-Si-Mg envolvendo RSL, 

além disso, existe um interesse atual no desenvolvimento de ligas alternativas à 

base de Al para os processos mencionados, sendo focado principalmente na 

modificação de ligas comercialmente disponíveis.  

 

Tabela 2.2 – Estudos envolvendo o processamento via tratamento laser de ligas 

AlSi10Mg. 

Liga Processo de fabricação Referência 

AlSi10Mg Fusão seletiva a laser [67] 

AlSi10Mg Solidificação direcional [32] 

AlSi10Mg Fusão seletiva a laser [79] 

AlSi10Mg 
Moldes permanentes 

Sob pressão 
[86] 

AlSi10Mg 
Fusão seletiva a laser 

Sob pressão 
[91] 

AlSi10Mg 
Fusão seletiva a laser 

Melt Spinning 
Molde de cobre 

[92] 

AlSi10Mg 
Fusão seletiva a laser + 

refusão superficial a 
laser 

[93] 

AlSi10Mg 
Fusão seletiva a laser + 

refusão superficial a 
laser 

[94] 

AlSi10Mg 
Fusão seletiva a laser + 

refusão superficial a 
laser 

[95] 

 

 

2.4 Modificação de ligas AlSi10Mg 

As ligas AlSi10Mg, apesar de serem amplamente utilizadas nos setores 

automotivo e aeroespacial devido à vantagens, como alta relação resistência-

peso, boa resistência à corrosão e baixa tendência a trincas de solidificação [96–

98], apresentam fatores como resistência mecânica limitada, tenacidade e 

estabilidade térmica, os quais limitam a sua aplicação em componente, 
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principalmente em ambientes severos [99, 100]. Devido a isso, alternativas vêm 

sendo buscadas para melhorar o desempenho mecânico dessa liga comercial, 

como adição de elementos modificadores [101], indução de partículas de fase 

secundárias duras [102, 103] e tratamentos térmicos [104–106]. 

No contexto de adição de elementos modificadores, Garmendia et al. 

[107] analisaram a influência da adição de 1% em peso de cobre (Cu) à liga 

AlSi10Mg. Microestruturalmente, o material consiste em uma matriz de células 

α-Al com Si eutético nas regiões intercelulares. Além disso, o cobre é segregado 

nos contornos de grãos. As amostras AlSi10Mg contendo Cu apresentaram um 

aumento de 51 MPa no limite de resistência à tração quando comparadas com 

amostras AlSi10Mg, conforme pode ser visto na Figura 2.23. Isso é atribuído ao 

mecanismo de endurecimento Orowan, onde os precipitados de Cu contribuem 

para dificultar o movimento das discordâncias. Já Marola el al. [108] analisaram 

a influência da adição de 4% em peso de Cu em amostras obtidas por diferentes 

processos e constataram um aumento na dureza das amostras com adição de 

Cu em relação àquelas da liga não modificada AlSi10Mg. 

 

 

Figura 2.23 – Curvas de tensão x deformação de engenharia para amostras das 

ligas AlSi10Mg e Cu-AlSi10Mg [107]. 

 

A influência da adição de escândio (Sc) na liga AlSi10Mg foi investigada 

por Chen et al. [109]. Notou-se que a adição do Sc promoveu o refino da estrutura 

eutética (α-Al + Si), conforme pode ser visto na Figura 2.24, além de propiciar a 
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formação de partículas primárias Al3Sc que atuam como locais de nucleação 

heterogênea na matriz, o que pode aumentar a nucleação e formar maior 

densidade de núcleos α-Al, promovendo o refino de grão. Essas alterações 

microestruturais em decorrência da adição de Sc refletiram no aumento da 

resistência à tração, onde houve uma melhora em cerca de 23% em comparação 

com resultados da liga não modificada. 

 

 

Figura 2.24 – Microestruturas das ligas (a) AlSi10Mg e (b) AlSi10Mg modificada 

com Sc processadas na mesma condição [109]. 

 

Yakubov et al. [110] modificaram a liga AlSi10Mg com 4% em peso de 

cério (Ce) produzidas por FSL. As microestruturas das amostras obtidas foram 

semelhantes àquelas caracterizadas na liga AlSi10Mg, apresentando uma 

estrutura celular-dendrítica fina nas regiões de alta taxa de resfriamento, uma 

microestrutura celular-dendrítica grosseira nas regiões de baixa taxa de 

resfriamento e uma zona termicamente afetada (ZTA). O tamanho de grão e a 

dureza da liga modificada com Ce foram semelhantes ao relatado para a liga não 

modificada. Porém, os intermetálicos contendo Ce apresentaram pouca 

mudança no tamanho e na morfologia após tratamento térmico, o que o torna 

uma fase promissora para o desenvolvimento de ligas com propriedades 

mecânicas estáveis em altas temperaturas. 

Arici et al. [80] avaliaram a influência de pequenas adições de elementos 

de transição, como vanádio (V), zircônio (Zr) e molibdênio (Mo) à liga AlSi10Mg 

em diferentes combinações. Em geral, tanto as ligas modificadas quanto as não 
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modificadas apresentaram microestruturas compostas por dendritas ricas em Al, 

formação de eutético (Al + Si), fase Mg2Si, como também diferentes tipos de 

fases intermetálicas. A adição simultânea de V e Zr resultou em um grande 

aumento no limite de escoamento, no limite de resistência à tração e 

alongamento específico, enquanto que a adição simultânea de V, Zr e Mo 

proporcionou aumento no limite de escoamento e no limite de resistência à 

tração, mas resultou em uma redução na ductilidade em comparação aos 

resultados da liga AlSi10Mg não modificada. Esta melhoria nas propriedades de 

tração pode ser atribuída ao endurecimento por solução sólida e modificações 

microestruturais, a exemplo da modificação do eutético proporcionado pela 

adição de Zr e V, como também da formação de intermetálicos gerados pela 

presença dos elementos de transição. 

A partir dos estudos supracitados, verifica-se que a modificação da liga 

AlSi10Mg pode ser explorada para melhoraria das propriedades de peças 

processadas por diferentes técnicas de solidificação.  

Farkoosh et al. [111] avaliaram a influência do Ni na microestrutura e 

precipitação de fases em ligas Al-7Si-0,35Mg-0,5Cu com Ni variando entre 0,1 a 

1,0 % em peso. O Ni tem uma solubilidade muito baixa em Al, mesmo em altas 

temperaturas (~0,05% em peso) [112], sendo que o Ni praticamente não se 

dissolve na matriz de Al durante a solidificação. Dessa forma, o teor de Ni 

governa a formação de intermetálicos contendo Ni durante a solidificação, 

mesmo se houver diferenças na concentração de outros elementos no líquido. A 

presença do Ni induziu a formação das fases: Al5FeNi, Al9FeNi, Al3Ni, Al3(CuNi)2, 

Al7Cu4Ni, sendo as três primeiras termodinamicamente estáveis. A fase Al3Ni só 

foi observada para a liga com teor de 1% Ni. O espaçamento dendrítico 

secundário (29  ±  2  μm) não sofreu alteração com a adição de Ni e nem com a 

variação do seu teor.  
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2.5 Adição de Ni em ligas base Al-Si: resistências mecânica e ao 

desgaste 

No sentido de ampliar o espectro do impacto do Ni como elemento 

modificador, foi criada esta subseção, focando em aspectos microestruturais, de 

resistência, e relacionados ao desgaste superficial. 

As ligas de fundição multicomponentes à base de Al-Si são utilizadas para 

uma variedade de aplicações na engenharia. Suas propriedades incluem boa 

fundibilidade, resistência mecânica suficiente, baixo peso, boa resistência ao 

desgaste e baixa expansão térmica. Essas propriedades levaram à aplicação 

dessas ligas na indústria automobilística, aeroespacial e militar, substituindo 

constantemente muitas ligas convencionais, como as ligas ferrosas. Com o 

intuito de melhorar ainda mais essas propriedades, modificações nos elementos 

de liga estão continuamente sendo realizadas, de forma que essas ligas sejam 

capazes de operar em temperaturas cada vez mais elevadas [113–116].  

A resistência mecânica das ligas eutéticas Al-Si é proveniente da 

transferência de carga da matriz dúctil α-Al para o rígido Si eutético, semelhante 

ao mecanismo de endurecimento característico dos compósitos reforçados com 

fibras [117]. Dependendo do gradiente térmico e da velocidade de solidificação, 

o Al-Si eutético pode se solidificar nas regiões interdendríticas na forma de uma 

rede tridimensional interconectada de plaquetas de Si incorporadas na matriz 

dúctil de α-Al. Essa interconexão é responsável pelo aumento da resistência 

dessas ligas devido a transferência de carga da matriz para a rede 3D de lamelas 

de Si [118–120]. Mas se essas ligas forem submetidas a altas temperaturas, o 

Si eutético se desintegra e/ou esferoidiza [121, 122], dessa forma, limitando seu 

uso em aplicações de altas temperaturas [123].  

O Ni é considerado um importante elemento de liga que pode ser utilizado 

para aumentar a resistência das ligas Al-Si em altas temperaturas [123]. Os 

compostos intermetálicos de Ni aprimoram as propriedades mecânicas a altas 

temperaturas em ligas Al-Si em decorrência principalmente da morfologia do 

intermetálico Al3Ni e sua distribuição uniforme [124, 125].  
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O intermetálico Al3Ni possui estrutura cristalina ortorrômbica, módulo de 

elasticidade que varia entre 116 GPa e 152 GPa, resistência à tração de 2160 

MPa [126–128]. O Al3Ni possui elevada resistência e dureza, sendo estável 

termicamente até ~ 500 °C [3–5]. As partículas de Al3Ni são formadas por reação 

eutética durante a solidificação [129]. Em ligas binárias Al-Ni este intermetálico 

pode se apresentar na forma de fibras [81, 130], podendo fornecer reforço à 

matriz dúctil de alumínio tanto por meio do mecanismo Orowan [131] quanto por 

transferência de carga [132].  

Neste contexto, a influência de reforços isolados de partículas de Si tipo 

placa e de fibras Al3Ni para ligas binárias Al-11%Si (% em peso de Si) e Al-%5Ni 

(5% em peso de Ni), respectivamente, foi investigada por Kakitani et al. [133], 

além da interação simultânea de ambas as fases de reforço por meio da 

avaliação da liga ternária Al-11%Si-5%Ni. As microestruturas de solidificação 

das ligas binárias foram compostas por uma matriz α-Al de morfologia dendrítica 

com a mistura eutética localizada na região interdendrítica, com cristais de Si 

primários também presentes na microestrutura da liga Al-11%Si.  

Na Figura 2.25 apresenta-se as microestruturas eutéticas das ligas 

binárias e da liga ternária, sendo possível observar a matriz α-Al e partículas de 

Si tipo placa para a liga Al-11%Si, matriz α-Al e fibras Al3Ni para a liga Al-5%Ni 

e matriz α-Al, partículas de Si tipo placa e de Al3Ni para a liga Al-11%Si-5%Ni. 

Na liga ternária, o intermetálico Al3Ni foi caracterizado por uma morfologia em 

forma de placa em vez de fibras devido ao crescimento facetado do Si que inibe 

a formação de estruturas eutéticas regulares. 

Para o caso das ligas binárias, foi demonstrado um desempenho 

semelhante no bloqueio de discordâncias, promovido pelo reforço (Si ou Al3Ni), 

sem qualquer influência da escala da matriz dendrítica (espaçamento dendrítico 

secundário variando de 5 a 30 µm), resultando em uma dureza constante de 

aproximadamente 48 HV. Para o caso da liga ternária, a interação simultânea de 

ambas as fases de reforço formando as regiões interdendríticas e a escala dos 

braços dendríticos secundários (de 5 a 10 µm) se mostraram favoráveis para 

uma considerável melhora na dureza da liga ternária, atingindo valores de até ~ 

83 HV. 
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Figura 2.25 – Microestruturas: a) da liga Al-11%Si com cristal primário de Si e b) 

da amostra com ataque profundo evidenciando o Si irregular em forma de placa; 

c) da liga Al-5%Ni e d) da amostra com ataque profundo mostrando o Al3Ni com 

morfologia de fibras; e) da liga Al-11%Si-5%Ni, sendo fase escura o Si e a fase 

cinza claro o Al3Ni e f) da amostra com ataque profundo mostrando Si irregular 

na forma de placa e o Al3Ni. Adaptado de [133]. 

 

A microestrutura da liga ternária Al-11%Si-5%Ni se mostrou constituída 

por cristais primários de Si e ramos dendríticos α-Al circundados pelo 

microconstituinte eutético (α-Al+Si+Al3Ni), sendo que a fase Al3Ni apresentou 

inicialmente uma morfologia tipo placa, que com a diminuição da cinética de 

solidificação, evoluiu para uma morfologia tipo espinha de peixe. 

Stadler et al. [134] investigaram o efeito do Ni na resistência mecânica a 

altas temperaturas das ligas Al-7%Si e Al-12%Si (% em peso). Quando o Ni é 

adicionado ao sistema Al-Si a transformação eutética é caracterizada por uma 

formação simultânea das fases Si e Al3Ni, formando um sistema 

geometricamente emaranhado, duro e contínuo, o que contribui para a 

transferência de carga da matriz para o reforço. Além disso, as fases contendo 

Ni em combinação com o Si eutético formam uma estrutura tridimensional 



49 
 

 

fortemente interconectada, cuja contiguidade é altamente preservada em altas 

temperaturas. Dessa forma, foi constatado que a resistência à tração à 250 °C 

aumentou com a adição de Ni, para o caso de um teor de 1% em peso de Ni 

para a liga hipoeutética e 2% em peso de Ni para a liga eutética.  

A partir da caracterização microestrutural da liga eutética Al-11,1%Si-

4,2%Ni (% em peso) foi constatado por Boyuk et al. [135] que a microestrutura 

era constituída por placas irregulares de Si e Al3Ni na matriz α-Al, conforme 

mostra a Figura 2.26. Os espaçamentos eutéticos da liga eutética foram menores 

do que os espaçamento eutéticos das ligas eutéticas binárias Al-12,6%Si e Al-

5,7%Ni. 

 

 

Figura 2.26 – Imagem MEV da liga eutética Al-11,1%Si-4,2%Ni (% em peso). A 

fase da matriz é α −Al, a fase preta é Si e a fase cinza é Al3Ni [135]. 

 

A influência do Ni nas propriedades mecânicas da liga A380 (Al-Si-Cu) foi 

investigada por Fang et al. [136]. Os resultados dos testes de tração mostraram 

que o Ni é um aditivo eficaz para melhorar as propriedades de tração da liga. À 

medida que a adição de Ni aumenta de 0 para 2% em peso, as resistências à 

tração e ao escoamento aumentam para 225,40 MPa e 128,04 MPa, 

respectivamente, conforme pode ser visto na Figura 2.27, o que leva a aumentos 

percentuais de 13 e 39% em relação aos da liga base A380. A presença das 

fases intermetálicas contendo Ni foi atribuída como responsável pelas melhorias 
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das propriedades mecânicas. As frações volumétricas das fases intermetálicas 

nas ligas contendo Ni foram medidas como sendo 5,3, 7,6 e 10,2% para as ligas 

contendo 0,5, 1,0 e 2,0% em peso de adição de Ni, respectivamente, enquanto 

que há apenas 4,3% de intermetálicos presentes na liga base (Figura 2.28). 

 

 

Figura 2.27 – Efeito da adição de Ni no limite de resistência a tração (σu) e no 

limite de escoamento (σy) da liga A380 [136]. 

 

 

Figura 2.28 – Variação da fração volumétrica dos intermetálicos com a adição de 

Ni na liga A380 [136]. 
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Mirzaee-Moghadam et al. [137] investigaram a influência da adição de Ni 

em teores que variaram de 0,8 a 3,5% em peso na liga Al-12,6%Si-3%Cu-

0,7%Mg. Tal adição resultou na formação de compostos intermetálicos como 

Al7Cu4Ni, Al3Ni e Al3NiCu em combinação com a matriz rica em alumínio. A 

presença de compostos intermetálicos ricos em (Ni, Cu) aumentou a resistência 

ao escoamento à compressão e a dureza Vickers em ~15% e 25%, 

respectivamente. Os resultados de nanodureza revelaram que a fase de silício é 

o constituinte mais duro da matriz com dureza de 10,21 GPa. A maior resistência 

ao desgaste foi observada na liga contendo 2,6% de Ni. Constatou-se que o 

desgaste adesivo e de delaminação foram os mecanismos de desgaste 

dominantes durante a ação de deslizamento. O aumento adicional de Ni de 2,6% 

para 3,5% deteriorou a resistência ao desgaste devido à mudança na morfologia 

da fase intermetálica, que passou de morfologia do tipo espinha de peixe para a 

forma de agulha. A Figura 2.29 representa graficamente a taxa de desgaste em 

função do teor de Ni na liga Al-Si. Com base nos resultados, pode-se concluir 

que a quantidade ideal de Ni para maior resistência ao desgaste na liga eutética 

Al-Si situa-se entre 2% e 2,6% Ni.  

 

Figura 2.29 – Taxa de desgaste da liga Al-Si em função do teor de Ni para 

distâncias de deslizamento de 250 e 500 m. 
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A influência do teor de Ni na microestrutura e no desempenho mecânico 

da liga AlSi10Mg produzida por fusão seletiva a laser foi analisado por Wang et 

al. [138]. A Figura 2.30 mostra a resistência à tração, alongamento e dureza 

Vickers das amostras AlSi10Mg com adições de 1, 3 e 5% em peso de Ni.  

 
(a) 

 
(b) 

Figura 2.30 – Propriedades mecânicas das amostras AlSi10Mg com diferentes 

teores de Ni em % em peso: (a) resistência à tração e alongamento específico e 

(b) microdureza Vickers [138]. 
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Percebe-se que existe uma tendência de primeiro aumentar e depois 

diminuir com o aumento do teor de Ni. Quando o teor de Ni foi de 3% em peso, 

a resistência à tração, o alongamento específico e a dureza Vickers das 

amostras atingiram os valores de pico de 401,15 ± 7,97 MPa, 6,23 ± 0,252% e 

144,06 ± 0,81 HV, respectivamente. 

As altas resistências à tração das amostras com 1 e 3% devem-se 

provavelmente às finas redes de Si, que de acordo com Chen et al. [139] e Zhao 

et al. [140] são eficazes em dificultar o movimento das discordâncias, sendo 

Orowan o mecanismo de fortalecimento dominante para ligas AlSi10Mg. Durante 

o processo de deformação, as discordâncias podem ser fixadas pelas partículas 

manométricas de Si nos contornos da rede de Si, o que ativa o mecanismo de 

Orowan e produz um forte efeito de endurecimento por deformação. A rede de 

Si refinada na amostra contendo 3% de Ni reduziu a distância entre as partículas 

de Si, o que pode reduzir o movimento das discordâncias e alcançar uma 

resistência à tração maior do que a amostra com 1% de Ni. A adição de Ni 

facilitou a precipitação de Si e promoveu a continuidade das redes de Si. Assim, 

a continuidade da rede de Si foi superior para as amostras contendo 1 e 3% de 

Ni.  

Além disso, a transferência de carga para as nanopartículas de Al3Ni foi 

possível pela ótima ligação interfacial entre a matriz α-Al e o intermetálico Al3Ni. 

Com relação à dureza Vickers, todas as amostras apresentaram durezas 

superiores em comparação a liga AlSi10Mg não modificada. O incremento na 

dureza das amostras de Ni/AlSi10Mg pode ser atribuído de maneira plausível à 

formação de nanopartículas de Al3Ni e à precipitação de Si a partir da matriz 

supersaturada de Al. Esse aumento de dureza é associado ao fato de que as 

nanopartículas de Al3Ni e as fases de Si possuem valores aproximados de 700 

HV [141] e 1000 HV [142], respectivamente, na escala de dureza Vickers. Os 

resultados inferiores para a liga contendo 5% de Ni foram associados pelos 

autores a sua baixa densidade relativa, apresentando a menor densidade 

relativa em comparação às demais ligas analisadas.  

Resultado semelhante foi observado para a resistência ao degaste, onde, 

tanto o coeficiente de atrito (COF) quanto o volume de desgaste diminuem com 
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teores de Ni até 3% em peso, e aumentam para a liga com 5% de Ni. A 

capacidade de resistência ao desgaste geralmente pode ser relacionada à 

dureza e à densidade relativa das amostras, portanto, a densidade relativa e 

dureza mais baixas da liga contendo 5% de Ni levaram a pior condição de 

superfície desgastada, conforme pode ser visto na Figura 2.31. 

 

 

Figura 2.31 – Coeficiente de atrito médio (COF) e volume desgastado das 

amostras AlSi10Mg com diferentes teores de Ni em % em peso [138].  
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3 MATERIAIS E MÉTODOS 

A metodologia experimental para o desenvolvimento do presente 

Doutorado consistiu na: 

1. Investigação da solidificação das ligas Al-10%Si-0,45%Mg (AlSi10Mg 

ou 0Ni), Al-10%Si-0,45%Mg-1%Ni (AlSi10Mg-1Ni ou 1Ni), Al-10%Si-

0,45%Mg-2%Ni (AlSi10Mg-2Ni ou 2Ni) e Al-10%Si-0,45%Mg-3%Ni 

(AlSi10Mg-3Ni ou 3Ni) (% em peso) por meio do software Thermo-

Calc®; 

2. Obtenção dos lingotes das ligas supracitadas através da solidificação 

unidirecional vertical ascendente, em regime transiente de extração de 

calor, incluindo aquisição dos perfis térmicos durante cada 

experimento; 

3. Caracterização macroestrutural revelando a morfologia dos grãos ao 

longo dos lingotes; 

4. Determinação do tempo de passagem das isotermas e determinação 

de parâmetros térmicos de solidificação: velocidade de solidificação 

(V), e taxa de resfriamento (Ṫ); 

5. Refusão superficial a laser de amostras retiradas ao longo do lingote, 

selecionando aquelas referentes a uma mesma taxa de resfriamento 

para todos os lingotes. Foram examinadas diversas condições de 

densidade de energia laser por meio da fabricação de trilhas simples 

(densidades de energia: 83, 100, 111, 133, 167, 200, 250, 333, 400, 

1000, 1667 e 2000 J/mm²) e sobrepostas (densidades de energia: 100 

e 400 J/mm²). 

6. Caracterização microestrutural tanto das amostras obtidas ao longo 

dos lingotes solidificados unidirecionalmente, quanto das amostras 

submetidas à refusão superficial a laser por microscopia óptica (MO), 

microscopia eletrônica de varredura (MEV) e difração de raios-X 

(DRX); e medição dos espaçamentos dendríticos (1, 2 e 3). No caso 

das amostras tratadas a laser, medição das frações das fases ao longo 

da região tratada a laser, e determinação do tamanho do Si; 
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7. Determinação das correlações experimentais dos espaçamentos 

microestruturais com os parâmetros térmicos de solidificação; 

8. Realização de ensaios de dureza, tração e desgaste para amostras 

obtidas a partir dos lingotes solidificados unidirecionalmente e ensaios 

de nanodureza e desgaste para as amostras submetidas à refusão 

superficial a laser; 

9. Determinação das inter-relações experimentais do tipo: parâmetros 

microestruturais – parâmetros térmicos de solidificação (taxa de 

resfriamento e velocidade de solidificação) e propriedades 

mecânicas/desgaste. 

 

A representação das etapas deste trabalho, de forma geral, está descrita 

na Figura 3.1. 

 

 

Figura 3.1 – Fluxograma do procedimento experimental do presente Doutorado. 
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Os teores de Ni variando de 1 a 3% foram escolhidos com base na análise 

de trabalhos presentes na literatura. De acordo com esses trabalhos, teores 

inferiores a 1% de Ni não eram suficientes para promover a formação do 

intermetálico Al3Ni [111], enquanto que teores superiores a 3% de Ni provaram 

ser deletérios para as propriedades mecânicas [137, 138].  

 

3.1 Análise termodinâmica utilizando o software Thermo-calc® 

Para simular as ligas do sistema Al-Si-Mg-Ni o software de cálculo 

termodinâmico Thermo-calc®, versão 2021a, foi utilizado, o qual habilita o 

método CALPHAD (Computer Calculation of Phase) [143] como seu modelo 

computacional. A base de dados para ligas de alumínio utilizada foi a TCAL 7. A 

partir deste software foi possível simular para cada liga a sequência de 

solidificação, utilizando o modelo de Scheil. A análise dos dados exportados 

(arquivos txt) permitiu avaliar as frações das fases de acordo com esse modelo. 

Também foram computadas as variações volumétricas das fases em função da 

temperatura (diagrama de propriedades). O uso dessa ferramenta foi 

fundamental para a produção dos lingotes, uma vez que através da análise dos 

perfis gerados foi possível calcular a temperatura de superaquecimento (Tv), 

parâmetro importante para realização dos experimentos de solidificação 

direcional, além de possibilitar a comparação das frações teóricas das fases com 

as frações experimentais para o caso das amostras RSL.  

 

3.2 Materiais utilizados e preparação das ligas 

O procedimento descrito a seguir foi utilizado na preparação de todas as 

ligas. Alguns resultados da liga ternária Al-Si-Mg foram acessados a partir de 

trabalho anterior de integrante do grupo M2PS (Microestrutura e Propriedades 

em Processos de Solidificação), os quais foram utilizados parcialmente neste 

trabalho [144].  

 Para o corte dos metais de pureza comercial (alumínio (Al), magnésio 

(Mg) e níquel (Ni)), cujas composições químicas estão apresentadas na Tabela 

3.1, foi utilizada uma serra de fita horizontal fabricada pela empresa Starrett 
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modelo S3220-H2, com refrigeração a água. O Si foi fragmentado em pequenos 

pedaços para facilitar a sua dissolução na etapa de fusão.  

Na preparação da liga, para o exato balanço estequiométrico de massas 

foi utilizada uma balança eletrônica de precisão, modelo AB-204 Mettler 

fabricada pela Toledo, com carga máxima de 210 g e carga mínima 0,10 g. A 

quantidade de metal fundida foi calculada em função da capacidade volumétrica 

da lingoteira e do cadinho de carbeto de silício. A quantidade de Mg utilizada foi 

20% em peso superior àquela calculada em virtude de ser um metal volátil. Esse 

percentual determinado foi baseado em evidências experimentais coletadas em 

testes prévios realizados para fabricação destas ligas. 

 

Tabela 3.1 – Composições químicas (% em peso) dos metais utilizados na 

produção das ligas Al-Si-Mg-Ni (dados do fornecedor). 

Elementos 
(% em peso) 

Al Si Mg Ni 

Al 99,83 0,25 0,27 - 

Si 0,06 99,01 0,08 0,01 

Mg - - 99,61 - 

Ni - -  99,85 

Fe 0,10 0,49  0,02 

Zn 0,01 - 0,01 - 

Cu - - 0,01 0,05 

C - 0,05  0,001 

S - -  0,01 

Ti   0,02  

Co - -  0,015 

Ca - 0,31  - 

P - 0,009  - 

Mn - -  - 

 

Para a fusão dos metais foi utilizado um cadinho de carbeto de silício 

fabricado pela Carbosil, modelo AS 6, inserido dentro de um forno de indução 

fabricado pela Inductotherm VIP, modelo power-trak 50-30 R. Inicialmente foi 

fundido completamente o Al, juntamente com o Si, e posteriormente adicionado 

o Ni. Em seguida, a liga foi submetida a um processo de desgaseificação, com 

argônio de 99,998% de grau de pureza, por 3 minutos, para remover o hidrogênio 

solubilizado no Al, evitando a formação de porosidade no lingote. Esse 
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procedimento visa reduzir o efeito deletério da porosidade nas propriedades 

mecânicas das ligas de Al [145]. Após a desgaseificação, o Mg envolvido em 

papel alumínio foi adicionado. A utilização do papel alumínio foi necessária 

devido à reatividade do Mg. O papel Al serve como uma proteção no banho, o 

que ameniza as reações do Mg. 

Após a completa homogeneização da liga, parte do metal fundido foi 

vertido na lingoteira pré-aquecida (~600°C) acoplada ao dispositivo de 

solidificação direcional com o forno de resistências elétricas, o qual foi mantido 

acionado para manter o metal no estado líquido. A outra porção do metal fundido 

foi vertida em um cadinho de carbeto de silício revestido com uma camada 

interna refratária de cimento a base de fibra cerâmica sílico-aluminosa (tipo QF-

180 da empresa Unifrax) para evitar a contaminação da liga fundida. Este 

cadinho foi utilizado para determinar as temperaturas de transformação de fase 

por meio de registro de uma curva de resfriamento lento.  

O aquecimento do metal fundido no dispositivo de solidificação direcional 

foi realizado até uma temperatura superior à temperatura liquidus, e mantido por 

um período de aproximadamente 10 minutos, a fim de minimizar o movimento 

do líquido gerado na operação de vazamento, considerando que os 

experimentos devem partir de uma condição estável do metal fundido. 

Posteriormente, o forno foi desligado para que a temperatura do metal fundido 

começasse a reduzir lentamente. Quando o metal fundido atingiu uma 

temperatura de superaquecimento de 6% acima da temperatura liquidus, 

verificada por meio do termopar mais próximo à chapa-molde, o fluxo de água 

direcionado à superfície inferior da chapa-molde montada na parte inferior da 

lingoteira foi acionado, passando a resfriá-la e, assim, iniciando a solidificação 

unidirecional ascendente. O resfriamento forçado permaneceu acionado até a 

completa solidificação do lingote.   

Para o registro da curva de resfriamento lento, o cadinho de carbeto de 

silício com a liga foi alojado dentro do forno de indução desligado, mas aquecido 

e foi recoberto com uma manta térmica, com o intuito de diminuir a taxa de 

resfriamento para que os pontos de alteração de inclinação da curva de 

resfriamento nos pontos de início de transformação pudessem ser nitidamente 
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identificados. As temperaturas de transformação de fases obtidas 

experimentalmente foram comparadas aos valores teóricos obtidos previamente 

por meio da simulação computacional por meio do método CALPHAD. 

Durante a solidificação direcional, as temperaturas foram registradas ao 

longo do comprimento do lingote em 8 diferentes posições, com o auxílio de 

termopares tipo K, com bainha em aço inoxidável AISI 304 de 1 m de 

comprimento e diâmetro de 1,6 mm do fabricante Ecil temperatura industrial, 

estrategicamente posicionados ao longo da lingoteira. Estes termopares são 

identificados por letras segundo a I.S.A. (Instrument Society of America) e 

adotados como padrão americano na ANSI C96-1963 [146]. Todos os 

termopares foram conectados a um sistema de aquisição de dados e este a um 

computador. Estes mesmos termopares foram empregados na determinação 

das curvas de resfriamento lento, processo já descrito anteriormente. 

O sistema de aquisição de dados é da marca Lynx, modelo ADS-1800, 

que permitiu a utilização de 8 canais de aquisição a uma taxa de 5 medições por 

segundo em cada canal transformando os mesmos em dados digitais em tempo 

real pelo software do mesmo fabricante. 

 

3.3 Dispositivo De Solidificação Vertical Ascendente 

Para permitir que a solidificação direcional ascendente em condições 

transientes de fluxo de calor fosse alcançada, foi utilizado um equipamento de 

solidificação direcional, no qual o calor é direcionalmente extraído por meio da 

chapa-molde posicionada na base da lingoteira. Esta foi continuamente resfriada 

por um fluxo de água direcionado, como detalhado no esquema da Figura 3.2. 

O dispositivo de solidificação vertical ascendente utilizado neste 

experimento permite atingir uma ampla faixa de taxas de resfriamento e 

consequentemente de espaçamentos microestruturais em um mesmo lingote 

[147]. Esta variação de microestrutura em função da taxa de resfriamento 

permitiu realizar a correlação entre os parâmetros microestruturais com as 

variáveis térmicas de solidificação. O dispositivo é equipado com um forno 

constituído com resistências elétricas laterais com potência controlada, que 

permitem obter diferentes níveis de superaquecimento no metal líquido. Esse 
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dispositivo apresenta um bom isolamento térmico, em decorrência de uma 

camada interna cilíndrica de material refratário em que estão acopladas as 

resistências, evitando perdas de calor pelas laterais da lingoteira, dificultando a 

nucleação de cristais nas paredes, e à frente da interface de crescimento durante 

o processo de solidificação. 

 

 

Figura 3.2 - Esquema do dispositivo de solidificação unidirecional vertical 

ascendente, adaptado de [148]: 1. Aquisição via computador; 2 Material 

refratário isolante; 3. Resistências elétricas (sistema de aquecimento); 4. 

Lingoteira bipartida; 5. Termopares tipo K; 6. Registrador de dados térmicos; 7. 

Câmara de refrigeração; 8. Rotâmetro; 9. Controle de potência do forno; 10. 

Metal líquido. 

A Figura 3.3 apresenta o equipamento de solidificação utilizado no 

presente estudo, pertencente ao grupo Microestruturas e Propriedades em 

Processos de Solidificação (M2PS) - DEMa/UFSCar. 

As lingoteiras bipartidas utilizadas para a produção dos lingotes 

solidificados direcionalmente foram fabricadas em aço inoxidável AISI 310 com 

diâmetro interno de 60 mm, comprimento de 160 mm, espessura de 9 mm e 9 

furos de 1,6 mm de diâmetro, os quais foram utilizados para o acoplamento dos 
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termopares. Acoplada à região inferior da lingoteira, foram fabricadas chapas-

molde, que são fabricadas em aço baixo carbono SAE 1020, com 3 mm de 

espessura. O acabamento superficial das chapas-molde foi realizado por meio 

do lixamento até a lixa de granulometria 1200 mesh. 

Com o intuito de minimizar o fluxo de calor na direção radial, vedar a 

lingoteira evitando vazamentos do metal líquido, e facilitar a desmoldagem dos 

lingotes, as paredes internas das lingoteiras foram revestidas com uma camada 

de cimento a base de fibra cerâmica sílico-aluminosa (tipo QF-180 da empresa 

Unifrax), com espessura de aproximadamente 1,5 mm. Após o fechamento das 

lingoteiras, com os termopares devidamente posicionados, todas as juntas 

externas das lingoteiras, sujeitas a possíveis vazamentos, também foram 

revestidas.  

 

 

Figura 3.3 - Fotografia do dispositivo de solidificação unidirecional vertical 

ascendente, adaptado de [148]. 
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A Figura 3.4 mostra a lingoteira bipartida devidamente revestida e a chapa 

molde, componentes que foram utilizados nos experimentos de solidificação 

direcional.  

 

Figura 3.4 – Lingoteira de aço inoxidável AISI 310 revestida com material 

refratário e chapa-molde de aço carbono 1020. 

 

3.4 Determinação das variáveis térmicas de solidificação  

As variáveis térmicas da solidificação direcional foram determinadas por 

meio dos dados gerados pelos perfis térmicos referentes às diferentes posições 

do lingote. Os procedimentos de cálculos utilizados foram descritos em função 

da isoterma liquidus, mas o mesmo procedimento pode ser utilizado para os 

cálculos em função de qualquer outra isoterma.  

 

3.4.1 Tempo de passagem da isoterma liquidus (tL) 

Os dados obtidos a partir da curva de resfriamento permitiram que fossem 

traçados gráficos experimentais da posição da isoterma liquidus (P) em função 

do tempo (t). As funções P=f(t) foram obtidas experimentalmente a partir das 

intersecções das retas de cada temperatura liquidus (TL) com os perfis térmicos 

para cada posição dos termopares, ou seja, a partir da TL das ligas analisadas 
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traça-se uma reta paralela ao eixo dos tempos. Por meio das intersecções dessa 

reta com os perfis térmicos obtém-se o tempo correspondente. Este tempo pode 

ser definido como sendo o tempo de passagem da isoterma liquidus em cada 

posição do termopar. Para gerar uma curva que represente o deslocamento 

desta frente isotérmica ao longo do lingote solidificado, os dados experimentais 

foram ajustados matematicamente, gerando uma função do tipo potência: 𝑃(𝑡) = 

𝑎 ∙ 𝑡𝑏. As Figuras 3.5 a e b representa respectivamente um esquema indicando 

os tempos em que a TL é atingida para diferentes posições de termopares e um 

esquema do gráfico com os pontos P e t experimentais e o respectivo ajuste 

matemático. 

 

 

Figura 3.5 – a) Perfil térmico com indicação do tempo de passagem da isoterma 

liquidus e b) deslocamento da posição da isoterma liquidus em função do tempo. 

Adaptado de [149]. 

 

3.4.2 Velocidade da isoterma liquidus (VL) 

As velocidades experimentais da isoterma liquidus (VL), expressas em 

mm por segundo (mm/s), foram determinadas por meio das derivadas das 

funções P=f(tL), ou seja: VL= 
𝑑𝑃

𝑑𝑡
. A Figura 3.6 representa esquematicamente a 

sequência estabelecida para a obtenção do gráfico das velocidades em função 

do tempo e em função da posição.  
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Figura 3.6 - Representação esquemática da obtenção do gráfico das velocidades 

em função do tempo e em função da posição [149].                                    

 

3.4.3 Taxas de resfriamento (𝐓̇𝐋) 

As taxas de resfriamento (ṪL =T/t) expressas em graus Celsius por 

segundo (°C/s) para cada posição dos termopares, foram obtidas 

experimentalmente a partir da intersecção da reta de cada temperatura liquidus 

(TL) com os perfis térmicos para cada posição dos termopares. A partir da 

intersecção foi possível obter as temperaturas imediatamente antes e depois de 

TL, assim, sendo possível determinar os valores locais de T e t. Este parâmetro 

representa a inclinação da curva de resfriamento associada à passagem da frente 

de solidificação. 
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3.5 Seccionamento dos lingotes solidificados de forma vertical 

ascendente. 

Todos os lingotes produzidos nos experimentos de solidificação direcional 

passaram por uma sequência de cortes que possibilitaram a extração de 

amostras para análise macroestrutural, microestrutural, tratamento superficial 

por RSL, ensaios de dureza, nanodureza, e retirada de corpos de prova para 

ensaios de tração uniaxiais e para ensaios de desgaste. 

A Figura 3.7 apresenta um esquema dos cortes que foram realizados em 

cada lingote solidificado direcionalmente para obtenção das amostras. Os cortes 

foram realizados com o auxílio de uma serra de fita horizontal fabricada pela 

empresa Starrett modelo S3220-H2 com refrigeração a água, e uma cortadeira 

da fabricante Buehler modelo Isomet 2000, utilizando disco de corte abrasivo 

refrigerado à água. 

 

Figura 3.7 - Representação esquemática da sequência de cortes que foram 

executados para obtenção das amostras. T = transversal e L = longitudinal. 

60 mm
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3.6 Refusão superficial a laser (RSL) 

O tratamento de superfície pela técnica RSL foi realizado com a 

colaboração do Centro de Caracterização e Desenvolvimento de Materiais 

(CCDM) do Departamento de Engenharia de Materiais – DEMa/UFSCar, 

utilizando uma máquina Aurora Labs® S-Titanium Pro equipada com um laser 

de CO2, que possui potência máxima de 300 W. O feixe de laser focado 

apresenta um tamanho de ponto nominal de 150 µm com um comprimento de 

onda de 10,6 µm. A cabeça do equipamento laser é conectada a um sistema 

XYZ controlada por CNC e se move durante o tratamento para refundir 

seletivamente a superfície das amostras. Todo o sistema situa-se dentro de uma 

câmara sob uma atmosfera de argônio. 

Amostras transversais associadas a uma mesma taxa de resfriamento 

(0,7 °C/s) foram extraídas dos lingotes solidificados direcionalmente (Al-10%Si-

0,45%Mg-x%Ni, x = 0, 1, 2 e 3%), para serem utilizadas como substratos nos 

experimentos de RSL, conforme Figura 3.7. Essa taxa de resfriamento foi 

escolhida por ser a taxa de resfriamento característica das regiões centrais dos 

lingotes analisados, sendo essas regiões as que apresentam composição 

química mais próxima da composição nominal da liga. As amostras foram 

fabricadas com 21 mm de largura, 3 mm de espessura e 28,5 mm de 

comprimento. A técnica RSL foi utilizada com a finalidade de investigar 

microestruturas refinadas das ligas de interesse e as propriedades das regiões 

tratadas a laser. 

Com o intuito de estudar as modificações microestruturas que a variação 

da velocidade de varredura e potência do feixe laser ocasiona no material 

tratado, doze (12) pares de condições operacionais (potência e velocidade) 

foram utilizados, conforme apresentado na Tabela 3.2. As potências de 250 e 

300 W foram selecionadas por serem as potências máximas capazes de serem 

atingidas pelo equipamento. Potências inferiores não foram capazes de refundir 

o material, e o mesmo ocorreu para velocidades superiores a 20 mm/s. A 

densidade de energia (DE) por área também está representado na Tabela 3.2, 

uma vez que é um parâmetro determinado em função da potência do laser (Q), 
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velocidade de varredura do feixe laser (v) e do diâmetro do feixe de laser no foco 

(d), através da expressão: DE = Q/(d∙v) [150]. 

Antes da aplicação da RSL, as superfícies das amostras foram lixadas até 

uma granulometria de 1500 mesh para melhorar o acabamento superficial. 

Devido à reduzida absortividade do Al e suas ligas, tornou-se necessário o 

jateamento superficial para tornar a superfície da amostra difusa, a fim de facilitar 

o acoplamento do laser com a liga e assim aumentar a absortividade [151]. 

Portanto, antes da aplicação da RSL, as superfícies das amostras foram jateadas 

com granalhas de aço de 80 µm, a uma pressão de 4,5 kgf/cm². Na sequência, 

foram limpas em banho ultrassônico com álcool etílico.  

Inicialmente, a aplicação da RSL na amostra solidificada direcionalmente 

foi realizada de forma a produzir trilhas isoladas separadas a uma distância de 

1,5 mm na superfície e uma poça de fusão formada abaixo delas, utilizando as 

combinações descritas na Tabela 3.2. A Figura 3.8 ilustra esquematicamente 

esta primeira etapa, identificando as trilhas isoladas e suas regiões tratadas a 

laser nas 12 combinações.   

 

Tabela 3.2 – Condições operacionais que foram utilizadas na RSL das ligas Al-

Si-Mg(-Ni). 

                             Parâmetros  

Combinação Potência [W]  
Velocidade do 

feixe laser [mm/s] 
Densidade de 

energia [J/mm²] 

1 300 1 2000 

2 300 2 1000 

3 300 5 400 

4 300 8 250 

5 300 10 200 

6 300 15 133 

7 300 20 100 

8 250 1 1667 

9 250 5 333 

10 250 10 167 

11 250 15 111 

12 250 20 83 
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Figura 3.8 – Esquema representativo da aplicação da RSL na produção de trilhas 

simples (isoladas) das ligas Al-Si-Mg(-Ni).  

 

As trilhas isoladas foram analisadas com base na largura, profundidade e 

microestrutura ao longo das regiões tratadas a laser com o auxílio de um 

microscópio óptico Olympus BX41M-LED, do sistema de processamento de 

imagens Infinity Capture acoplado ao microscópio e do software Image J. A partir 

das análises, foram selecionadas 2 combinações dentre as 12 testadas para 

serem utilizadas na segunda etapa de tratamento laser. As combinações 

escolhidas foram aquelas com potência de 300 W e velocidades de 5 e 20 mm/s. 

Essas velocidades foram escolhidas por apresentarem uma variação 

morfológica mais significativa nas microestruturas geradas entre elas. 

Na segunda etapa, a superfície da amostra foi totalmente recoberta pelo 

tratamento de RSL, pela produção de trilhas paralelas com uma sobreposição 

de 70% (calculada com base na largura das regiões tratadas), resultando em 

uma camada refundida (tratada), conforme mostrado na Figura 3.9. A amostra 

obtida nesta segunda etapa foi utilizada para a identificação das fases formadas 

na camada refundida, com o uso da difração de raios-X, e para a realização dos 

ensaios de desgaste sobre a camada refundida a laser. 
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Figura 3.9 – Esquema representativo da aplicação da RSL na produção de uma 

camada refundida sobreposta (tratada). 

 

3.7 Caracterização das estruturas de solidificação 

3.7.1 Caracterização da macroestrutura de solidificação 

A solidificação se processa a partir da formação, no líquido, de núcleos 

sólidos que crescem em função das condições locais de resfriamento. A 

macroestrutura de um metal solidificado é definida pela caracterização da 

morfologia dos grãos cristalinos, suas dimensões e orientação cristalográfica, 

podendo apresentar um padrão de grãos coquilhados, equiaxiais ou colunares, 

ou a coexistência de mais de uma morfologia de crescimento [46, 48]. 

No caso dos lingotes solidificados direcionalmente, a parte selecionada 

para a análise macrográfica foi lixada sucessivamente com lixas de 

granulometrias 80, 180, 320, 400 e 600 mesh, e posteriormente, submetida ao 

ataque químico utilizando o reagente Poulton (12 mL de HCl (38%), 6 mL de 

HNO3 (70%), 1 mL de HF (48%) e 1 mL de H2O), por meio da utilização de 

algodão embebido neste reagente e friccionado à superfície das amostras. 

 

3.7.2 Caracterização das microestruturas de solidificação direcional  

As alterações de parâmetros térmicos influenciam na frente de 

solidificação que pode passar de uma interface planar para celular e dendrítica. 

Dessa forma, como a técnica de solidificação unidirecional em regime transitório 

de extração de calor permite a obtenção de um perfil de taxas de resfriamento 
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ao longo do lingote, foram retiradas amostras ao longo do lingote para verificação 

da microestrutura, morfologia e distribuição de fases presentes na liga.  

As amostras selecionadas para a caracterização microestrutural foram 

mapeadas e devidamente identificadas com o intuito de se avaliar as seções 

longitudinais e transversais nas mesmas posições em que se encontravam os 

termopares.  

As amostras longitudinais e transversais foram embutidas à frio em resina 

epóxi, lixadas com lixas de granulometria variando de 240 a 1500 mesh e polidas 

utilizando suspensão metalográfica de alumina com granulometria de 1 µm. 

Posteriormente, foram submetidas à ataque químico para revelação da 

microestrutura utilizando uma solução de 0,5% (vol.) de HF + 99,5% (vol.) de 

H2O destilada.  

Para o registro das microestruturas foi utilizado um microscópio óptico 

Olympus BX41M-LED e do sistema de processamento de imagens Infinity 

Capture acoplado ao microscópio. As medições dos espaçamentos 

microestruturais foram realizadas utilizando-se o software ImageJ. 

Os espaçamentos dendríticos primários (1) foram medidos por meio do 

método do triângulo nas amostras transversais das ligas solidificadas 

direcionalmente, conforme Figura 3.10. Esse método consiste na medição das 

distâncias entre o centro de três dendritas adjacentes formando os lados de um 

triângulo, sendo que cada lado do triângulo corresponde a uma medida de 1. 

Dessa forma, a média dos lados do triângulo corresponderá a uma medida de 

1, conforme a relação matemática 1 = 
L1L2L3

3
. 

 

Figura 3.10 – Esquema representativo do método do triângulo utilizado para 

quantificar o espaçamento dendrítico primário [81]. 
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Os espaçamentos dendríticos secundários (2) e terciários (3) foram 

medidos pelo método do intercepto nas amostras longitudinais e transversais, 

respectivamente, conforme ilustra a Figura 3.11. Esse método consiste na 

medição da média da distância entre os centros de braços dendríticos 

adjacentes. A expressão considerada foi (2, 3) = 
L

(n−1)
, onde o termo “L” 

corresponde ao comprimento do segmento utilizado e “n” corresponde ao 

número de interseções ao longo da distância L.  

 

 

Figura 3.11 – Esquema representativo do método do intercepto utilizado para 

quantificar os espaçamentos dendríticos secundário (2) a partir das amostras 

longitudinais e terciário (3) a partir das amostras transversais [81]. 

 

3.7.3 Caracterização das estruturas de solidificação laser 

Para as amostras submetidas à RSL, a caracterização microestutural foi 

realizada nas amostras em que foram produzidas trilhas isoladas, sendo 

analisadas as microestruturas características de cada par de condições 

operacionais. As técnicas metalográficas descritas anteriormente para as 

amostras solidificadas direcionalmente também foram aplicadas na análise das 

amostras submetidas à RSL.  

Os espaçamentos microestruturais () foram determinados na base, no 

centro e na superfície da região tratada a laser utilizando o método do intercepto. 

Já o espaçamento no topo da região tratada foi determinado pelo método do 

triângulo. Essas regiões foram delimitadas com base em mudanças de aspectos 
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microestruturais e morfológicos, conforme mostrado na Figura 3.12. A superfície 

entende-se como a vista superior da Figura 3.12.  

 

                  
                            (a)                                                              (b)  

  

Figura 3.12 - (a) Ilustração e (b) exemplo de microestrutura dendrítica da seção 

transversal de amostra tratada a laser representando as regiões base, centro e 

topo consideradas dentro das regiões tratadas a laser. 

 

Para que os espaçamentos pudessem ser comparados com o modelo de 

Bouchard e Kirkaldy [28], o ângulo 𝜃 entre os vetores que representam a 

velocidade de solidificação (VL, paralelo à microestrutura) e a velocidade do feixe 

laser (v, paralelo à superfície), conforme Figura 3.13, foram determinados 

utilizando imagens obtidas por microscopia óptica. Utilizando o software ImageJ 

[152], foram realizadas 10 medições para se obter um valor médio de ângulo 

para cada região tratada a laser: base, centro e topo.   

 

 

Figura 3.13 - Ilustração mostrando a correlação geométrica entre a velocidade 

de solidificação (VL) e a velocidade do feixe de laser (v). 
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De acordo com investigações anteriores sobre um modelo de crescimento 

dendrítico/celular durante a RSL [153], a velocidade de solidificação (VL) pode 

ser associada à velocidade do feixe de laser (v) através da equação 3.1: 

 

VL= v × cos(θ)                                     (Eq. 3.1) 

 

A taxa de resfriamento teórica nas regiões tratadas a laser foi calculada 

por meio da equação 3.2 proposta por Ashby e Easterling [154]: 

 

𝑇̇
−2𝜋𝑘(𝑇𝛼−𝑇0)

2

𝐴(
𝑄

𝑣
)

                                       (Eq. 3.2) 

 

onde A é a absortividade do feixe laser (0,18 conforme declarado por Liu et al. 

[155]), v (m/s) é a velocidade de varredura do faixe laser, Q (W) é a potência do 

laser, k (W/mK) é a condutividade térmica do líquido determinada através do 

CALPHAD, T0 é a temperatura ambiente e Tα é a temperatura de transformação 

do início do crescimento de α-Al. 

As taxas de resfriamento experimentais foram determinadas por meio de 

extrapolação dos resultados obtidos para a solidificação direcional. 

  

3.8 Difração de raios-X (DRX) 

A identificação das fases presentes nas amostras solidificadas 

direcionalmente, assim como as amostras que tiveram sua superfície tratada por 

RSL (amostra recoberta por trilhas sobrepostas) foram analisadas no 

difratômetro de raios-X da marca Bruker, modelo D8 Advance, com radiação Cu-

Kα, com comprimento de onda de  = 0,15406 nm, e faixa de varredura de 10 a 

90° com passo de 0,02° por 1s. Este equipamento localiza-se no Laboratório de 

Caracterização Estrutural (LCE) – DEMa/UFSCar. 
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3.9 Microscopia eletrônica de varredura (MEV) 

A técnica MEV foi utilizada para obtenção de imagens mais detalhadas 

das microestruturas de solidificação das ligas Al-Si-Mg-Ni, objetivando uma 

avaliação geral das composições e morfologias das fases presentes nas 

diferentes posições ao longo do lingote, assim como as regiões tratadas das 

amostras tratadas por RSL. As análises químicas semi-quantitativas locais e os 

mapeamentos elementais através de raios-X foram realizados por meio da 

técnica de espectroscopia de dispersão de energia (EDS) acoplada ao 

microscópio eletrônico. As amostras destinadas as análises no MEV foram 

preparadas seguindo o mesmo procedimento descrito anteriormente na seção 

3.7.2. 

Para o caso das amostras RSL, foram obtidas imagens MEV com 

resolução de 4096 x 3773 pixels e ampliação de 5000x para quantificação das 

fases presentes utilizando o software Avizo 3D (Waltham, MA, EUA). Limiar 

simples baseado em escala de cinza foi aplicado às imagens BSE para separar 

as fases de interesse que constituem a microestrutura. Também foram extraídos 

dados 2D significativos relacionados às fases formadas, como por exemplo, a 

largura e comprimento das fases. A Figura 3.14 mostra um exemplo do projeto 

criado no software Avizo para a realização dessa etapa, onde filtros precisaram 

ser aplicados para melhoria do contraste entre as fases e remoção de ruídos, 

seguido de segmentação. Neste caso, segmentação manual também foi 

necessária para melhoria da segmentação das fases, e dessa forma a fração em 

área das fases pôde ser determinada. Com a etapa de separação de objetos, 

conforme exemplo da Figura 3.15, os tamanhos das fases também foram 

determinados.  
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Figura 3.14 – Exemplo de projeto criado no software Avizo 3D para a 

determinação da fração e do tamanho das fases.  

 

   

Figura 3.15 – Exemplo de: (a) Micrografia óptica da liga AlSi10Mg-3Ni 

processada a laser a 400 J/mm², (b) separação de objetos referente às fases 

Al3Ni e (c) Si. Nas figuras (b) e (c) as regiões coloridas representam as fases 

Al3Ni e Si, e a região preta representa a matriz rica em alumínio.  
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MEV também foi utilizada para obter imagens das máscaras de 

nanoindentação, com o intuito de verificar a extensão das áreas de impressão 

em relação às fases e constituintes compondo a microestrutura. 

MEV/EDS foi utilizada para examinar as características da superfície 

desgastada das amostras submetidas ao ensaio de desgaste, com o intuito de 

observar aspectos topográficos, além de tentar entender a maneira como cada 

fase atua nos mecanismos de desgaste identificados.  

Os instrumentos MEV utilizados foram i. Philips modelo XL-30 FEG 

pertencente ao Laboratório de Caracterização Estrutural (LCE) - DEMa/UFSCar 

com tensão de 25 kV, spot de 3,0 e magnificações de 250x, 500,x 1000x, 2000x 

e 5000x e ii. FEI Quanta 3D FEG, FEI Company, Hillsboro, OR, EUA, com 

o software AZtec LayerProbe (Oxford Instruments) para o EDS, pertencente à 

Purdue University, EUA com tensão de 10 kV, spot de 1,0 e magnificações de 

5000x, 10000x e 25000x. 

 

3.10 Ensaios de Tração 

Corpos de prova tipo chapa foram extraídos de segmentos transversais 

dos lingotes solidificados direcionalmente, em diferentes posições, de maneira 

que representassem todo o espectro microestrutural resultante das diferentes 

taxas de resfriamento durante os experimentos. Isso permitiu que fossem 

realizadas correlações entre os parâmetros microestruturais e parâmetros 

térmicos com as propriedades de tração.  

As posições dos seguimentos que foram seccionados, assim como as 

dimensões dos corpos de prova utilizados estão representadas na Figura 3.16. 

O segmento 1 apresenta uma distância de 0 a 12 mm em relação à chapa-molde, 

o segmento 2 de 14 a 26 mm, o 3 de 28 a 40 mm, o 4 de 42 a 54 mm, o 5 de 56 

a 68 mm, o 6 de 70 a 82 mm e o 7 de 84 a 96 mm. Estas dimensões incluem a 

previsão de perda de 2 mm por corte e conduzem a produção 4 corpos de prova 

por posição, cujos centros são coincidentes com as posições centrais dos 

segmentos. 

Os ensaios de tração uniaxiais foram realizados à temperatura ambiente 

e seguiram recomendações da norma ASTM/E8-E8M-21 [156]. Foi utilizado um 
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equipamento universal de ensaios mecânicos Instron modelo 5500R com o 

objetivo de determinar o limite de resistência à tração (σu), limite de escoamento 

(σy) e alongamento específico (δ).  

 

 

Figura 3.16 – Seguimentos seccionados e dimensões (em mm) dos corpos de 

prova a partir dos lingotes solidificados direcionalmente. 

 

Não foram realizados ensaios de tração das amostras refundidas a laser 

devido à pequena dimensão da área afetada pelo tratamento.  

 

3.11 Ensaios de desgaste 

Amostras transversais nas posições em que se encontravam os 

termopares durante a solidificação direcional foram obtidas para que pudessem 

ser testadas por meio de ensaios de desgaste microadesivo por esfera rotativa 

fixa. As amostras que tiveram sua superfície tratada por RSL no método de 

trilhas sobrepostas também foram ensaiadas.  

O ensaio consistiu em rotacionar uma esfera de aço AISI 52100 com 

diâmetro de 25,4 mm contra a superfície das amostras, assim, produzindo uma 

cratera com formato de calota esférica. A esfera era fixada a um eixo rotativo e 

a amostra é pressionada contra a esfera giratória por meio de cargas de teste 
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colocadas no suporte fixo na outra extremidade (oposta ao porta-amostra). À 

medida que a duração do teste (número de rotações ou distância de 

deslizamento) aumenta, o tamanho da calota tende a aumentar [149].  

O volume de desgaste (V) foi calculado de acordo com a Equação 3.2, 

sendo “d” o diâmetro da calota e “R” o raio da esfera [157]. 

 

V = 
𝜋 ∙ 𝑑4

64 ∙ 𝑅
                                            (Eq. 3.2) 

 

As superfícies das amostras para os ensaios de desgaste foram lixadas 

com lixas de granulometria variando de 320 a 2500 mesh, com exceção das 

amostras tratadas por RSL, na qual foram lixadas apenas com lixas de 

granulométrica de 2500 mesh, para preservação da integridade da superfície 

tratada. Testes preliminares foram realizados para definir os parâmetros 

definitivos para serem utilizados em todas as amostras destinadas ao ensaio de 

desgaste. Os parâmetros previamente testados foram; i. 10 min, 0,5 N e 250 

rpm, ii. 20 min, 0,5 N e 250 rpm, iii. 20 min, 1 N e 250 rpm e iv. 60 min, 1 N e 250 

rpm.  

 Os parâmetros escolhidos para os ensaios definitivos foram as seguintes 

combinações: i. 10 min, 0,5 N e 250 rpm e iv. 60 min, 1 N e 250 rpm, pois foram 

os parâmetros que apresentaram alterações mais significativas do volume 

desgastado em função do espaçamento microestrutural. As amostras 

solidificadas direcionalmente (SD) foram testadas nessas duas condições, mas 

devido a limitação na área das amostras refundidas a laser (RSL), apenas a 

condição i. 10 min, 0,5 N e 250 rpm foi testada. 

As imagens das calotas esféricas foram feitas com um 

estereomicroscópio Olympus SZ61 com câmera acoplada de mesma marca, 

modelo LC30. Os diâmetros das calotas foram medidos (quatro medidas por 

calota), utilizando o software Image J. As dimensões das calotas foram 

confirmadas utilizando um microscópio confocal (Olympus LEXT OLS4000, 

Tóquio, Japão). 
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3.12 Ensaios de microdureza Vickers 

Os ensaios de microdureza Vickers foram realizados nas seções 

transversais das amostras solidificadas direcionalmente, que foram as mesmas 

utilizadas previamente para a caracterização microestrutural, ou seja, amostras 

retiradas de posições em que se encontravam os termopares durante a 

solidificação direcional, mantendo assim a correlação com as demais análises. 

Nas amostras tratadas por RSL (trilhas simples), o ensaio de microdureza foi 

realizado nas seções transversal e superficial, sendo que na seção transversal 

foram aplicadas cargas dentro das regiões tratadas a laser e no substrato. 

Substrato entende-se como sendo a região da amostra não tratada. Na parte 

superficial foram aplicadas cargas na região sobre as trilhas de fusão. A Figura 

3.17 mostra as regiões selecionadas para as indentações.   

 

 

Figura 3.17 – Representação esquemática das regiões selecionadas para teste 

de microdureza nas superfícies tratadas a laser. 

 

As medições foram realizadas por meio de um durômetro da marca 

Shimadzu modelo HMV-G20ST, utilizando cargas de 0,025 Kgf por 15 s na 

superfície e na seção transversal das regiões tratadas a laser e 0,5 Kgf por 15 s 

no substrato e nas amostras solidificadas direcionalmente. A carga aplicada na 

superfície e na seção transversal das regiões tratadas a laser foi menor devido 

à área limitada para a realização das microindentações. 

Para as amostras solidificadas direcionalmente foram realizadas cerca de 

20 indentações por amostra, mas nas amostras tratadas a laser foram realizadas 

3 indentações no substrato, 3 indentações na base, 3 no centro e 6 na superfície 

de cada amostra.  
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3.13 Ensaios de nanodureza 

Os testes de nanoindentação de alta velocidade foram realizados nas 

amostras RSL das 4 ligas tratadas com densidades de energia de 100 e 400 

J/mm², utilizando o Hysitron TI980 TriboIndenter (Hysitron Inc., Minneapolis, 

Minnesota, EUA), equipado com ponta penetradora Berkovich localizado no Flex 

Lab, pertencente a Purdue University, EUA. Antes do teste, as amostras RSL 

foram embutidas a frio em epóxi em formato cilíndrico, garantindo que a seção 

transversal da região tratada a laser ficasse paralela a uma das extremidades do 

embutimento. Posteriormente, ambas as extremidades do embutimento foram 

polidas até obter uma superfície plana com precisão de 0,05 µm. Para eliminar 

contaminantes superficiais, as amostras foram submetidas a um enxágue 

completo em álcool etílico. 

O sistema de indentação foi calibrado usando amostras padrão de quartzo 

fundido. A nanoindentação de alta velocidade foi realizada para mapear a 

microdureza dentro de uma região de 20 µm por 20 µm. Vários experimentos de 

nanoindentação foram conduzidos por tentativa e erro para determinar a 

profundidade ideal de indentação e o espaçamento entre os recuos. Foi realizado 

um total de 400 testes de indentação, espaçados de 1 µm para cada condição 

avaliada. O protocolo de indentação empregou a função básica de carga 

trapezoidal, com tempo de carga-retenção-descarregamento de 0,1 seg. e carga 

de pico de 300 µN. 

Os resultados foram analisados utilizando o software de mapeamento 

TriboIQ XPM, software desenvolvido pela Bruker. Uma etapa inicial de 

refinamento foi realizada para garantir a precisão e confiabilidade dos dados. 

Pontos discrepantes foram identificados e removidos usando o método de 

intervalo limitado. As multifases presentes na região tratada a laser foram 

distinguidas por meio de agrupamento baseado no seu módulo de Young (E) e 

dureza (H). O algoritmo de rotulagem do modelo de mistura gaussiana no 

software foi aplicado para treinar o conjunto de dados para agrupar as três fases 

diferentes, correlacionadas com as microestruturas observadas nas imagens de 

MEV.  
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O modelo de mistura gaussiana assumiu que os dados podem ser 

expressos como uma mistura de distribuições gaussianas. Ele ajustou k = 2 ou 

3 (dependendo da microestrutura) Gaussianos multivariados C ao conjunto de 

dados, onde cada componente gaussiano, identificado por j, corresponde a um 

cluster de fases único. Um conjunto de dados D-dimensional definiu cada 

Gaussiano por uma média, covariância e coeficiente de mistura. A média μ 

especifica a posição do componente no espaço de recursos, e a covariância é 

definida por uma matriz D×D Σ, que determina a largura do componente. O 

coeficiente de mistura πj indica o tamanho da Gaussiana e soma 1 para πj ∈ C. 

A mistura é formada pela superposição dessas Gaussianas, conforme descrito 

pela seguinte equação 3.3 [158]:  

 

𝑝(𝑥) =∑ 𝜋𝑗𝑁(𝑥 | µ𝑗 , 𝛴𝑗)
𝑘

𝑗=1
                                 (Eq. 3.3) 

 

e a componente gaussiana individual é dada pela equação 3.4 [159]: 

 

𝑁(𝑥 | µ𝑗 , 𝛴𝑗) =  
1

(2𝜋)
𝐷
2 |𝛴𝑗|

1
2

 𝑒𝑥𝑝 (−
1

2
(𝑥 −  µ𝑗 )

𝑇
)∑ (𝑥 −  µ𝑗 )

−1
𝑗          (Eq. 3.4) 

 

onde, o sobrescrito T representa a transposta. 
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4 RESULTADOS E DISCUSSÕES 

Conforme mencionado no capítulo de Materiais e Métodos, neste 

presente capítulo as ligas serão denominadas de 0Ni para a liga AlSi10Mg, 1Ni 

para a liga AlSi10Mg-1Ni, 2Ni para a liga AlSi10Mg-2Ni e 3Ni para a liga 

AlSi10Mg-3Ni.  

 

4.1 Análise pelo método CALPHAD 

As sequências de precipitação de solidificação das ligas podem ser 

descritas utilizando o método CALPHAD, conforme mostrado na Figura 4.1. As 

frações volumétricas de cada fase estável das ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni foram 

plotadas em função da temperatura na faixa de 100-700 °C (gráficos na coluna 

da esquerda). Conforme observado, a solidificação das ligas 0Ni, 1Ni e 2Ni 

começa com a formação da fase primária α-Al (FCC-A1), enquanto o Al3Ni 

(Al3Ni_D011) é a fase primária na liga 3Ni.  

Em todos os casos, a fração da fase α-Al aumenta quase linearmente 

(enquanto a fração do líquido diminui linearmente) até que a temperatura atinja 

uma reação quase eutética. Neste ponto, as fases Si (DIAMOND_A4) e Al3Ni 

começam a crescer em equilíbrio, atingindo rapidamente suas frações máximas. 

Posteriormente, ocorre uma transformação no estado sólido a aproximadamente 

500 °C, marcada pela nucleação da fase Mg2Si (MG2SI_C1). Embora a fração 

de Mg2Si tenha se mantido constante em 1,0% e a fração de Si tenha se mantido 

praticamente inalterada pelo aumento do teor de Ni, em torno de 11,0 e 11,3%, 

a 100 o C, previu-se que as frações α-Al e Al3Ni mudariam de forma significativa, 

com variações de 88,0% a 82,8% e de 1,6 % para 4,9%, respectivamente, com 

o aumento do teor de Ni na liga. 

Para avaliar um modo de solidificação fora do equilíbrio das ligas 

estudadas, a Figura 4.1 (gráficos à direita) mostra os caminhos de solidificação 

de Scheil-Gulliver. Conforme observado, as fases foram confirmadas como 

sendo α-Al, Si, Mg2Si e Al3Ni. Os gráficos mostram uma reação eutética do último 

líquido incluindo a fase Mg2Si na constituição. Estes gráficos preveem as fases 

a serem formadas e suas respectivas temperaturas de transformação, mas não 

fornecem os valores reais das frações das fases diretamente na sua leitura. No 
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entanto, a análise dos dados exportados através dos cálculos termodinâmicos 

do Thermo-Calc permitiu avaliar estas frações. As frações de equilíbrio e de 

Scheil serão discutidas na seção 4.6.5. 

 

Figura 4.1 – Evolução da fração volumétrica x temperatura para as ligas 0Ni, 1Ni, 

2Ni e 3Ni sob condições de equilíbrio (gráficos à esquerda) e Scheil (à direita). 
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4.2 Curvas de resfriamento 

Os gráficos da Figura 4.1 também foram úteis para confirmar as 

temperaturas liquidus determinadas experimentalmente, como visto na Figura 

4.2. Foram realizados experimentos controlados de determinação das curvas de 

resfriamento. As mudanças de inclinação foram bem nítidas indicando a 

temperatura liquidus: TL = 590,9 °C, TL = 587,5 °C, TL = 583,5 °C e TL = 580 °C 

para as ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni, respectivamente. Essas temperaturas de 

transformação estão associadas ao crescimento da fase α-Al e foram adotadas 

como referências para a determinação experimental da taxa de resfriamento (𝑇̇) 

e velocidade de solidificação (VL). 

 

 

Figura 4.2 – Curvas de resfriamento registradas para as ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni. 
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4.3 Perfis térmicos e parâmetros térmicos de solidificação nas amostras 

solidificadas direcionalmente (SD) 

Para cada liga foram obtidos os mapeamentos de temperaturas 

considerando-se termopares posicionados longitudinalmente ao longo do 

comprimento dos lingotes levando em consideração a distância em relação à 

base refrigerada a água, conforme posições especificadas nos gráficos. 

Os perfis térmicos registrados durante os experimentos de solidificação 

direcional (SD) podem ser vistos na Figura 4.3. Esses dados são essenciais para 

a determinação das taxas de resfriamento e velocidade de solidificação. Cada 

linha mostra a evolução temporal da temperatura do metal líquido em um 

determinado ponto ao longo do comprimento do lingote solidificado 

direcionalmente.  

Os termopares posicionados com valores de 4 mm e 5 mm são aqueles 

mais próximos à base refrigerada, enquanto aqueles com maiores valores estão 

mais distantes. As temperaturas liquidus (TL) são demonstradas através de 

linhas pontilhadas horizontais nos gráficos da Figura 4.3. Essas temperaturas 

foram obtidas a partir da análise dos resultados observados nas curvas de 

resfriamento registradas por meio de resfriamento lento, conforme mostrado na 

Figura 4.2.  

Quando o metal líquido entra em contato com a câmara refrigerada, inicia-

se o resfriamento do metal e o processo de solidificação, sendo esse 

resfriamento mais rápido para as posições dos termopares mais próximos à base 

refrigerada. Isso pode ser observado pelo declínio acentuado dos perfis térmicos 

para os termopares mais próximos à base refrigerada, e pela passagem das 

curvas através da linha horizontal que representa a temperatura liquidus (TL). Foi 

observado ainda um declínio gradual da inclinação das curvas para os 

termopares mais afastados. Isso ocorre porque a formação e evolução da 

camada solidificada impõe maior resistência térmica ao resfriamento do líquido, 

fazendo com o que o metal consuma mais tempo para atingir a temperatura 

liquidus. 
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Figura 4.3 – Perfis Térmicos durante a solidificação direcional (SD) das ligas 0Ni, 

1Ni, 2Ni e 3Ni. 

 

A Figura 4.4 mostra as evoluções dos tempos (t) de passagem das 

isotermas liquidus em função da posição (P) a partir da interface metal/base 

refrigerada. Os tempos experimentais são obtidos a partir das interseções das 

retas de cada temperatura liquidus (TL) com os perfis térmicos, para cada 

posição dos termopares. Uma técnica de ajuste por curva nesses pontos 

experimentais gerou funções do tipo potência na forma P = a(t)b. Observa-se que 

os ajustes são bastante satisfatórios e relativamente próximos para todas as 

ligas analisadas.  
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Figura 4.4 – Deslocamento da frente de solidificação das ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 

3Ni solidificadas direcionalmente (SD). 

 

A taxa de crescimento de α-Al, também denominada de velocidade de 

solidificação (VL) foi calculada a partir da derivada das funções do tipo potência 

fornecidas pelos gráficos da Figura 4.4, em função do tempo, VL = dP/dt, 

conforme mostrado na Figura 4.5a. Todas as ligas apresentaram um 

comportamento experimental semelhante.  

A derivada da temperatura em relação ao tempo de cada curva de 

resfriamento (dT/dt) foi calculada imediatamente após a passagem da isoterma 

liquidus por cada posição do termopar para estimar a taxa de resfriamento (𝑇̇) 

em função da posição da interface metal/base refrigerada, como mostrado na 

Figura 4.5(b). Funções do tipo potência mostram-se representativas dos pontos 

experimentais, assim como observado no caso das velocidades de solidificação.  

As taxas de resfriamento apresentam valores mais altos nos instantes 

iniciais e uma diminuição progressiva para as posições mais afastadas da 

interface metal/base refrigerada. Há uma tendência de estabilização nos valores 

acima de 40 mm a partir da interface. Foi observada uma ampla faixa de taxas 
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de resfriamento, variando de aproximadamente 14 °C/s próximo da superfície 

refrigerada a menos de 0,1 °C/s para as regiões mais afastadas. As menores 

taxas de resfriamento podem ser associadas àquelas encontradas em fundição 

em areia, enquanto as maiores taxas são semelhantes às normalmente 

observados em moldes permanentes [160], tornando-se assim amostras muito 

representativas para testar condições tangíveis de processamento industrial. 

Considerando os primeiros tempos de solidificação (ou seja, P < 5 mm), 

verifica-se que as adições de Ni não foram capazes de alterar a taxa de 

resfriamento. Isto pode ser devido a pequenas variações nas características das 

ligas produzidas nestas condições pela adição de Ni, notadamente na contração 

térmica e volumétrica que ocorre durante a solidificação. Estas pequenas 

variações não parecem ser suficientes para alterar o coeficiente de transferência 

de calor metal/molde (h). Uma alteração em h pode resultar em uma alteração 

no perfil de taxa de resfriamento inicial [161], o que não é o caso aqui. A 

determinação de h, por outro lado, está fora do escopo deste Doutorado.  
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(b) 

Figura 4.5 – Evolução da (a) taxa de resfriamento e (b) da velocidade de 

solidificação a partir da base refrigerada para as ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni 

solidificadas direcionalmente (SD). 

 

A fim de estabelecer leis de crescimento dendrítico, Ṫ e VL serão 

relacionados pontualmente com os correspondentes parâmetros da 

microestrutura nas Seções seguintes. 

 

4.4 Caracterização macroestrutural e microestrutural das amostras 

solidificadas direcionalmente (SD) 

 

4.4.1 Macroestruturas das amostras solidificadas direcionalmente (SD) 

As macroestruturas das ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni obtidas após análise 

metalográfica são apresentadas na Figura 4.6. 
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Figura 4.6 – Macrografias das ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni solidificadas 

direcionalmente (SD). 

 

Os grãos colunares caracterizados por grãos que crescem em direção 

perpendicular ao de extração de calor predominaram nas peças fundidas das 

ligas solidificadas direcionalmente, sem evidência de transição colunar-equiaxial 

(TCE), como mostrado na Figura 4.6. Investigações anteriores com ligas binárias 

Al-Ni [162] e Al-Si [29] encontraram que a taxa de resfriamento de solidificação 

na qual ocorre a TCE está em torno de 0,16 e 0,17 °C/s, valores que não foram 

obtidos ao longo do comprimento das peças fundidas solidificadas 

direcionalmente (SD) investigadas neste trabalho. As faixas de taxa de 

resfriamento foram 0,4 – 10,5 °C/s, 0,5 – 7,6 °C/s, 0,5 – 13,3 °C/s e 0,5 – 6,4 

°C/s para 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni, respectivamente. 

  

4.4.2 Microestruturas ópticas das amostras solidificadas direcionalmente 

(SD) 

Imagens ópticas das seções longitudinais e transversais foram obtidas em 

pontos-chave ao longo de cada peça fundida e em diferentes magnificações 
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(100x e 200x), como mostrado nas Figuras 4.7 a 4.10. Observa-se a geração de 

arranjos dendríticos bem definidos com mudanças perceptíveis na escala de 

comprimento em função da taxa de resfriamento, 𝑇̇, e da velocidade de 

solidificação (VL), encontradas em diferentes posições da peça fundida. Taxas 

de resfriamento variando entre 13,3 e 0,5 °C/s podem estar relacionadas a 

mudanças na morfologia microestrutural e na escala de comprimento dendrítico. 

Uma matriz α-Al com padrão dendrítico (áreas mais claras nas Figura 4.7 a 4.10) 

e braços primários, secundários e terciários bem definidos formam a 

microestrutura de todas as ligas examinadas, com áreas interdendríticas 

compostas por: Al, partículas de Si, Mg2Si e intermetálicos Al3Ni. As amostras 

longitudinais demostram a formação de ramos dendríticos secundários de alta 

ordem, enquanto as amostras transversais revelam os troncos dendríticos 

primários e ramos terciários.  

As amostras com maiores taxas de resfriamento apresentaram um arranjo 

dendrítico mais refinado, enquanto as amostras que solidificaram lentamente 

tiveram o efeito inverso. Embora haja uma diferença significativa entre as 

amostras de maiores e menores taxas de resfriamento, a faixa de taxas de 

resfriamento ainda é limitada como um todo, considerando que taxas de 

resfriamento bem superiores podem ser encontradas em outros processos de 

fabricação. Dessa forma, as amostras tratadas a laser podem ser examinadas 

de forma complementar (como será demonstrado posteriormente).  
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Figura 4.7 – Micrografias ópticas de amostras transversais e longitudinais das 

posições 5 mm, 25 mm e 75 mm da liga 0Ni solidificada direcionalmente (SD). 
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Figura 4.8 – Micrografias ópticas de amostras transversais e longitudinais das 

posições 4 mm, 25 mm e 89 mm da liga 1Ni solidificada direcionalmente (SD). 
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Figura 4.9 – Micrografias ópticas de amostras transversais e longitudinais das 

posições 4 mm, 24 mm  e 89 mm da liga 2Ni solidificada direcionalmente (SD). 
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Figura 4.10 – Micrografias ópticas de amostras transversais e longitudinais das 

posições 5 mm, 24 mm e 89 mm da liga 3Ni solidificada direcionalmente (SD). 

 

 



97 
 

 

4.4.3 Microscopia Eletrônica de Varredura (MEV) das amostras 

solidificadas direcionalmente (SD) 

As composições das fases das amostras solidificadas direcionalmente 

(SD) foram determinadas por MEV/EDS. Esses resultados podem ser vistos na 

Figura 4.11 (à direita). Todas as fases previstas pelos cálculos do CALPHAD 

foram confirmadas aqui. Embora os intermetálicos Mg2Si tenham uma forma 

semelhante à escrita chinesa na liga ternária (0Ni) [31], este não parece ser o 

caso nas ligas contendo Ni, onde algumas partículas de Mg2Si têm uma estrutura 

mais refinada, e outras têm formato de escrita chinesa. Além disso, as partículas 

de Si apresentam uma forma de placa em todas as ligas avaliadas, que é uma 

morfologia típica relatada para as ligas à base de Al-Si solidificadas sob um 

regime de resfriamento lento [163, 164].  

A adição de Ni propicia o crescimento das partículas brancas de Al3Ni de 

formato complexo, como mostrado na Figura 4.11. Chen e Thomson [165, 166] 

identificaram o crescimento de intermetálicos AlNi em ligas multicomponentes à 

base de Al-Si (principais adições de Cu, Ni e Mg) usadas para pistões 

automitivos. Ahmad [167] descreveu esses intermetálicos como tendo um 

formato complexo em forma de bastão (rod-like). Canté et al. [168] observaram 

o Al3Ni semelhante a um bastão regular em seus experimentos com ligas 

hipoeutéticas de Al-Ni, mas a morfologia observada na Figura 4.11 é mais 

complexa. Além disso, Jain e Gupta [169] relataram que a solubilidade do Si na 

fase Al3Ni pode variar de 0,7 a 1,66%, o que concorda com os presentes 

resultados de EDS.  

Jain e Gupta [169] também relataram a presença de uma estrutura 

eutética ternária em ligas Al-Si-Ni. Si acicular em equilíbrio com Al e Al3Ni 

brilhante na forma de uma estrutura esquelética foi relatado. A morfologia do 

Al3Ni mostrada por Jain e Gupta [169] é muito mais próxima das microestruturas 

aqui estudadas. 
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Figura 4.11 – Imagens de MEV e resultados de EDS para as ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni 

e 3Ni solidificadas direcionalmente (SD) considerando amostras solidificadas a 

baixas taxas de resfriamento. 
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A Figura 4.12 exibe um mapeamento típico via EDS da liga 1Ni solidificada 

a uma taxa de resfriamento de 7,6 °C/s. O contraste de cores permite identificar 

Al, Si, Mg e Ni e suas correspondências com as fases formadas. Como tal, 

podem-se identificar as fases Si em forma de placa e Al3Ni na morfologia espinha 

de peixe. O Mg parece estar presente na matriz α-Al, bem como nos 

intermetálicos Al3Ni. 

 

 

Figura 4.12 – Mapeamento MEV-EDS de amostra da liga 1Ni (7,6 °C/s) 

solidificada direcionalmente (SD) incluindo os elementos Al, Si, Mg e Ni. 
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4.4.4 Identificação de fases por Difração de Raios-X (DRX) das amostras 

solidificadas direcionalmente (SD) 

A fim de identificar as fases presentes nas microestruturas resultantes nas 

amostras solidificadas direcionalmente (SD) foram realizadas análises por 

difração de raios-X. 

A Figura 4.13 mostra os difratogramas de raios-X (DRX) obtidos para as 

ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni solidificadas direcionalmente (SD). As amostras 

analisadas foram extraídas de posições associadas a uma taxa de resfriamento 

de aproximadamente 0,7 °C/s. Essas mesmas amostras foram submetidas 

posteriormente à refusão superficial a laser (RSL).  

Como esperado, as fases identificadas foram α-Al, Si, Mg2Si e Al3Ni. As 

cartas cif utilizadas para a indexação dos picos foram: α-Al: 

ICSD_CollCode64700; Si: ICSD_CollCode76268; Mg2Si: 

ICSD_CollCode642831 e Al3Ni: ICSD_CollCode58040. Essas cartas foram 

obtidas a partir da base de dados ICSD - Inorganic Crystal Structure Database.  

Kakitani et al. [81] reportaram a presença das fases α-Al e Al3Ni para ligas 

Al-Ni solidificadas direcionalmente. Brito et al. [21] reportaram para uma liga 

binária Al-Mg, as fases α-Al e Mg2Si e para uma liga ternária, Al-Mg-Si, as 

mesmas fases, com a adição da fase Si. Já Silva et al. [170] observaram essas 

três fases (α-Al, Si, Mg2Si) em uma liga Al-Si-Mg. 

Na Figura 4.13 observa-se ainda que à medida que o teor de Ni aumenta, 

vão surgindo novos picos referentes à fase Al3Ni, como provável resultado do 

aumento da fração dessa fase, conforme também observado nos resultados 

CALPHAD. 

Uma das grandes preocupações nas ligas de fundição Al-Si é a existência 

de Fe como impureza, que pode facilmente formar uma fase β-AlFeSi longa e 

em forma de agulha. Geralmente, a fase β-AlFeSi é prejudicial às propriedades 

mecânicas e o tratamento térmico não pode alterar significativamente a 

morfologia das fases contendo Fe [171]. Mas de acordo com os resultados aqui 

obtidos, essa fase não foi identificada nos difratogramas. De acordo com a 

composição química dos metais utilizados na produção das ligas aqui estudadas 
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(Tabela 3.1), o teor de Fe é muito baixo, possivelmente, não sendo suficiente 

para a formação da fase β-AlFeSi ou, se houve a formação dessa fase, não foi 

em uma fração considerável a ponto de ser detectada pelo DRX. Também vale 

ressaltar que essa fase também não foi identificada nas análises de EDS. 
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(c) 

 

(d) 

 

Figura 4.13 – Difratogramas de raios-X de amostras das ligas solidificadas 

direcionalmente (SD): (a) 0Ni; (b) 1Ni;  (c) 2Ni e (d) 3Ni, referentes a uma taxa 

de resfriamento de 0,7 °C/s. 
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4.4.5 Leis experimentais de crescimento dendrítico das amostras 

solidificadas direcionalmente (SD) 

As Figuras 4.14 e 4.15 mostram os valores médios de 1 e 2 de cada 

posição em função da taxa de resfriamento e da velocidade de solidificação 

durante a solidificação direcional (SD), respectivamente, com barras de erro 

refletindo o desvio padrão. É amplamente compreendido que os parâmetros 

térmicos de solidificação afetam os valores do espaçamento dendrítico. 

Numerosos estudos também mostraram que ligas multicomponentes de Al 

exibem esse tipo de dependência [44, 172]. Além disso, o super-resfriamento 

constitucional entre dois ramos primários adjacentes, que tem a flexibilidade de 

ramificar novos braços a fim de aliviar esse super-resfriamento, é a força motriz 

por trás do espaçamento dendrítico primário. Existem inúmeros modelos na 

literatura que relacionam 1 ao gradiente térmico, G, e à velocidade de 

solidificação, v, ou seja, à taxa de resfriamento, 𝑇̇ [28, 173]. Quanto menor for o 

espaçamento determinado entre os braços dendríticos, maior será o valor da 

taxa de resfriamento. 

De acordo com a Figura 4.14, uma única relação de escala dendrítica 1 

pode ser tipificada por uma função do tipo potência para as ligas contendo Ni. O 

expoente -1/2 descreveu o desenvolvimento dendrítico primário para essas ligas, 

sendo típico daqueles relatados para ligas multicomponentes à base de Al [174]. 

O expoente -1/2 também caracterizou a variação experimental de 1 para a liga 

ternária - 0Ni. 

A Figura 4.15 mostra leis experimentais de crescimento relacionando o 2 

à velocidade de solidificação. Funções do tipo potência com expoente de −2/3 

caracterizam a evolução de 2. Este expoente também é consistente com 

aqueles encontrados no crescimento de 2 durante a solidificação direcional 

transitória de ligas à base de Al [133, 175]. A liga 0Ni resultou em um perfil de 2 

superior àquelas caracterizando as demais ligas.  
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Figura 4.14 – Espaçamento dendrítico primário em função da taxa de 

resfriamento para as ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni solidificadas direcionalmente (SD). 

R2 é o coeficiente de determinação. 

 

É bem conhecido que o Si tem uma densidade menor que o Al líquido 

[176]. Como tal, é rejeitado durante a solidificação tendo tendência a flutuar e 

concentrar-se ao longo da frente de solidificação, causando instabilidades nesta 

interface. Este mecanismo de redução de soluto nas regiões interdendríticas 

pode levar à formação de estruturas dendríticas primárias.  

Em contraste, o Ni é mais denso que o Al líquido. Assim, quando é 

rejeitado na interface de solidificação, tende a fluir em declive nos canais 

interdendríticos líquidos posicionados entre os braços dendríticos primários. Este 

fluxo pode causar instabilidades laterais graduais até a formação de 

espaçamento dendrítico secundário. Este mecanismo pode explicar a diminuição 

de 2 causada pelas adições de Ni. Neste sentido, o crescimento dos ramos 

primários parece ser controlado principalmente pela rejeição de Si, enquanto o 
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crescimento dos ramos secundários parece ser controlado principalmente pela 

rejeição de Ni durante a solidificação.  

No caso da liga 0Ni, o esvaziamento do Si do espaço entre os braços 

primários parece favorecer a diminuição e a formação de braços primários 

extras. Comparando as ligas 1Ni, 2Ni e 3Ni (Figuras 4.14 e 4.16), os 

espaçamentos dendríticos primários e terciários não foram impactados pelo teor 

de Ni, com as dispersões experimentais (traduzidas pelos desvios padrões) se 

cruzando em relação às suas evoluções com a taxa de resfriamento. Os 

espaçamentos foram impactados pela mudança na adição de Ni em comparação 

com a liga sem Ni. Ambos os mecanismos de rejeição de Si e Ni podem ser 

satisfeitos para a liga 1Ni, sem influência adicional para teores mais elevados de 

Ni (ou seja, as ligas 2Ni e 3Ni). 

 

 

Figura 4.15 – Espaçamento dendrítico secundário em função da velocidade de 

solidificação para as ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni solidificadas direcionalmente (SD). 

R2 é o coeficiente de determinação. 
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Figura 4.16 – Espaçamento dendrítico terciário em função da taxa de 

resfriamento para as ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni solidificadas direcionalmente (SD). 

R2 é o coeficiente de determinação. 

 

Comparações entre os espaçamentos dendríticos secundários 2 

experimentais e as previsões teóricas fornecidas pelo modelo Bouchard e 

Kirkaldy [28] são mostradas na Figura 4.17. Observa-se que os valores de 2 

calculados a partir do modelo matemático utilizando o fator de calibração 

sugerido por esse autor (a2 = 9) se ajusta bem para 2 da liga 0Ni, mas 

superestimam os valores experimentais de 2 para as ligas contendo Ni. Para o 

caso das ligas contendo Ni, um valor de 2,2 para a2 foi utilizado e assim o modelo 

se adequou bem aos espaçamentos experimentais. Ressalta-se que o valor de 

a2 = 9 foi sugerido após análises experimentais em ligas Al-Si. Essa alteração no 

fator de calibração para se adequar as ligas contendo Ni pode estar relacionado 

à influência da adição de mais um elemento de liga.  

10-1 100 101 102

1

10

100

 0Ni

 1Ni

 2Ni

 3Ni

 3 = 21,4 (TL) 
-1/3     R2= 0,91

E
s
p
a
ç
a
m

e
n
to

 D
e
n
d
rí

ti
c
o
 T

e
rc

iá
ri
o
, 


3
 [

m
m

]

Taxa de Resfriamento, TL  [°C/s]

Model Allometric1

Equation y = a*x̂ b

Plot Espaçamento Terciário

a 21,42547 ± 0,89309

b -0,3292 ± 0,03825

Reduced Chi-Sqr 1,27657

R-Square (COD) 0,91213

Adj. R-Square 0,89749



107 
 

 

 

Figura 4.17 – Correlações experimentais e teóricas do espaçamento dendrítico 

secundário em função da velocidade de solidificação para ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 

3Ni solidificadas direcionalmente (SD). 

 

4.4.6 Análise morfológica do Si e Al3Ni das amostras solidificadas 

direcionalmente (SD) 

As Figuras 4.18 e 4.19 mostram as microestruturas interdendríticas 
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a morfologia tridimensional das fases. A existência das fases Si e Al3Ni que 

constituem as zonas interdendríticas é claramente demonstrada na Figura 4.19. 

Pode-se ver alguma conexão entre as fases de reforço Al3Ni e Si, conforme 

descrito por Stadler et al. [134], particularmente nas imagens ópticas da Figura 

4.19. Partículas de Si com morfologia semelhante a placas foram identificadas 

para todas as ligas e todas as condições das amostras solidificadas 

direcionalmente (SD).  

As morfologias das partículas Al3Ni são consistentes com as relatadas por 

Kakitani et al. [133] e Feng et al. [177] para tal fase formada em ligas Al-Si-Ni. 
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Kakitani et al. [133] afirmaram que a diminuição da taxa de resfriamento tende a 

alterar a morfologia do Al3Ni de placa para espinha de peixe. Isto foi relatado 

para taxas de resfriamento inferiores a 5,7 °C/s para a liga Al-11%Si-5%Ni (% 

em peso). As partículas Al3Ni com morfologia de espinha de peixe predominaram 

constituindo as microestruturas aqui examinadas. Com o aumento do teor de Ni, 

a principal diferença da microestrutura é o aumento da fração volumétrica da 

fase Al3Ni.  

As Figuras 4.18 e 4.19 mostram o desenvolvimento do intermetálico Al3Ni 

em espinha de peixe com partículas muito grossas associadas às amostras das 

ligas 1Ni, 2Ni e 3Ni resfriadas lentamente. Para as amostras associadas a altas 

taxas de resfriamento, as partículas de Al3Ni foram encontradas na forma de 

placas, blocos e espinha de peixe, principalmente no caso da liga 1Ni. O formato 

de espinha de peixe também foi documentado em ligas Al-Mg-Mn-Fe, Al-Si-Cu-

Ni-Mg-Co e Al-Si-Sc, e é frequentemente associado a altas taxas de resfriamento 

(moldes resfriados a água), as quais favorecem a produção de fases de não 

equilíbrio [178–181]. Como o referido sistema Al–Mg–Mn–Fe não possui Si em 

sua composição e mesmo assim ocorre a formação de Al3Ni com morfologia de 

espinha de peixe, parece que ambas as fases (Si e Al3Ni) crescem 

independentemente, e que o fator predominante para a formação da morfologia 

em espinha de peixe é a taxa de resfriamento. Além disso, como o coeficiente 

de partição de Ni em Al é muito baixo (k = 0,007), a adição de Ni pode aumentar 

a taxa de nucleação dos grãos eutéticos [28]. Kaya et al. [182] demonstraram 

que o espaçamento entre partículas de Si é reduzido pela adição de 2% em peso 

de Ni à liga eutética Al-12,6%Si (% em peso), o que acredita-se ser causado por 

um maior número de núcleos eutéticos.  
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Figura 4.18 – Imagens de MEV para as ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni solidificadas 

direcionalmente (SD) após ataque profundo, evidenciando as fases Al3Ni e Si. 
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Figura 4.19 – Micrografias ópticas das ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni solidificadas 

direcionalmente (SD) após ataque profundo, evidenciando as fases Al3Ni e Si. 
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4.5 Propriedades mecânicas de tração das amostras solidificadas 

direcionalmente (SD) 

A Figura 4.20 mostra as curvas tensão-deformação de engenharia 

representativas para as ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni solidificadas direcionalmente 

(SD) associadas a diferentes taxas de resfriamento.  

 

 

Figura 4.20 – Curvas Tensão-Deformação de engenharia representativas para 

as ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni solidificadas direcionalmente (SD). 

 

O exame das propriedades de tração é fundamental para componentes 

fundidos. Portanto, as propriedades de tração podem ser vistos na Figura 4.21, 

de modo que os efeitos do espaçamento da matriz dendrítica e do teor de Ni das 

amostras solidificadas direcionalmente (SD) possam ser examinados. Os 

gráficos foram plotados com base no modelo de Hall-Petch. A tradicional 
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equação de Hall-Petch [183, 184] mostra que a resistência mecânica é 

proporcional ao inverso da raiz quadrada do diâmetro médio do grão (d). Para 

estruturas brutas de fusão, o diâmetro médio pode ser substituído por 

espaçamentos microestruturais, , sejam eles celular, dendrítico ou interfásico, 

gerando correlações tipo Hall-Petch [39, 185–189]. Vale ressaltar que essa 

forma de apresentação e estudo das propriedades mecânicas não se 

compromete com as premissas estabelecidas por Hall-Petch para grãos 

cristalinos, visando apenas correlacionar as propriedades com as variações de 

escala dendrítica. Este tipo de análise demonstra a importância do controle 

dimensional das microestruturas por meio da determinação dos espaçamentos 

microestruturais. 

 Como a faixa de 2 da liga 0Ni é mais estreita que as demais, uma 

comparação direta com certa restrição pode ser feita analisando os dados 

vinculados ao 2
−1/2 de 0,22 mm−1/2. Assim, para este parâmetro microestrutural, 

a liga 0Ni apresenta resistência e alongamento ligeiramente superiores às 

demais. Além disso, para as ligas contendo Ni, uma comparação mais completa 

(com um maior espectro de 2) pode ser feita.  

O limite de resistência à tração (Figura 4.21a) parece ser pouco afetado 

pelo teor de Ni após a extração de uma única tendência experimental satisfatória 

representando as tendências para as três ligas (1Ni, 2Ni e 3Ni). Com resistência 

em torno de 220 MPa, a liga 1Ni apresentou o maior valor. Para um 2
−1/2 de 0,24 

mm−1/2, por exemplo, o alongamento é igualmente maior para esta liga, atingindo 

4,6%, e resistência de 208 MPa neste parâmetro microestrutural. Todas as 

amostras das ligas contendo Ni apresentaram alguma perda de ductilidade 

associada aos valores mais baixos de 2, conforme mostrado na Figura 4.21b e 

consequente aumento no limite de escoamento, conforme mostra na Figura 

4.21c. 
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(c) 

Figura 4.21 – Propriedades mecânicas de tração das ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni 

solidificadas direcionalmente (SD): (a) 𝜎u vs 2; (b) 𝛿 vs 2; e (c) 𝜎y vs 2. 

 

Conforme relatado por Stadler et al. [134] a fase Al3Ni tende a ser benéfica 

à resistência à tração por estabilizar a contiguidade da rede eutética Al+Si. Além 

disso, esses pesquisadores demonstraram que a fração volumétrica de Al3Ni 

além de um limite específico não resulta em aumento de interconectividade e 

que o fortalecimento estagna. Os limites determinados por esses autores foram 

1% em peso de Ni para a liga Al-7%Si (% em peso) e 2,0% em peso de Ni para 

a liga Al-12%Si (% em peso). Como o preço do Ni é superior ao do Cu e do Mn, 

os produtores de ligas são motivados economicamente a manter o teor de Ni o 

mais baixo possível, sem comprometer o desempenho dos materiais [190]. 

Apesar dos resultados atuais revelarem uma pequena fração de Al3Ni com teor 

de Ni de 1,0% em peso, em oposição à maior proporção de fases Al3Ni com ligas 

com maior teor de Ni, o melhor equilíbrio de propriedades refere-se à liga 1Ni. 

Para esta liga, a combinação das fases de reforço Al3Ni e Si nas regiões 
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interdendríticas, bem como o espaçamento dendrítico secundário refinado 

(aproximadamente 18 μm), resultou no melhor equilíbrio das propriedades de 

tração. Também é importante enfatizar que a configuração microestrutural 

relacionada incorpora uma mistura de Al3Ni com morfologia de espinha de peixe 

+ Al3Ni tipo placa. 

Stadler et al. [134] também argumentam que os limites de Ni mais 

adequados devem estar associados à capacidade de transferência de carga 

para as fases mais duras que constituem a microestrutura (ou seja, Si e Al3Ni), 

que é favorecida pela conectividade entre elas. Os presentes resultados 

parecem indicar que a melhor combinação de transferência de carga sob tração 

ocorre nas condições descritas acima para a liga 1Ni.  

De acordo com Balakrishnan et al. [191], uma distribuição homogênea de 

partículas de Al3Ni resulta no endurecimento conforme Orowan. A capacidade 

de suportar carga de tração adicional antes da falha é aumentada pela geração 

de grãos ou arranjos dendríticos finos. A transferência bem-sucedida da carga 

para as partículas de Al3Ni é possível graças à excelente ligação interfacial entre 

α-Al e Al3Ni. A resistência à tração é aumentada pelos campos de deformação 

gerados pelas discordâncias induzidas pela deformação. Pode-se concluir a 

partir dos resultados desta investigação que os arranjos interdendríticos Al3Ni+Si 

melhoram a ligação interfacial com o α-Al, especialmente para 2 mais refinado. 

Limites de resistência à tração semelhantes entre as três ligas de interesse 

sugerem que este mecanismo é comparável entre elas, independentemente do 

aumento da variação da adição de Ni de 1 para 3% em peso. 

 

4.6 Caracterização microestrutural das amostras refundidas a laser 

(RSL) 

 

4.6.1 Aspectos gerais das regiões tratadas a laser das amostras 

refundidas a laser (RSL) 

As características microestruturais gerais da zona tratada com laser e do 

substrato (previamente solidificado direcionalmente em molde resfriado a água) 
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estão representadas na Figura 4.22. O substrato tem uma microestrutura 

dendrítica grosseira, enquanto que a zona ressolidificada, em qualquer 

densidade de energia, é caracterizada por um arranjo dendrítico/celular muito 

fino. Além disso, as imagens ópticas na Figura 4.22 evidenciam a mudança no 

tamanho da microestrutura no topo da região tratada a laser, conforme indicado 

pelas linhas brancas tracejadas. A Tabela 4.1 mostra as dimensões das regiões 

tratadas a laser com relação à largura e profundidade de todas as condições 

testadas por refusão superficial a laser (RSL). 

Han e Jiao [95] observaram um refinamento microestrutural após a 

refusão superficial a laser (RSL) da liga AlSi10Mg fabricada por fusão seletiva a 

laser (FSL). Observou-se que a microdureza foi melhorada devido a RSL. Esses 

autores relataram a formação de uma estrutura dendrítica muito fina quando 

comparada àquela relacionada às amostras anteriores fabricadas por FSL.  

De acordo com Yang et al. [192] a profundidade e a largura das regiões 

tratadas a laser dependem principalmente da velocidade de varredura e da 

potência do laser. No presente resultado, observa-se que a maior influência está 

relacionada à potência do laser, onde a maior potência (300 W) gerou regiões 

tratadas a laser mais largas e mais profundas. A velocidade de varredura não 

demonstrou nenhuma tendência.  
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Figura 4.22 – Imagens das regiões tratadas a  obtidas por microscopia óptica de 

todas as condições testadas por refusão superficial a laser (RSL) para as ligas 

0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni. Linha tracejada delimita fração da base e fração do topo. 
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Tabela 4.1 – Medidas de largura e profundidade das regiões tratadas a laser 

para todas as condições testadas por refusão superficial a laser (RSL) para as 

ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni. 

Condições Medidas (µm) 0Ni 1Ni 2Ni 3Ni 

250 W 
 1 mm/s 

1667 J/mm² 

Largura - 501 463 515 

Profundidade - 178 171 190 

250 W 
5 mm/s 

333 J/mm² 

Largura - 472 467 505 

Profundidade - 180 179 195 

250 W 
10 mm/s 

167 J/mm² 

Largura - 459 461 516 

Profundidade - 176 169 204 

250 W 
15 mm/s 

111 J/mm² 

Largura - 475 530 477 

Profundidade - 173 153 189 

250 W 
20 mm/s 
83 J/mm² 

Largura - 446 408 429 

Profundidade - 157 140 173 

300 W 
1 mm/s 

2000 J/mm² 

Largura 463 475 492 533 

Profundidade 155 175 177 201 

300 W 
2 mm/s 

1000 J/mm² 

Largura 592 515 512 581 

Profundidade 221 199 189 222 

300 W 
5 mm/s 

400 J/mm² 

Largura 638 550 521 595 

Profundidade 264 216 193 231 

300 W 
8 mm/s 

250 J/mm² 

Largura 633 569 530 551 

Profundidade 267 206 202 217 

300 W 
10 mm/s 

200 J/mm² 

Largura 651 520 512 553 

Profundidade 274 205 182 219 

300 W 
15 mm/s 

133 J/mm² 

Largura 632 493 497 504 

Profundidade 257 181 178 183 

300 W 
20 mm/s 

100 J/mm² 

Largura 621 508 501 513 

Profundidade 240 190 182 177 

 



119 
 

 

A Figura 4.23 mostra um esquema com imagens de microscopia óptica 

evidenciando as regiões típicas das regiões tratadas a laser. Trata-se de um 

exemplo que foi observado em diversas regiões tratadas a laser produzidas. A 

partir da seção transversal foi possível analisar as regiões de base, centro e topo 

das regiões tratadas a laser, enquanto que a seção longitudinal permitiu que as 

superfícies das regiões tratadas a laser (vista de topo) fossem analisadas. 

 

Figura 4.23 – Esquema com imagens de microscopia óptica evidenciando as 

regiões tratadas a laser a partir da refusão superficial a laser (RSL). 

 

4.6.2 Microestruturas ópticas das amostras refundidas a laser (RSL) 

As Figuras 4.24 a 4.27 mostram imagens ópticas para as amostras 

refundidas a laser (RSL) processadas a 400 J/mm² e 100 J/mm². Essas imagens 

incluem vistas da base, centro e superfície das regiões tratadas a laser. Observa-

se que as microestruturas são mais grosseiras para as amostras tratadas a 400 

J/mm², devido a uma maior quantidade de energia acumulada na poça fundida, 

resultando em tempos de solidificação maiores e consequente engrossamento 

da microestrutura. 

1

Superfície

Centro/Topo

Base/Centro
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Na superfície das regiões tratadas a laser, algumas células cresceram, 

caracterizando uma região celular/dendrítica. Com o aumento da velocidade de 

solidificação, a morfologia da interface S/L evolui em sequência de planar, 

celular, dendrítica, celular e de volta a planar [62, 193]. Portanto, as células 

podem ser formadas em velocidades baixas e altas. O caso aqui refere-se a 

células formadas em velocidades de solidificação muito elevadas. As células em 

altas velocidades também foram observadas nas Refs. [194–197]; portanto, as 

células α-Al em regime de alta velocidade foram detectáveis nos parâmetros de 

processamento aqui estudados. 

Investigações teóricas e experimentais de solidificação mostram que um 

aumento na taxa de resfriamento resultou em uma mudança na micromorfologia 

da interface sólido/líquido de planar para celular e posteriormente para 

dendrítica, implicando um efeito direto da cinética de solidificação na morfologia 

da interface de solidificação. Alguns autores demonstraram que a frente 

dendrítica pode ser transformada em uma frente celular e planar em taxas de 

resfriamento mais altas, definindo uma transição reversa que pode produzir 

células com altas taxas de resfriamento em direção ao topo [194, 198, 199]. 

Resultados semelhantes foram demonstrados na literatura quando a FSL foi 

usada para processar ligas de Al [104, 200].  

Vale ressaltar a formação de um gradiente microestrutural em direção ao 

topo da região tratada a laser nas presentes amostras investigadas. Liu et al. 

[67] estimaram taxas de resfriamento do topo e da base de aproximadamente 

106 °C/s e 103 °C/s, respectivamente, durante FSL da liga AlSi10Mg a uma 

velocidade de varredura do laser muito alta de 1500 mm/s. Esses autores 

afirmaram que o estudo do gradiente microestrutural é essencial para superfícies 

tratadas a laser, uma vez que o crescimento de microestruturas distintas de curto 

alcance pode influenciar substancialmente nas propriedades mecânicas 

resultantes. A razão fundamental para o gradiente microestrutural em termos de 

distribuição de partículas de Si e de espaçamento dendrítico/celular é a variação 

na taxa de resfriamento na região tratada a laser da base ao topo [67]. Além 

disso, o gradiente microestrutural com o aumento do tamanho de grão do topo 

para a base melhorou o comportamento mecânico [201]. 
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Figura 4.24 – Micrografias ópticas de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 

0Ni processada a 400 J/mm² (esquerda) e 100 J/mm² (direita).  
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Figura 4.25 – Micrografias ópticas de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 

1Ni processada a 400 J/mm² (esquerda) e 100 J/mm² (direita). 
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Figura 4.26 – Micrografias ópticas de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 

2Ni processada a 400 J/mm² (esquerda) e 100 J/mm² (direita). 
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Figura 4.27 – Micrografias ópticas de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 

3Ni processada a 400 J/mm² (esquerda) e 100 J/mm² (direita). 
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4.6.3 Microscopia Eletrônica de Varredura (MEV) das amostras refundidas 

a laser (RSL) 

Analisando as imagens MEV das amostras refundidas a laser (RSL) 

processadas a 400 J/mm² e 100 J/mm² (Figuras 4.28 a 4.35), observa-se que 

menor densidade de energia (100 J/mm²) refere-se ao crescimento de células ou 

grãos arredondados, enquanto estruturas mais complexas (dendritas) 

caracterizam o topo das regiões tratadas a laser de amostras com alta densidade 

de energia (400 J/mm²). 

Enquanto o Si forma um eutético irregular com predominância de fibras 

finas relativamente organizadas lado a lado devido às condições de rápida 

solidificação [163, 202], o Al3Ni forma estruturas maiores e mais complexas com 

uma interconexão mais ramificada, como também observado na literatura básica 

que descreve essas morfologias, mas com uma tendência a forma de placas 

[178–181]. Parece que ambas as fases (Si e Al3Ni) crescem independentemente. 
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Figura 4.28 – Imagens MEV de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 0Ni 

processada a 100 J/mm², evidenciando a região da base, centro e topo da região 

tratada a laser. 
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Figura 4.29 – Imagens MEV de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 0Ni 

processada a 400 J/mm², evidenciando a região da base, centro e topo da região 

tratada a laser. 
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Figura 4.30 – Imagens MEV de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 1Ni 

processada a 100 J/mm², evidenciando a região da base, centro e topo da região 

tratada a laser. 
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Figura 4.31 – Imagens MEV de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 1Ni 

processada a 400 J/mm², evidenciando a região da base, centro e topo da região 

tratada a laser. 
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Figura 4.32 – Imagens MEV de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 2Ni 

processada a 100 J/mm², evidenciando a região da base, centro e topo da região 

tratada a laser. 
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Figura 4.33 – Imagens MEV de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 2Ni 

processada a 400 J/mm², evidenciando a região da base, centro e topo da região 

tratada a laser. 
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Figura 4.34 – Imagens MEV de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 3Ni 

processada a 100 J/mm², evidenciando a região da base, centro e topo da região 

tratada a laser. 
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Figura 4.35 – Imagens MEV de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 3Ni 

processada a 400 J/mm², evidenciando a região da base, centro e topo da região 

tratada a laser. 

 

A Figura 4.36 mostra um exemplo da distribuição de elementos 

determinada via EDS formando a liga 3Ni dentro da zona refundida a laser.  
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Figura 4.36 – Exemplo de mapeamento MEV-EDS de amostra refundida a laser 

(RSL) da liga 3Ni processada a 400 J/mm² incluindo os elementos Al, Si, Mg e 

Ni. 

 

É viável avaliar a distribuição dos elementos após o processamento a 

laser usando os dados de mapeamento de cores para a base da região tratada 

a laser da liga 3Ni processada a 400 J/mm². O Mg parece estar igualmente 

distribuído por toda a microestrutura, porém Ni e Si estão concentrados (maior 

intensidade de cor) nos contornos das ramificações dendríticas. 

A maior tendência de segregação do Ni e do Si na frente de solidificação 

pode estar ligada aos menores coeficientes de redistribuição (k) relacionados a 

esses elementos, 0,008 [168] e 0,12 [29], respectivamente. Por outro lado, k para 

o sistema Al-Mg é de aproximadamente 0,5 [203], o que pode inibir seu acúmulo 

na interface de solidificação. Além disso, o Mg é menos denso que o Al e, por 

isso, pode ser melhor distribuído no líquido remanescente durante a rápida 

solidificação. 
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4.6.4 Identificação de fases por Difração de Raios-X (DRX) das amostras 

refundidas a laser (RSL) 

A Figura 4.37 mostra a comparação entre os difratogramas de raios-X 

(DRX) obtidos para as ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni solidificadas direcionalmente (SD) 

e refundidas a laser (RSL) processadas a 100 e 400 J/mm². Não foi observada 

a presença de fases diferentes daquelas encontradas nas amostras solidificadas 

direcionalmente (SD). No entanto, foi notória a diminuição da intensidade dos 

picos referente ao Si à medida que a velocidade de solidificação aumenta, sendo 

100 J/mm² > 400 J/mm² > Substrato. Possivelmente isso ocorreu devido à alta 

velocidade de solidificação, o que resulta na precipitação tardia dos átomos de 

Si, ficando retidos na matriz rica em Al em solução sólida [204].  
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(d) 

Figura 4.37 – Comparação entre os difratogramas de raios-X das amostras 

solidificadas direcionalmente (SD) denominadas de substrato e das amostras 

refundidas a laser (RSL) processadas a 400 J/mm² e 100 J/mm² para as ligas: 

(a) 0Ni; (b) 1Ni; (c) 2Ni e (d) 3Ni. 

 

4.6.5 Evolução do crescimento dendrítico e das fases nas regiões tratadas 

a laser das amostras refundidas a laser (RSL) 

As Figuras 4.38 a 4.45 mostram imagens MEV-BSE para as amostras 

refundidas a laser (RSL) processadas a 400 J/mm² e 100 J/mm². Essas imagens 

incluem vistas da base, centro e topo da região tratada a laser. Todas essas 

imagens foram processadas e a limiarização escolhida permitiu distinguir as três 

fases presentes: Al, Si e Al3Ni, identificadas pelas cores amarelo, vermelho e 

cinza, respectivamente. Assim, as frações destas fases foram determinadas ao 

longo das regiões tratadas a laser.  
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Figura 4.38 – Imagens MEV e segmentações correspondentes em regiões 

tratadas a laser de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 0Ni processada a 

100 J/mm². Cores correspondentes: amarelo - α-Al; vermelho - Si. 



139 
 

 

 

Figura 4.39 – Imagens MEV e segmentações correspondentes em regiões 

tratadas a laser de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 0Ni processada a 

400 J/mm². Cores correspondentes: amarelo - α-Al; vermelho - Si. 
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Figura 4.40 – Imagens MEV e segmentações correspondentes em regiões 

tratadas a laser de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 1Ni processada a 

100 J/mm². Cores correspondentes: amarelo - α-Al; vermelho - Si; cinza - Al3Ni. 
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Figura 4.41 – Imagens MEV e segmentações correspondentes em regiões 

tratadas a laser de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 1Ni processada a 

400 J/mm². Cores correspondentes: amarelo - α-Al; vermelho - Si; cinza - Al3Ni. 
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Figura 4.42 – Imagens MEV e segmentações correspondentes em regiões 

tratadas a laser de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 2Ni processada a 

100 J/mm². Cores correspondentes: amarelo - α-Al; vermelho - Si; cinza - Al3Ni. 
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Figura 4.43 – Imagens MEV e segmentações correspondentes em regiões 

tratadas a laser de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 2Ni processada a 

400 J/mm². Cores correspondentes: amarelo - α-Al; vermelho - Si; cinza - Al3Ni. 
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Figura 4.44 – Imagens MEV e segmentações correspondentes em regiões 

tratadas a laser de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 3Ni processada a 

100 J/mm². Cores correspondentes: amarelo - α-Al; vermelho - Si; cinza - Al3Ni. 
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Figura 4.45 – Imagens MEV e segmentações correspondentes em regiões 

tratadas a laser de amostras refundidas a laser (RSL) da liga 3Ni processada a 

400 J/mm². Cores correspondentes: amarelo - α-Al; vermelho - Si; cinza - Al3Ni. 
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As frações experimentais, de equilíbrio e de Scheil das fases α-Al e Al3Ni 

foram plotadas na Figura 4.46. Pode-se notar que nem a regra de equilíbrio nem 

Scheil representam os pontos experimentais, embora as mesmas tendências 

sejam seguidas relativamente, com aumento na fração Al3Ni e redução na fração 

de α-Al à medida que o teor de Ni da liga aumenta tanto para as amostras 

processadas a 100 J/mm² quanto 400 J/mm². Devido à solidificação 

extremamente rápida, o modelo de Scheil é incapaz de representar o modo de 

solidificação, enquanto, surpreendentemente, a redistribuição completa do 

soluto nas fases sólida e líquida esperada em equilíbrio parece aproximar-se da 

dinâmica de solidificação. À medida que a velocidade de solidificação aumenta, 

o coeficiente de partição (k) tende a desviar-se do equilíbrio e aproximar-se de 

1,0. O aprisionamento de solutos com k próximo de 1,0 significa que os perfis de 

soluto nas fases sólida e líquida podem tender a permanecer constantes. Esta 

condição de rápida solidificação poderia explicar porque os gráficos de equilíbrio 

se aproximam do conjunto de dados experimentais. 

Embora a teoria da estabilidade morfológica [62] tenha sido estendida 

para levar em conta os desvios do equilíbrio local, as expressões resultantes 

contêm uma série de quantidades, por exemplo, a dependência do coeficiente 

de distribuição do soluto na velocidade de solidificação, as quais não foram 

determinadas. No caso de solidificação extremamente rápida, é necessária uma 

investigação teórica adicional para caracterizar a extensão dos desvios das 

abordagens tradicionais para a solidificação rápida. Por exemplo, em altas 

velocidades, a camada limite de difusão na frente da interface sólido-líquido 

torna-se de dimensões atômicas, e a equação de difusão macroscópica deve ser 

modificada para levar em conta os gradientes térmicos extremamente elevados. 
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(a) 

 

(b) 

Figura 4.46 – Evoluções da fração de fase a partir de dados experimentais e de 

cálculos CALPHAD em amostras refundidas a laser (RSL) das ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni 

e 3Ni na base, centro e topo da região tratada a laser. 
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Ainda de acordo com a Figura 4.46, podemos observar que a fração do 

Al3Ni é superior às frações previstas em equilíbrio. Esse resultado pode estar 

relacionado a macrossegregação que pode ocorrer durante o processo de 

solidificação, no qual diferentes regiões da peça fundida apresentam 

composições químicas distintas devido à segregação dos elementos 

constituintes da liga [14].  

A Tabela 4.2 mostra dados para 24 condições de refusão a laser, 6 para 

cada liga. As dimensões da região tratada a laser, as frações de área da base e 

do topo (delimitando transição morfológica), os espaçamentos microestruturais, 

as taxas de resfriamento teórico e experimental, assim como valores médios de 

dureza podem ser observadas.  

Dado que a condutividade térmica e a TL variaram minimamente em 

função da adição de Ni, as taxas de resfriamento calculadas foram semelhantes 

para as ligas estudadas. Por exemplo, Ṫ foi de cerca de 1,3×104 °C/s para as 

amostras processadas a 400 J/mm² e 5,0×104 °C/s para 100 J/mm². 

Extrapolações da lei de crescimento dendrítico considerando os valores médios 

de  de 2,47 μm e 1,38 μm determinados na região tratada a laser para as 3 ligas 

contendo Ni sob as mesmas condições acima mencionadas resultaram em taxas 

estimadas de resfriamento da região tratada a laser de 1,5 × 104 °C/s e 4,7 × 104 

°C/s, os quais foram adequadamente validados para essas condições. A 

abordagem de extrapolação, que permite estimar a taxa de resfriamento ponto a 

ponto dentro da região tratada a laser, foi validada pela proximidade dos valores 

das taxas de resfriamento determinados por ambos os métodos.  

Embora os valores de espaçamento na base e no centro tenham variado 

relativamente pouco, um impacto importante nas taxas de resfriamento 

extrapoladas é alcançado se essas regiões forem comparadas. A extrapolação 

foi realizada considerando informações relacionadas à base e ao centro da 

região tratada a laser, uma vez que o topo é muito afetado pela convecção e as 

relações de escala  não são válidas para esta camada.  

A dinâmica do fluxo é uma característica das poças de fusão que às vezes 

é negligenciada. O fluxo em uma poça de fusão é causado principalmente por 

uma flutuação espacial na tensão superficial, chamada fluxo termocapilar ou 
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convecção de Marangoni. Demonstrou-se que o fluxo do fluido tem um papel 

crucial na transferência de calor e no comportamento de solidificação na poça 

fundida, afetando a microestrutura de solidificação, a distribuição dos elementos 

de liga e os defeitos em pesquisas anteriores [205–207]. Em um regime 

impulsionado pela difusão, espera-se que a velocidade de solidificação aumente 

continuamente em direção ao topo da região tratada a laser, e o efeito no 

refinamento das dendritas seria ainda maior, produzindo  menor [3], No entanto, 

este não é o caso se os resultados atuais para o espaçamento no topo da região 

tratada a laser forem considerados. A maioria das condições testadas mostra 

que o espaçamento é maior na base, diminuindo no centro e aumentando 

novamente em direção ao topo. Um mecanismo que explica a reversão de  

através da região tratada a laser pode ser visto na Figura 4.47. 

Parece que a convecção induzida na poça fundida afeta o crescimento 

gerando fragmentação (Figura. 4.47b). Na parte central da poça fundida, apesar 

da convecção, as velocidades de solidificação ainda são maiores que as da 

base, resultando em  menor (Figura 4.47c). Porém, devido ao arrasto do soluto 

das regiões interdendríticas para o topo e à presença de fragmentos flutuantes, 

o  que caracteriza o topo tende a ser aumentado (Figura. 4.47d). Algumas das 

condições aumentaram  no sentido da base para o topo, especialmente para 

maior teor de Ni e baixa velocidade do laser. A velocidade reduzida do laser 

causa um aumento significativo na duração do contato e na temperatura máxima, 

resultando em maior convecção do fluido Marangoni. Estas características 

parecem explicar o aumento do perfil  em alguns casos. De fato, condições de 

baixa velocidade do laser parecem proporcionar um acúmulo mais significativo 

de soluto na parte superior, resultando em um filme eutético mais espesso, 

conforme Figura 4.48.  

Wang et al. [208] afirmaram que as dendritas podem se fragmentar devido 

aos efeitos de convecção de Marangoni dando origem a grãos equiaxiais de α-

Al. Esses fragmentos podem ser transportados em direção ao topo da poça 

fundida, formando a camada final refinada.  
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Tabela 4.2 – Dados extraídos para todas as regiões tratadas a laser examinadas das ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni refundidas a laser (RSL). 

Liga 
Q 

[W] 
v 

[mm/s] 

Dimensões das 
regiões 

tratadas a laser  
(largura x 

profundidade) 

[mm] 

Densidade 
de energia 

[J/mm2] 

Fração  
da 

base  
[%] 

Fração 
do 

topo 
[%] 

Espaçamento microestrutural 

[mm] 
Taxa de 

resfriamento 
na base 
[°C/s] 

Taxa de 
resfriamento 

no centro 
[°C/s] 

Taxa de 
resfriamento 

teórica 
[°C/s] 

Dureza 
média 

da 
região 
tratada 
a laser 
[HV] 

b 
[base] 

c 

[centro] 
t 

[topo] 
s 

[superfície] 

0Ni 

300 1 463 x 155 2000 77,7 22,3 2,1 2,6 1,4 - 5,5x104 3,2x104 2,5x103 100,8 
300 5 638 x 264 400 73,8 26,2 2,8 2,4 2,6 2,2 2,7x104 4,0x104 1,3x104 105,9 
300 8 633 x 267 250 71,4 28,6 2,5 1,8 2,3 - 3,5x104 7,5x104 2,0x104 107,8 
300 10 651 x 274 200 73,3 26,7 2,2 1,9 2,5 - 4,9x104 7,0x104 2,5x104 110,7 
300 15 632 x 257 133 73,2 26,8 2,2 1,7 2,0 - 4,9x104 8,8x104 3,8x104 113,2 
300 20 621 x 240 100 54,8 45,2 2,1 1,5 2,0 1,5 5,4x104 1,2x105 5,0x104 113,8 

1Ni 

250 5 472 x 180 333 68,4 31,6 2,4 1,9 2,6 - 1,6x104 2,4x104 1,5x104 122,2 
250 20 446 x 157 83 84,4 15,6 1,4 1,0 1,3 - 4,3x104 8,8x104 6,1x104 126,7 
300 1 475 x 175 2000 89,0 11,0 3,2 2,9 2,3 - 8,8x103 1,1x104 2,5x103 121,6 
300 5 550 x 216 400 72,3 27,7 2,5 2,0 2,7 1,7 1,4x104 2,3x104 1,3x104 121,7 
300 10 520 x 205 200 79,9 20,1 1,6 1,4 2,0 - 3,4x104 4,7x104 2,5x104 124,3 
300 20 508 x 190 100 66,5 33,5 1,6 1,4 1,5 1,2 3,6x104 4,9x104 5,0x104 127,5 

2Ni 

250 5 467 x 179 333 64,2 35,8 2,1 1,5 2,2 - 2,0x104 4,1x104 1,5x104 130,9 
250 20 408 x 140 83 85,2 14,8 1,7 1,1 1,4 - 3,2x104 8,5x104 6,0x104 127,0 
300 1 492 x 177 2000 84,8 15,2 2,9 3,2 3,4 - 1,1x104 8,9x103 2,5x103 131,7 
300 5 521 x 193 400 83,1 16,9 1,9 1,9 2,4 1,5 2,6x104 2,4x104 1,3x104 126,2 
300 10 512 x 182 200 83,3 16,7 1,9 1,5 2,2 - 2,6x104 4,2x104 2,5x104 131,3 
300 20 501 x 182 100 87,9 12,1 1,8 1,1 1,3 1,1 2,7x104 8,2x104 5,0x104 142,6 

3Ni 

250 5 505 x 195 333 71,7 28,3 2,1 1,6 2,1 - 2,1x104 3,6x104 1,5x104 129,9 
250 20 429 x 173 83 67,1 32,9 1,7 1,2 1,4 - 3,0x104 6,2x104 6,0x104 132,2 
300 1 533 x 201 2000 83,9 16,1 2,7 2,9 3,9 - 1,2x104 1,1x104 2,5x103 126,2 
300 5 595 x 231 400 82,9 17,1 2,1 1,9 2,3 1,7 2,0x104 2,4x104 1,3x104 133,8 
300 10 553 x 219 200 78,2 21,8 1,8 1,4 1,9 - 2,7x104 4,3x104 2,5x104 136,7 
300 20 513 x 177 100 75,6 24,4 1,5 1,0 1,3 1,1 4,0x104 8,5x104 5,0x104 136,1 
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Figura 4.47 – Esquema mostrando a evolução da microestrutura e os efeitos da 

dinâmica do fluxo através da poça fundida explicando a reversão de  em direção 

ao topo: (a) poça completamente fundida; (b) crescimento inicial das dendritas 

em direção ao topo; (c) crescimento de dendritas mais finas na região central e 

transporte de fragmentos sólidos; e (d) estágio final de solidificação formando a 

camada superior. Os subscritos b, c e t no desenho ilustrativo significam base, 

centro e topo da região tratada a laser. 

 

Os espaçamentos microestruturais () na superfície das regiões tratadas 

a laser das amostras processadas a 100 J/mm2 foram de 1,1–2,5 µm, enquanto 

os espaçamentos foram medidos entre 1,7–2,2 µm para as amostras 

processadas a 400 J/mm². Já o espaçamento dendrítico primário em amostras 

solidificadas direcionalmente apresentou um valor médio de 440 μm, ou seja, 

uma mudança significativa na escala de comprimento foi conseguida com o 

tratamento a laser. Essas microestruturas geraram superfícies de contraste 
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adequadas para avaliação, por exemplo, de resistência ao desgaste de 

superfícies com características microestruturais extremas. 

 

 

Figura 4.48 – Exemplo de refusão superficial à laser (RSL) da liga 3Ni 

processada a 2000 J/mm² resultando em estrutura eutética grosseira no topo da 

região tratada a laser. 

 

As propriedades termofísicas da liga Al-Si estão resumidas na Tabela 4.3. 

O teor de Mg nas ligas aqui estudadas é mínimo, fazendo com que o Mg fique 

em solução na matriz α-Al durante os processos de refusão superficial a laser 

(RSL). Consequentemente, a influência do Mg no crescimento das fases α-Al, Si 

e Al3Ni é insignificante. Devido a isso, o emprego de dados da liga binária Al-Si 

para fins de modelamento é considerado aceitável. Já a Tabela 4.4 mostra os 

ângulos médios estimados ao longo da região tratada a laser usados no 

modelamento de 2. 
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Tabela 4.3 – Propriedades termofísicas da liga Al-Si [209, 210]. 

Propriedade Símbolo/unidade Al-Si 

Coeficiente de Gibbs-Thomson Γ [K.mm] 9×10-5 

Coeficiente de partição do soluto k0 [adimensional] 0,13 

Temperatura de fusão do solvente TF [°C] 660 

Difusividade do soluto líquido DL [mm2/s] 3×10-3 

 

Tabela 4.4 – Ângulos (𝜃) estimados ao longo da região tratada a laser usados 

na modelagem de 2. 

  𝜽 (Ângulo) 

  100 J/mm²  400 J/mm² 

  Região tratada a laser  Região tratada a laser 

Liga  Base Centro Topo  Base Centro  Topo 

0Ni  88,7 37,8 7,3  87,6 49,9 5,4 

1Ni  86,1 31,6 2,3  87,4 47,9 3,1 

2Ni  89,3 68,4 4,4  83,7 35,3 1,1 

3Ni  88,9 47,0 5,0  88,3 36,7 1,6 

 

A Figura 4.49 representa os espaçamentos microestruturais, calculados e 

medidos, em relação à velocidade de solidificação das ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni. 

A dispersão experimental inclui dados das amostras processadas a 100 e 400 

J/mm². As tendências teóricas correspondem àquelas propostas por Bouchard e 

Kirkaldy conforme expresso pela Eq. 2.1. Os fatores de calibração (a2) utilizados 

foram selecionados com base no seu desempenho em alcançar a concordância 

ótima com os dados experimentais. Notavelmente, há uma concordância 

considerável entre as previsões teóricas e os resultados experimentais nos 

espaçamentos da base da região tratada a laser (representados pela linha 

tracejada) ou centro/superfície (indicados pela linha contínua). 

Os resultados e comparações com o perfil de Bouchard e Kirkaldy são 

divididos em duas partes na Figura 4.49: velocidade mais baixa na base e 

velocidade mais alta no centro e na superfície. Isto se deve às condições 

distintas experimentadas pelas seções da base da região tratada a laser, como 

a nucleação epitaxial e a etapa inicial de refusão. Na base da região tratada a 

laser, o líquido formado tende a penetrar mais profundamente nas regiões onde 

está em equilíbrio com o microconstituinte eutético de temperatura de fusão mais 
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baixa em comparação com áreas onde a fase α-Al está em equilíbrio. Isto leva a 

efeitos locais na interface sólido-líquido e influencia o perfil 2 x VL resultante. 

 

 

Figura 4.49 – Correlações experimentais e teóricas do espaçamento 

microestrutural em função da velocidade de solidificação para as ligas 0Ni, 1Ni, 

2Ni e 3Ni refundidas a laser (RSL). 

 

4.7 Análise de dureza das amostras solidificadas direcionalmente (SD) e 

refundidas a laser (RSL) 

 

4.7.1 Dureza Vickers 

A Figura 4.50 representa os resultados da dureza Vickers para amostras 

solidificadas direcionalmente (SD) e refundidas a laser (RSL) em função de um 

espaçamento microestrutural representativo.  
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Figura 4.50 – Perfil de dureza Vickers para as ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni obtidas 

por solidificação direcional (SD) e refundidas a laser (RSL). P1, P2 e P3 referem-

se às posições dos termopares, sendo P1 a posição mais próxima da base 

refrigerada e P8 a posição mais distante.  

 

Os valores de dureza aumentaram claramente com a diminuição de  (isto 

é, aumentando  −1/2 na Figura 4.50), e também com o aumento do teor de Ni. 

Foi possível obter uma única expressão experimental que representa a variação 

de dureza das amostras solidificadas direcionalmente (SD) e uma única 

expressão para as amostras refundidas a laser (RSL). 

A liga 0Ni não apresentou alteração expressiva na dureza para as 

amostras testadas. Parece que as possíveis mudanças no tamanho do Si 

causadas pela taxa de resfriamento da liga 0Ni foram insuficientes para alterar a 

dureza, uma vez que se observou que as partículas de Si tinham morfologia 

grosseira em forma de placa para todas as ligas e todas as condições de 

amostras solidificadas direcionalmente (SD) testadas. Além disso, a dureza 

Vickers impõe tensões menores relacionadas a ela do que aquelas envolvidas 

na determinação de σu, o que pode ser a causa da estabilidade da dureza. Em 

contrapartida, a adição de Ni promoveu o crescimento de Al3Ni, bem como 

variação na dureza. Apesar da variação das frações de Al3Ni entre as ligas 
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testadas, a combinação e interação de Al3Ni+Si e a variação de tamanho do Si 

(fase mais dura) pareceram ter o melhor potencial para aumentar a dureza das 

ligas contendo Ni, particularmente para as amostras solidificadas 

direcionalmente (SD) mais refinadas.  

Apesar de muito menor em tamanho, as mesmas fases Si e Al3Ni foram 

desenvolvidas durante a solidificação sob tratamento a laser, constituindo um 

conjunto de fases que suportam a carga transferida do α-Al. As amostras 

refundidas a laser (RSL) alcançaram uma dureza superior de 145 HV. Isto 

significa um aumento de aproximadamente 56% na dureza se comparado a 

solidificação direcional (SD), confirmando a eficácia do tratamento a laser na 

melhoria da dureza de uma liga AlSi10Mg modificada com Ni. A mistura eutética 

refinada e a resultante distribuição homogênea das partículas intermetálicas, 

resultante do tratamento a laser, são as principais responsáveis pelos maiores 

valores de dureza das zonas refundidas. Aumento semelhante de 60 HV para 

115 HV foi relatado por Cheung et al. [211] após analisar a zona fundida de uma 

liga de Al-9%Si (% em peso) processada usando um laser de CO2 operado a 1 

kW e 8,33 mm/s. 

No caso da fase Al3Ni na região tratada a laser, as fases foram 

morfologicamente alteradas de espinha de peixe para placas muito pequenas, e 

no caso do Si, foram morfologicamente transformadas a partir de placas até 

fibras muito finas, como puderam ser vistas nas imagens de MEV nas Figuras 

4.28 a 4.35 (Si: áreas cinzentas e Al3Ni: áreas brancas). Devido às altas taxas 

de resfriamento, vários relatos na literatura apoiam o crescimento de fibras de Si 

nas ligas Al-Si [75, 163]. 

 A diferença de 4x na densidade de energia do laser usada para a refusão 

superficial a laser (RSL) não resultou em uma diferença significativa na dureza. 

Isso prova que o tratamento a laser foi bem-sucedido no refinamento da 

microestrutura e no aprimoramento das propriedades mecânicas superficiais das 

ligas examinadas. 
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4.7.2 Nanodureza das amostras refundidas a laser (RSL) 

A análise micromecânica de microestruturas apresentando diferentes 

fases nas regiões de topo da região tratada a laser das ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni 

foi conduzida usando nanoindentação de alta velocidade para as amostras 

refundidas a laser (RSL) processadas a 100 J/mm² e 400 J/mm². A Figura 4.51a 

mostra uma imagem de MEV representativa da região tratada a laser da liga 3Ni 

processada a 400 J/mm². Uma grade de nanoindentação foi aplicada em uma 

área de teste medindo um total de 20 µm por 20 µm para abranger grupos de 

todas as fases da microestrutura. Foi garantido que a profundidade da 

indentação permanecesse significativamente menor que o espaçamento entre 

duas indentações e o tamanho característico das diferentes fases, permitindo a 

captura das propriedades mecânicas de cada cluster. Os valores de dureza 

foram determinados para cada indentação usando o método Oliver & Pharr [212]. 

É importante notar que os clusters identificados estavam relacionados aos 

constituintes α-Al, Al+Si e Al+Si+Al3Ni formando a microestrutura. 

 

 
(a) (b) 

 
Figura 4.51 – Imagem típica de (a) MEV e (b) mapa de clusters de dureza para 

a amostra refundidas a laser (RSL) da liga 3Ni no centro da região tratada a laser 

processada a 400 J/mm2. Os círculos coloridos na sobreposição correspondem 

ao agrupamento de três fases na microestrutura. Observe que a cor dos 

símbolos do cluster circular não se correlaciona com o espectro de cores. 
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Todos os clusters foram então categorizados em diversas distribuições 

gaussianas usando GMM, com base no número de diferentes fases observadas 

na imagem de MEV. Para composições com Ni o valor de k no GMM foi definido 

como três, enquanto para composições sem Ni foi agrupado como dois. A Figura 

4.51b ilustra o mapa de dureza da microestrutura obtido após agrupamento do 

GMM. Os três grupos de clusters são representados por três círculos de cores 

diferentes, sem relação com o espectro de cores. 

A distribuição de dureza dos diferentes constituintes no topo da região 

tratada a laser das ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni pode ser vista na Figura 4.52 após a 

refusão com uma densidade de energia de 100 J/mm2. O gráfico mostra que a 

liga 0Ni compreende duas fases ricas em Al e Si. À medida que o teor de Ni 

aumenta da liga 1Ni para 3Ni, uma terceira fase é desenvolvida, assim como 

ocorre o aumento da dureza nesta mesma sequência. O aumento da dureza do 

constituinte Al+Si+Al3Ni com o aumento do teor de Ni pode ser esperado devido 

ao aumento da fração intermetálica Al3Ni, conforme demonstrado na Figura 4.46. 

No caso do constituinte Al+Si, o aumento da dureza com o aumento do Ni pode 

não estar associado a uma maior fração de Si, mas sim a uma modificação no 

tamanho do Si com o aumento do teor de Ni. 
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Figura 4.52 – Comparação de histogramas de nanoindentação para as amostras 

refundidas a laser (RSL) das ligas: (a) 0Ni; (b) 1Ni; (c) 2Ni; e (d) 3Ni processadas 

a 100 J/mm2. Estes resultados referem-se às regiões do topo da região tratada 

a laser. 

 

Da mesma forma, a Figura 4.53 apresenta a distribuição de dureza dos 

diferentes constituintes no topo da região tratada a laser das ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni 

e 3Ni após a refusão com uma densidade de energia de 400 J/mm2. A 

distribuição de dureza da liga 0Ni é mais amplamente espalhada para amostra 

processada a 400 J/mm² em comparação com 100 J/mm². Por outro lado, as 

durezas médias para o constituinte (Al+Si), independentemente do teor de Ni, 

são menores em 400 J/mm² do que em 100 J/mm². Isso ocorre porque a 

solidificação é mais lenta a 400 J/mm², resultando em microestrutura mais 

grosseira em comparação a 100 J/mm2. Enquanto isso, o grupo Al+Si+Al3Ni 

exibe uma distribuição de dureza relativamente consistente para todo o teor de 
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Ni, seja processada a 100 J/mm² ou 400 J/mm². Vale ressaltar que a densidade 

de energia empregada durante a refusão tem um impacto discernível nas 

propriedades micromecânicas da microestrutura dentro da região tratada a laser. 

 

 

Figura 4.53 – Comparação de histogramas de nanoindentação para as amostras 

refundidas a laser (RSL) das ligas: (a) 0Ni; (b) 1Ni; (c) 2Ni; e (d) 3Ni processadas 

a 400 J/mm2. Estes resultados referem-se às regiões do topo da região tratada 

a laser. 

 

A fim de examinar as variações na dureza observadas para o constituinte 

Al+Si, foram avaliados os parâmetros de tamanho das partículas de Si 

determinados por meio de segmentação utilizando o software Avizo. De acordo 

com a Figura 4.54, é possível observar o aumento da nanodureza média com o 

aumento da largura e do comprimento do Si. Esse resultado pode ser atribuído 

ao fato de a nanoindentação proporcionar indentações da ordem de 0,5 µm, 
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assim, com o aumento da largura e comprimento do Si, há maior probabilidade 

de a nanoindentação ser impressa sob a partícula de Si, que dentre as fases 

presentes nas ligas aqui estudadas, é a fase com maior dureza [141, 142, 213]. 

Portanto, partículas maiores de Si aumentam a dureza do grupo Al+Si à medida 

que o teor de Ni aumenta. Além disso, tendências experimentais lineares foram 

derivadas para representar as evoluções da largura e do comprimento.  

 

 

Figura 4.54 – Largura e comprimento do Si em função da nanodureza da região 

Al+Si para as ligas refundidas a laser 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni, considerando as 

regiões do topo da região tratada a laser. 

 

4.8 Resistência ao desgaste e análises de superfícies desgastadas 

A Figura 4.55 mostra um esquema de imagens de microscopia óptica 

evidenciando a seção transversal de uma camada refundida por meio de trilhas 

sobrepostas da liga 3Ni processada a 100 J/mm². O intuito dessa figura é 
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exemplificar a região em que os testes de desgaste foram realizados nas 

amostras refundidas a laser (RSL).  

 

 

Figura 4.55 – Esquema de imagens de microscópio óptico evidenciando a seção 

transversal de uma camada refundida por trilhas sobrepostas da liga 3Ni 

processada a 100 J/mm². 

 

Calotas representativas obtidas através dos ensaios de desgaste para a 

liga 3Ni são mostradas na Figura 4.56. Observa-se que os diâmetros das calotas 

aumentaram com a mudança do processo utilizado, de refusão superficial a laser 

(RSL) para solidificação direcional (SD), assim como para maior tempo e maior 

carga utilizada nos testes.  
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Figura 4.56 – Imagens das calotas típicas obtidas através dos ensaios de 

desgaste para a liga 3Ni: (a) RSL - 100 J/mm²: 10 min - 0,5 N; (b) SD: 10 min - 

0,5 N; e (c) SD: 60 min - 1N. 
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As relações experimentais entre o volume de desgaste e a raiz quadrada 

inversa de , conforme mostrado na Figura 4.57, permitiram uma comparação 

entre as ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni, ao mesmo tempo que levaram em 

consideração o indicador de escala da microestrutura. Os volumes desgastados 

na Figura 4.57a são aproximadamente 10 vezes maiores que os observados na 

Figura 4.57b.  

Ao comparar as amostras solidificadas direcionalmente (SD) submetidas 

a requisitos de dano superficial mais rigorosos (60 min/1 N), observa-se que as 

ligas modificadas com Ni (1Ni, 2Ni e 3Ni) tiveram sua resistência aumentada em 

comparação com a liga 0Ni. Ao utilizar este tempo e esta carga, a superfície 

desgastada torna-se muito deformada plasticamente, aumentando a 

dependência do dano da superfície em relação às propriedades mecânicas. 

Ligas contendo Ni apresentam maior dureza e, consequentemente, tornam-se 

mais resistentes sob tais condições de desgaste. Em contrapartida, a escala -

1/2 não possibilita variações expressivas do volume de desgaste. Isso ocorre 

porque as microestruturas da amostra solidificadas direcionalmente (SD) são 

formadas por partículas grosseiras de Si e Al3Ni, conforme mostrado nas Figuras 

4.18 e 4.19. Apesar da mudança na concentração de Ni, a ausência de 

refinamento dessas estruturas durante a solidificação lenta não teve efeito na 

resistência ao desgaste, como pode ser visto na Figura 4.61a sob testes de 

desgaste prolongados.  

A dureza das ligas modificadas com Ni, por exemplo, considerando 

amostras P1 (maiores taxas de resfriamento), é de aproximadamente 93 HV, 

enquanto a liga 0Ni possui dureza de 71 HV. Como resultado, a liga 0Ni 

solidificada direcionalmente (SD) apresentou resistência ao desgaste 

ligeiramente reduzida, como pode ser visto na Figura 4.61a. Cruz et al. [157] 

usaram o mesmo ensaio de desgaste por esfera rotativa para investigar a 

resistência ao desgaste de ligas binárias hipoeutéticas Al-Si e também 

observaram pequenas variações no volume de desgaste em testes semelhantes 

de longo prazo,  40 min a 0,6 N. Descobriu-se que a escala do espaçamento 

dendrítico tem algum efeito na resistência ao desgaste em seus resultados, como 

observado ligeiramente aqui para as ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni. Ainda de acordo 
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com o estudo de Cruz et al. [157], o refinamento da matriz dendrítica aumentou 

a resistência ao desgaste porque as partículas de Si tornaram-se mais refinadas 

e distribuídas uniformemente. Para as ligas aqui estudadas, apenas a liga 0Ni 

apresentou uma maior sensibilidade a  enquanto que para as ligas contendo 

Ni, nenhum efeito de  pode ser demonstrado para as ligas 1Ni, 2Ni e 3Ni 

solidificadas direcionalmente (SD). 

Quando comparados com a Figura 4.61a, os resultados dos testes de 

desgaste de curto prazo na Figura 4.61b foram muito distintos. Sob estas 

condições, a liga 1Ni solidificada direcionalmente (SD), demonstrou resistência 

ao desgaste superior. A dureza não foi considerada um fator de controle neste 

caso, uma vez que as ligas 2Ni e 3Ni são mais duras e apresentaram a menor 

resistência ao desgaste, equiparado a liga 0Ni. A menor fração e a existência de 

uma mistura de morfologia do tipo placas, blocos e espinha de peixe para as 

partículas Al3Ni na liga 1Ni pode favorecer uma camada de “debris” mais 

estável/compacta. As características relacionadas a esta camada parecem gerar 

uma melhor resistência ao desgaste para a liga 1Ni. 
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(b) 

Figura 4.57 – Evolução do volume desgastado em relação ao espaçamento 

microestrutural: (a) amostras solidificadas direcionalmente (SD) para o tempo de 

ensaio de 60 min e carga de 1 N, e (b) amostras solidificadas direcionalmente 

(SD) e refundidas a laser (RSL) para o tempo de ensaio de 10 min e carga de 

0,5 N. 

 

Duas escalas -1/2 podem ser vistas na Figura 4.57b: de 0,04 a 0,12 µm-

1/2 para as amostras solidificadas direcionalmente (SD) e de 0,6 a 0,9 µm-1/2 para 

as amostras refundidas a laser (RSL). Os dados de desgaste de curto prazo das 

amostras refundidas a laser (RSL) não mostram nenhuma tendência definitiva, 

com volumes de desgaste próximos para todas as condições e ligas testadas. 

A Figura 4.58 mostra algumas imagens MEV típicas das morfologias 

superficiais após o desgaste de amostras solidificadas direcionalmente (SD), 

mostrando bordas típicas entre a área não desgastada (direita) e a área 

danificada (esquerda). De acordo com Reddy et al. [214], crateras rugosas 

podem fornecer um plano estriado no regime de desgaste moderado, como visto 
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em todos os casos aqui examinados. Ranhuras mais rasas também parecem 

caracterizar a liga 1Ni na Figura 4.58. Neste caso, a presença de partículas duras 

de Al3Ni com uma variedade de morfologias mais compactas provavelmente 

aumentou a resistência ao desgaste por 10 min a 0,5 N.  

O processo de desgaste de curto prazo (Figura 4.57b) parece estar 

relacionada à camada de debris compactados formada in situ entre a liga e a 

esfera de aço. Estudos anteriores da superfície de desgaste e dos debris em 

ligas de Al-Si [215–217] demonstraram que a camada pode ser composta de 

uma mistura mecânica ultrafina de óxidos, partículas contendo Al, Si e Fe 

geradas durante o processo de desgaste. De fato, quando o tamanho e a 

distribuição do Si são examinados após o desgaste, as partículas aparecem 

fragmentadas e orientadas paralelamente à direção de deslizamento, como 

mostrado pelo contraste verde no mapeamento elementar EDS na Figura 4.58.  

Nas amostras solidificadas direcionalmente (SD) (Figura 4.58), o 

mecanismo de desgaste dominante está associado ao modo adesivo. 

Notavelmente, longos sulcos paralelos são evidentes ao longo da direção de 

deslizamento, e sua profundidade permanece consistente, independentemente 

da variação no teor de Ni. Essas ranhuras são consequência de partículas duras 

que ficam presas durante os ensaios de desgaste. Além disso, camadas 

fragmentadas revestidas de Si (linhas brancas) parecem ser mais espessas em 

ligas contendo maior teor de Ni. 
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Figura 4.58 – Imagens MEV e dados EDS das amostras das ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni 

e 3Ni solidificadas direcionalmente (SD) mostrando superfícies desgastadas. 

 

Durante sua pesquisa sobre o desgaste de seis ligas fundidas 

quaternárias de Al-40%Zn-3%Cu-(0, 5 e 3%)Ni (% em peso), Savaskan et al. 

[218] também notaram superfícies de desgaste com manchas e arranhões. Além 

disso, Li et al. [219] e Mirzaee Moghadam et al. [137] desenvolveram estudos 

com adição de Ni em ligas de Al com análises de desgaste que destacaram a 

possibilidade de maior resistência ao desgaste para amostras com dispersão 

mais uniforme de intermetálicos ricos em Ni e melhor ligação com a matriz rica 

em Al. O parâmetro que traduz a interação entre a matriz dendrítica, a mistura 

eutética e as segundas fases é o espaçamento dendrítico [220].  
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A Figura 4.59a exibe imagens MEV no modo SE tiradas do topo da região 

tratada a laser para amostras refundidas a laser (RSL) preparadas sem ataque 

químico e com grande contraste. Como resultado, as fases formadas – matriz α-

Al (cinza escuro), Si (cinza claro) e Al3Ni (branco) – podem ser altamente 

perceptíveis. Pode-se notar a predominância de células seccionadas orientadas 

nas seções transversais. Em outras palavras, as células no topo da região 

tratada a laser mudaram sua orientação de crescimento em relação à base e 

começaram a crescer na mesma direção do feixe laser, conforme documentado 

em outras investigações na literatura [221–224]. São formadas células muito 

finas com uma faixa estreita de 1,0 µm a 2,0 µm de espaçamento. As fases 

interdendríticas organizam-se em paredes esqueléticas de alta densidade. 

Todas as ligas testadas a 100 J/mm2 apresentam microestrutura semelhante, 

apesar da fase Al3Ni estar presente em ligas quaternárias, conforme 

demonstrado pelo mapeamento EDS. 

Uma forma fibrosa das fases agregadas que constituem as paredes 

esqueléticas foi morfologicamente distinta na Figura 4.59b, graças ao 

procedimento de ataque profundo. O Al3Ni é representado por zonas de 

contraste mais esbranquiçadas, enquanto o Si é representado por áreas mais 

acinzentadas. De acordo com o nível de alinhamento das partículas, a pesquisa 

de Canté et al. [168] mostrou o crescimento de fibras eutéticas como Al-Al3Ni em 

ligas binárias hipoeutéticas de Al-Ni, que foram citadas como fonte de aumento 

da resistência da liga. 

De acordo com Stadler et al. [134], a fase Al3Ni contribui para a resistência 

da liga ao estabilizar a contiguidade da rede eutética Al-Si. Essa 

interconectividade de fases também foi observada nos resultados atuais do EDS 

na Figura 4.59b (coluna de imagens à direita). O exame de desgaste de curto 

prazo das amostras refundidas a laser (RSL) (por 10 min a 0,5 N) não revelou 

diferenças significativas em termos de teor de Ni,  ou densidade de energia na 

Figura 4.57b (no lado direito do gráfico). No entanto, a resistência ao desgaste 

foi globalmente melhorada devido ao tratamento de superfície a laser quando 

comparada às amostras solidificadas direcionalmente (SD).  
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                        (a)                                                  (b) 

Figura 4.59 – Imagens MEV no modo elétrons secundários (SE): (a) sem ataque; 

e (b) após ataque profundo com mapas EDS das amostras refundidas a laser 

(RSL) das ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni processadas a 100 J/mm² antes dos testes 

de desgaste. 

 

De fato, uma microestrutura extremamente fina definiu os contornos da 

região tratada a laser, como também relatado na literatura para ligas SLMed 

AlSi10Mg [225]. Os presentes resultados indicam uma alta densidade de 

contornos celulares, o que melhorou a resistência ao desgaste atuando como 

uma barreira à deformação plástica, como também demonstrado em um estudo 
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com a liga AlSi10Mg por Liu et al. [67]. Isto também é consistente com os 

resultados reportados por Rathod et al. [226] em ligas Al-12%Si (% em peso). 

A Figura 4.60 mostra superfícies desgastadas menos danificadas para as 

amostras refundidas a laser (RSL) em comparação com aquelas da Figura 4.58 

para amostras solidificadas direcionalmente (SD). Os mecanismos de desgaste 

descritos para sistemas tribológicos semelhantes consistindo de aço e liga 

AlSi10Mg [227, 228] correspondem aos observados neste estudo. Os 

mecanismos de desgaste observados incluem a formação de uma camada 

protetora de óxido e um mecanismo de desgaste adesivo. O mapeamento EDS 

revela evidências de intensa formação de óxido de ferro na superfície da 

amostra, devido principalmente a uma possível transferência de Fe da superfície 

da esfera de aço [229]. Longas ranhuras paralelas podem ser vistas ao longo da 

direção de deslizamento. As ranhuras foram o resultado de partículas duras que 

ficaram presas na esfera durante os testes de desgaste. Também pode haver 

evidências de delaminação de óxido e algumas fissuras [230]. 

Ao comparar as amostras solidificadas direcionalmente (SD) e as 

refundidas a laser (RSL) da liga 1Ni na Figura 4.57b, que possuem 

aproximadamente o mesmo volume de desgaste e durezas muito diferentes (SD: 

80 HV; RSL: 127 HV), é possível confirmar que a microestrutura da superfície 

das amostras solidificadas direcionalmente (SD) ( e morfologias de fase) e 

mecanismos de desgaste são mais importantes na determinação da resistência 

ao desgaste da liga, considerando as condições testadas. 
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Figura 4.60 – Imagens MEV e dados EDS das amostras refundidas a laser (RSL) 

das ligas 0Ni e 3Ni processadas a 100 J/mm² mostrando morfologias de 

superfície desgastadas. 
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5 CONCLUSÕES 

Mediante os resultados das investigações teóricas e experimentais 

conduzidas ao longo desse Doutorado com as ligas 0Ni, 1Ni, 2Ni e 3Ni, as 

seguintes conclusões foram inferidas:  

 

· As microestruturas das amostras solidificadas direcionalmente 

(SD) de todas as ligas examinadas geraram matrizes dendríticas 

α-Al bem definidas com mudanças perceptíveis na escala de 

comprimento dendrítico em função da taxa de resfriamento, Ṫ, e da 

velocidade de solidificação, VL, ao longo do comprimento das 

peças fundidas. 

·  O padrão dendrítico mostrou-se caracterizado por braços 

primários (1), secundários (2) e terciários (3) bem definidos com 

áreas interdendríticas compostas por α-Al; partículas de Si, 

intermetálicos Mg2Si e Al3Ni.  

·  A liga 0Ni resultou em um perfil de 2 superior ao das demais ligas. 

As adições de Ni são capazes de refinar 2 uma vez que o Ni 

permanece no interior dos canais interdendríticos causando 

instabilidades laterais, favorecendo à formação de ramos 

secundários.  

· Os padrões de difração de raios-X confirmaram a presença das 

fases α-Al, Si, Mg2Si e Al3Ni nas ligas AlSi10Mg-Ni. 

· A liga 1Ni exibiu crescimento de placas e de blocos de Al3Ni, 

juntamente com partículas semelhantes a espinhas de peixe. 

· As proporções de Si e Al3Ni, suas morfologias e a 

interconectividade entre eles parecem ser otimizadas para a liga 

1Ni com 2 de 18 μm. Como resultado, a menor adição de Ni (1,0% 

em peso) avaliada aqui é favorecida para melhorar as propriedades 

mecânicas da liga AlSi10Mg. 

· Maiores densidades de energia do laser levaram a maiores 

espaçamentos microestruturais devido a uma maior quantidade de 
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energia acumulada na poça fundida, resultando em engrossamento 

da microestrutura. Além disso, o espaçamento na região tratada a 

laser diminuiu com o aumento do teor de Ni. 

· A refusão superficial a laser (RSL) alterou a configuração 

microestrutural, formando células muito pequenas, cerca de 100 

vezes menores que os arranjos dendríticos das amostras 

solidificadas direcionalmente (SD) envoltas em arranjos 

esqueléticos de Si + Al3Ni.  

· 1 variou de um valor médio de aproximadamente 440 μm nas 

amostras solidificadas direcionalmente (SD) até um espaçamento 

médio microestrutural de aproximadamente 1,8 μm na parte central 

das zonas refundidas.  

· Os modelos de equilíbrio e Scheil não representaram as frações de 

fase experimental relacionadas à RSL, embora tenham sido 

seguidas as tendências de aumento da fração Al3Ni e diminuição 

da fração α-Al à medida que o teor de Ni da liga aumentava. Scheil 

não foi capaz de representar o modo de solidificação devido à 

solidificação extremamente rápida no processo de refusão 

superficial a laser (RSL), mas a redistribuição completa do soluto 

nas fases sólida e líquida esperada no equilíbrio aproximou-se da 

dinâmica experimental de solidificação. 

· Uma grande concordância entre as previsões teóricas (Bouchard-

Kirkaldy) e os resultados experimentais foi observada para os 

espaçamentos microestruturais tanto das amostras solidificadas 

direcionalmente (SD) quanto das amostras refundidas as laser 

(RSL) 

· A refusão superfícial a laser (RSL) demonstrou ter uma influência 

notável na dureza de todas as superfícies tratadas das amostras 

analisadas. A fina mistura eutética e a resultante distribuição 

homogênea das partículas intermetálicas, resultante do tratamento 

a laser, são as principais responsáveis pela maior dureza das 

zonas refundidas. 



175 
 

 

· Os clusters identificados durante o mapeamento de nanodureza 

foram relacionados aos grupos de constituintes α-Al, Al+Si e 

Al+Si+Al3Ni. A dureza do constituinte Al-Si-Al3Ni aumentou com o 

aumento do teor de Ni devido ao aumento da fração intermetálica 

Al3Ni. A dureza média do constituinte (Al+Si), independente do teor 

de Ni, foi menor em 400 J/mm² do que em 100 J/mm². Partículas 

maiores de Si aumentaram a dureza do grupo Al+Si à medida que 

o teor de Ni aumentou.  

· Ensaios de desgaste de curto prazo (10 min a 0,5 N) revelaram que 

as amostras da liga 1Ni solidificada direcionalmente (SD) 

apresentaram maior resistência devido à estabilidade e 

compactação da camada de debris formada durante o desgaste.  

· As amostras refundidas a laser (RSL) apresentaram alta 

resistência ao desgaste atribuída à alta densidade dos contornos 

celulares atuando como uma barreira à deformação plástica. Além 

disso, o desgaste nas amostras tratadas a laser mostrou-se ser 

independente do teor de Ni e das variações de dureza. 
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6 SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

· Avaliar o comportamento em corrosão das ligas AlSi10Mg, 

AlSi10Mg-1Ni, AlSi10Mg-2Ni e AlSi10Mg-3Ni, completando o 

entendimento de propriedades associadas a essas ligas. 

· Analisar as alterações de propriedades das ligas AlSi10Mg, 

AlSi10Mg-1Ni, AlSi10Mg-2Ni e AlSi10Mg-3Ni após tratamentos 

térmicos, visando analisar a estabilidade térmica.  

· Analisar debris derivados e coletados em ensaios de desgaste 

microadesivo das ligas AlSi10Mg, AlSi10Mg-1Ni, AlSi10Mg-2Ni e 

AlSi10Mg-3Ni, utilizando microscopia eletrônica de transmissão 

(MET), realizando microanálises elementares, buscando a melhor 

compreensão de que maneira cada fase e/ou constituinte atuou 

nos mecanismos de desgaste identificados. 
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