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RESUMO

Uma estratégia importante até 2050 sera transformar a produgéo de ligas
recicladas de Al-Si em uma fonte viavel e sustentavel a fim de atender a
demanda mundial por Al. O desafio estara em mitigar os efeitos deletérios
causados principalmente pela presenga do elemento Fe nessas ligas. Uma
alternativa trata-se em modificar a composigao da liga pela adigdo de um agente
modificador e assim, obter mudangas em suas propriedades. Desta forma, este
Doutorado examinou dois diferentes grupos de composigbes das sucatas
industriais tipicas: um representando ligas de Al-Si com baixos teores de solutos,
Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn e outro com altos teores de solutos, Al-
8%3Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn. Estas ligas foram modificadas utilizando Co e Ni
e avaliadas quanto as suas estruturas de solidificacdo. Foi observada a presenca
de ambas as fases a e B contendo Fe em amostras solidificadas sob taxas de
resfriamento da ordem de 10" a 102 °C/s por meio de solidificagdo direcional
(SD) e da centrifugagdo em molde de cobre (C). Altos teores de solutos alteraram
a morfologia das dendritas ricas em Al formadas, percebendo-se um refinamento
microestrutural substancial. Mapeamentos microestruturais com amplos
intervalos foram alcangados de A1 e A2 (35 um — 502 ym; e 4,3 ym — 31 ym, para
baixos teores) e (37,5 um — 331 um; e 9,9 ym — 32 ym, para altos teores), sendo
associados as variaveis térmicas de solidificagcao. Adigdes de Co em teores de
0,5% e 0,7%, em peso, garantiram valores superiores de resisténcia mecanica
(201 MPa), sem maiores prejuizos na ductilidade (~10%). A resisténcia a
corrosdo da liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%-Ni foi superior as
demais ligas nas condi¢des de longos periodos de exposi¢cdo por meio de

ensaios de imerséo.

Palavras-chave: Ligas recicladas de Al; Solidificacao; Intermetalicos de AlFeSi;

Propriedades mecanicas de tracédo e Resisténcia a corrosio.
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ABSTRACT
INFLUENCE OF Co AND Ni ADDITION AND COOLING RATE ON THE

SOLIDIFICATION MICROSTRUCTURE, MECHANICAL PROPERTIES
AND CORROSION OF AI-Si-Cu-Zn-Fe ALLOYS

An important strategy by 2050 will be to transform the production of
recycled Al-Si alloys as a viable and sustainable source to reach the global
demand for Al. The challenge will be to mitigate the deleterious effects caused
mainly by the presence of the Fe element in these alloys. An alternative is to
modify the composition of the alloy by adding a modifying agent and thus
obtaining changes in its properties. Thus, this work examined two different alloy
groups of typical industrial scraps: one representing low solute Al-Si alloys, Al-
7%Si-0.6%Fe-0.35%Cu-0.25% Zn and another with a high solute content, Al-
8%3Si-0.8%Fe-2.5%Cu-1.0%Zn, (in wt.%). These alloys were independently
modified using Co and Ni and evaluated regarding their as-cast structures. The
presence of both Fe-contaning a and [ phases was observed in samples
solidified under cooling rates of about 10"' a 102 °C/s by directional solidification
(DS) and copper mold centrifugal casting, (C). High solute contents turned the
Al-rich dendrites morphologies and, therefore, a substantial microstructural
refinement was attained. Large range microstructure maps were obtained with A1
and A2 (35 um — 502 pym; 4.3 pm — 31 um, for low contents) and (37.5 pm — 331
pm; 10 ym — 32 um, for high contents) associated with solidification thermal
variables. The Co additions of 0.5 wt% and 0.7 wt%, reached higher values of
tensile strength (201 MPa) without major losses in ductility (~10%). The corrosion
resistance of the Al-7%Si-0.6%Fe-0.35%Cu-0.25%2n-0.5%-Ni alloy was
superior to the other tested alloys in conditions of long periods of exposure

through immersion tests.

Keywords: Recycling aluminum alloys; solidification; AlFeSi intermetallics;

tensile properties and corrosion properties.
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1 INTRODUGAO

O uso de ligas de aluminio em aplicagbes industriais vem aumentando
nas ultimas décadas e proje¢des preveém que a demanda global por aluminio
dobrara até 2050 [1, 2]. A combinacdo unica de propriedades, incluindo baixa
massa especifica, resisténcia, durabilidade e reciclabilidade deste elemento, o
torna peca fundamental para um futuro sustentavel. O aluminio € um material
infinitamente reciclavel, e hoje, cerca de 75% de toda sua produgao (quase 1,5
bilhdo de toneladas) ainda esta em uso [1, 3]. A reciclagem de aluminio tornou-
se “sustentavel” gragcas ao aumento da variedade de sucatas de ligas de Al.
Tendo em mente que o consumo desse elemento aumenta enquanto as
matérias-primas necessarias na produ¢gdo do mesmo se tornam raras na crosta
terrestre, as operagdes de reciclagem tendem a ser centrais [4, 5].

De acordo com Gaustad et al. [6, 7], a avaliagao da reciclabilidade de uma
liga depende dos tipos de sucatas disponiveis para os produtores, das
composi¢cdes quimicas relacionadas a essas sucatas e da propria especificacao
da liga. As sucatas utilizadas na producéo de ligas de aluminio, apresentam
faixas tipicas de limites maximo ou minimo composicionais, ou seja, para o
processo de fundigdo sob pressédo, a liga 380 (alta concentragdo de solutos)
contém até 3-4% de Cu, 2% de Fe e 3% de Zn podendo ser usadas sucatas mais
contaminadas; enquanto a liga 356 (baixos teores de soluto) usada em moldes
permanentes/areia € composta de pelo menos 0,25% de Cu, 0,6% de Fe e 0,35%
de Zn, devendo ser usadas sucatas com menores teores de elementos de ligas.

O uso otimizado de sucatas € um desafio para produzir ligas a partir de
recursos secundarios, 0 que pode proporcionar economia de energia e custos
[1, 6]. As ligas Al-Si fundidas, por exemplo, podem acomodar uma variedade de
elementos de liga conforme seus limites de impureza e, mesmo assim, possuir
aplicagdes no setor automobilistico [8]. No entanto, o mais importante € que o
teor de Fe na liga Al-Si seja o mais baixo possivel [9], evitando a presenga
deletéria das fases contendo Fe. A contaminacao por ferro ocorre a partir da
adicao dessas sucatas que contém niveis mais altos de Fe em banhos de metal

primario.



Durante a solidificagéo, a presenga de Fe nas ligas Al-Si, acima do teor
critico, promove a formagao da chamada fase (B-AlFeSi. Estudos [10] revelam
que existe um teor critico de Fe que esta diretamente associado a concentracao
de silicio (Si) na liga. Teores de 5%, 7%, 9% e 11% em peso de Si, nas ligas Al-
Si-Fe, comportam os respectivos niveis maximos aceitaveis de Fe que s&o:
0,35%, 0,5%, 0,6% e 0,75% em peso. As caracteristicas em forma de agulha ou
placa na microestrutura sao responsaveis por reduzir a resisténcia mecanica e a
ductilidade da liga [11-13]. Esses intermetalicos, duros e quebradicos,
apresentam baixa coesdo com a matriz rica em Al [14]. O controle da morfologia
e da fracdo dos intermetalicos AlFeSi é considerado essencial para a melhoria
das propriedades mecanicas de ligas Al-Si contendo Fe [15-17].

Algumas alternativas do setor para aumentar o uso de sucatas na
producdo de ligas de Al incluem: 1. Manipular a morfologia, tamanho e
distribuicdo dos intermetalicos AlFeSi; 2. Aumentar os limites das ligas em
relacdo a concentragdo de impurezas; 3. Projetar usos alternativos e viaveis
economicamente aos componentes destinados as sucatas; ou 4. Minimizar a
produgao de Al primario. Neste contexto, uma das alternativas € foco desse
trabalho de Doutorado, visando o controle microestrutural e dos intermetalicos
por meio da adigao de elementos de liga.

Além do controle da formacgado dos intermetalicos, a compreensao dos
efeitos da cinética de solidificagdo na estrutura dendritica das ligas Al-Si
modificadas com elementos de adigdo também merece atengéo. O crescimento
dendritico depende fortemente das variaveis térmicas de solidificacdo
(velocidades de crescimento sélido/ liquido e taxas de resfriamento). Menores
espacamentos dendriticos promovem uma distribuicdo mais uniforme das
segundas fases. Isso favorece ndo s6 o desempenho do material no estado bruto
de fusdo, mas reduz o tempo de homogeneizagdo nos processos de poés-
tratamentos térmicos [18, 19]. Alguns trabalhos mostram a influéncia da taxa de
resfriamento de solidificagdo na neutralizacdo da fase B-AlsFeSi. O
processamento via solidificac&do rapida reduz o tamanho e modifica a morfologia
desses intermetalicos ricos em Fe. As ligas de aluminio com alto teor de Fe

apresentaram uma melhora significativa na ductilidade apds os processamentos



termomecanicos [14, 20, 21]. O aumento da ductilidade esta relacionado
principalmente a morfologia arredondada dos intermetalicos, bem como a sua
melhor coesdo com a matriz a-Al. Para essas ligas forjadas, as fases
secundarias homogeneamente distribuidas atuam como eficientes nucleos de
fixagao inibindo a propagacéo de trincas.

Taylor e coautores [10, 22] revelaram uma série de fases que podem se
formar em fungao do soluto/impureza. Para ligas binarias Al-Fe (auséncia de Si),
€ observada a formacéo das fases AlsFe (equilibrio) ou AlsFe (metaestavel). Se
o Si for adicionado, a fase hexagonal a-AlsFe2Si e a fase monoclinica
/ortorrébmbica B-AlsFeSi devem prevalecer. A proporgéao das fases contendo Fe
(principalmente a fase ) pode aumentar com o aumento do teor de Fe. Quanto
maior a quantidade de intermetalicos presentes, menor sera a ductilidade. Outra
fase portadora de Fe pode se desenvolver na presenga de manganés (Mn) e Si,
que é a fase cubica Alis(Fe, Mn)sSi2. Fases menos comuns podem se formar
quando outros elementos estédo presentes, como niquel (Ni), cobalto (Co), cobre
(Cu) e berilio (Be). Por outro lado, elementos como magnésio (Mg), Mn, titanio
(Ti) e boro (B) sdo comumente usados como adi¢des as ligas de Al-Si. Isso se
justifica em fung&o da busca por melhorias nas propriedades [23, 24].

A adicao de elementos de liga para controle de intermetalicos foi realizada
em alguns estudos da literatura. Sha e coautores [25] adicionaram 0,3%, 0,7%,
0,9% e 1,05% de Co para produzir quatro diferentes ligas hipereutéticas Al-
20%Si-2%Cu-1%Ni-0,7%Fe. Como resultado, eles observaram uma espécie de
neutralizagdo da fase deletéria 3, a partir da transigéo da fase acicular 3-Als(Fe,
Ni)Si para a fase com formato de escrita chinesa Alis(Fe, Co, Ni)3Si2. Além disso,
verificou-se que o Co tem pouca influéncia na morfologia do Si eutético. A
presencga de 0,3% e 0,5% em peso de Ni na liga AlSi10MgMn com 1% em peso
de teor de Fe demonstrou modificar a microestrutura, bem como influenciar
positivamente tanto a resisténcia a tragdo quanto o alongamento. O comprimento
das agulhas a base de Fe na estrutura formada € menor que o observado para
a liga ndo modificada [26]. A adicdo de Ni também desestabilizou a fase 3
contendo Fe em ligas fundidas Al-Si recicladas com 2% em peso de Fe [27]. Este

comportamento pode ser observado mesmo para ligas hipoeutéticas, com teor



de 6% em peso de Si. Em ambas as investigagdes, a fase AlgFeNi apareceu
gracas a adicao de Ni como corretor de Fe.

Apesar de existirem alguns trabalhos que tratam da modificagédo de ligas
Al-Si-Fe, estudos que verifiquem a eficiéncia de adicdes dos elementos Co e Ni
no sentido de evitar/neutralizar a formagao de fases indesejaveis contendo Fe
ainda estdo em estagios iniciais. Além disso, os efeitos da taxa de resfriamento
na micromorfologia da matriz dendritica rica em Al e na evolugédo microestrutural
das ligas de Al-Si-Fe modificadas com esses elementos de ligas propostos néo
foram examinados até o momento. Considerando que Cu, Fe e Zn sédo os
principais elementos encontrados nas ligas recicladas Al-Si, ligas de alto teor de
elementos de liga: Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn; e de baixo teor: Al-7%Si-
0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn devem ser avaliadas assim como estas mesmas
ligas modificadas com adi¢gdes separadas de 0,5% e 0,7% de Co e Ni,
respectivamente. O intuito é elaborar uma discussdo apropriada sobre as

eficacias das adigdes de Co e Ni em ligas com alto teor de Fe.

1.1 Justificativa

A literatura especializada em ligas secundarias AI-Si apresenta
pouquissimos estudos acerca da modificagdo com com Co e Ni quanto as
microestruturas brutas de solidificagdo, suas propriedades mecanicas e de
corrosdo. Estudos sistematicos de solidificagdo em ligas Al-Si com teores de Fe,
Cu e Zn modificados com adi¢cdes de Co e Ni ndo foram ainda devidamente
explorados. Neste sentido, a contribuicdo do presente Doutorado é a
compreensao das interagcoes entre parametros térmicos da solidificacido
transitoria (taxa de refriamento, velocidade de solidificagdo e gradiente térmico),
espagcamentos dendriticos e/ou eutéticos gerados, fragcbes e morfologias das
fases contendo Fe e propriedades mecanicas e de corrosdo decorrentes. Sem o
efetivo conhecimento dos aspectos citados torna-se inviavel qualquer
compreensao dos efeitos modificadores nas ligas Al-Si contendo Fe.

Este trabalho visa ainda contribuir com a avaliagdo de alternativas para

maior € melhor emprego de sucatas contaminadas com Fe na sequencia



produtiva das operacgdes de fundicdo, com perspectiva de redugao do consumo
de Al primario. A contribuicdo nesse caso foca no controle microestrutural e das
propriedades decorrentes por meio do entendimento da solidificagao das ligas
de interesse, contendo teores de Fe e de outros elementos compativeis com

sucatas industriais.

1.2 Objetivos

O presente trabalho enfocou na caracterizagdo microestrutural das ligas
Al-7%Si e Al-8%Si contendo, respectivamente, baixos e altos teores de
elementos de ligas Fe, Cu e Zn, além de modificagdes com Co e Ni. A partir dos
processos de solidificagdo direcional transitéria e de centrifugacédo, foram
determinadas inter-relacbes experimentais tipo microestrutura-parametros
térmicos de solidificacdo e microestrutura-propriedades mecanicas e de
corrosdo. Além disso, foram determinadas também as naturezas, morfologias e
distribuicbes dos compostos intermetalicos presentes nas ligas, considerando

tanto as ligas ndao modificadas quanto aquelas contendo Co e Ni..






2 REVISAO DA LITERATURA

A producéo de produtos metalicos envolve, necessariamente, 0 processo
de solidificagcdo em alguma etapa de sua fabricagédo. A solidificacdo de ligas
metalicas se inicia pelo resfriamento do liquido abaixo da temperatura liquidus
da liga. Por questdes termodindmicas, o super-resfriamento constitucional,
resultante do gradiente composicional, é gerado para que ocorra o crescimento
dos aglomerados solidos no interior do liquido. Esta nucleagao pode ou nao ter
a interferéncia de fatores externos, como por exemplo, a presenca de um
substrato para reduzir a parcela de energia livre associada a formagédo da
interface sélido/liquido [18, 19, 28]. A taxa com que o calor latente é extraido e
transferido ao sistema liga/molde tem relagdo direta com os parametros térmicos
de solidificagao [velocidade da fronteira sélido/liquido (V), gradiente térmico (G)
e taxa de resfriamento (T)].

Na pratica, é usual que o vazamento do metal liquido em moldes ou
lingoteiras seja realizado a uma temperatura acima da temperatura de
transformacao liquido/sélido para que o metal possa acomodar-se a geometria
do molde antes do inicio da solidificagao [18]. A troca de calor que ocorre durante
0 processo esta intimamente ligada a rejeicdo de solutos ou solventes e causara
efeitos na morfologia de crescimento e, consequentemente, no arranjo
microestrutural do metal solidificado. A estrutura que se forma imediatamente

apos a solidificagao determinara as propriedades do produto final.

21 Correlagoes entre Microestruturas e Variaveis Térmicas de
Solidificagao

Durante a solidificagdo de uma liga monofasica é possivel verificar dois
tipos de transi¢cdes criticas que envolvem a interface sdlido/liquido. Se a
velocidade de crescimento de solidificagcdo (V) aumentar, a morfologia da
interface solido/liquido pode variar de planar > celular > dendritica > celular >
planar, conforme mostra a Figura 2.1. A primeira transicdo critica em baixos

valores de “V” (velocidade acima da velocidade critica, Vc) esta relacionada ao



limite de super-resfriamento constitucional (SRC), enquanto que a segunda (alto
“V”, velocidade acima da velocidade absoluta, Va) esta ligada ao limite de
estabilidade absoluta [28, 29]. A Figura 2.1 apresenta o ciclo completo da
variagdo morfologica da interface solido/liquido da liga Al-2%Cu em fungéo da
velocidade de crescimento (V), com gradiente térmico fixo. A magnitude deste
parametro é diretamente proporcional ao grau de refinamento da estrutura. E
importante observar que o aumento da velocidade (e da taxa de resfriamento) é
acompanhado por um refinamento gradativo da microestrutura dendritica [30]. A
curvatura da protuberancia (R) diminui com o aumento da velocidade de

crescimento (V).
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Figura 2.1 - Evolugdo morfolégica da interface S/L em fung&o da velocidade de
crescimento V [30] com gradiente térmico, G, fixo. Nivel de refinamento
microestrutural representado pela curvatura R e espacamento dendritico
primario A1. Vc é a velocidade critica de baixa velocidade e Va é a velocidade

absoluta de alta velocidade.

Com base no diagrama acima, sabe-se que a microestrutura final da liga
€ muito dependente de sua composicao e das condi¢cdes de solidificagcdo. Uma
maneira pratica e com aplicacéo direta para representar os efeitos das variaveis

térmicas sobre a microestrutura consiste em quantificar a estrutura do produto



final a partir de medidas de espacamentos intercelulares, interdendriticos e
eutéticos. Esses, por sua vez, exercem uma influéncia significativa nas
propriedades mecanicas e de corrosdo associadas as estruturas brutas de
solidificacdo. Microestruturas que apresentam pequenas ramificacbes entre
células ou dendritas sdo caracterizadas pela distribuicdo homogénea de
produtos segregados que tendem a favorecer a resisténcia mecanica [19].
Outros fatores como a morfologia, tamanho e distribuicdo de eventuais poros
também podem interferir na resisténcia mecanica do material [18].

Sabe-se que os espagamentos celulares (Ac) e dendriticos primarios (A1),
secundarios (A2) e terciarios (A3) diminuem com o aumento da velocidade de
solidificacdo (V) e da taxa de resfriamento (T). Portanto, condicbes de
solidificacdo que favorecam a obtencdo de amostras envolvendo amplas faixas
de V e T contribuem para a anélise de diferentes aspectos microestruturais.

A microestrutura tipica de uma liga hipoeutética de Al-Si solidificada por
processos convencionais de solidificagdo apresenta predominantemente
estruturas dendriticas. As fases primarias de a-Al sdo envolvidas pelo
constituinte eutético principal formado por Al (0eut) € Si (Beut), conforme a Figura
2.2, sendo os crescimentos das fases do tipo ndo-facetado e facetado,
respectivamente. Outras reacdes eutéticas secundarias e/ou terciarias podem
ocorrer devido aos teores adicionados de outros elementos presentes na liga
[31].
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Figura 2.2 - Microestrutura Optica de uma liga Al-9%Si, em peso, com regides

dendritica a-Al circundadas pelo eutético Al+Si [32].

Ji et al. [33] verificaram que a taxa de resfriamento da solidificagcdo pode
afetar a nucleagdo e o crescimento das fases contendo Fe que constituem a
microestrutura das ligas a base de Al. Além da influéncia nas fases portadoras
de Fe, caracteristicas como morfologias e dimensdes da fase rica em Al e do Si
eutético permanecem essenciais para o controle das propriedades mecanicas
finais das ligas [34-37].

As estruturas brutas de fusdo séo constituidas, de modo geral, por gréos
relativamente grosseiros e com alto nivel de segregacado [38]. As ligas de
aluminio mais utilizadas em fundi¢cao apresentam eutéticos em formas de placas
e compostos intermetalicos fragilizantes [39]. Estas particulas interrompem a
continuidade da matriz induzindo a nucleacao e crescimento de trincas quando
submetidos as solicitagbes mecanicas [31]. Com objetivo de melhorar as
propriedades, particulamente a ductilidade destas ligas, existem alguns
tratamentos tradicionais utilizados em rotas de fundigdo. Processos de
refinamento de grdo, homogeneizacao e de modificagdo promovem melhorias
microestruturais e consequentemente efeitos benéficos as propriedades
mecéanicas dos fundidos [40]. A Figura 2.3 mostra micrografias contendo
diferentes morfologias do Si eutético formadas na liga 356. Devido ao uso de

agentes modificadores de Si, as grandes placas paralelas podem ser
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transformadas (Figura 2.3.A) em estruturas fibrosas finas (Figura 2.3.B) de silicio

do eutético principal.

Figura 2.3 - Morfologias do eutético de silicio (A) sem e (B) com tratamento de

modificagdo em uma liga hipoeutética de Al-Si [41].

Por outro lado, processos que envolvem solidificacdo rapida ou
intermediaria podem promover uma melhoria significativa nas propriedades
finais da liga metalica [42]. Isto ocorre devido ao refinamento e homogeneidade
microestrutural intrinsecas do processo. Aumento da solubilidade solida de
impurezas na matriz e a formacéao de fases intermetalicas metaestaveis também
podem ser verificados. Ligas Al-Si, do tipo 380 e 319, submetidas ao processo
de conformacgéo por spray [40] podem apresentar microestruturas com matrizes
a-Al homogéneas compostas por graos equiaxiais circundados por particulas de

Si nas regides intergranulares, como pode ser visto na Figura 2.4.
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Figura 2.4 - Micrografias das ligas comerciais (A) 380 e (B) 319 conformadas por

-k

spray [40].

Jiang et al. [43] examinaram as propriedades da liga A356 produzida por
fundicdo por espuma perdida (LFC), por fundigdo por gravidade (GC) e por
fundigdo por moldagem em casca (EPSC). Foi demonstrado que os tamanhos
da fase primaria a-Al e das particulas eutéticas de Si, bem como o espagamento
secundario dendritico, A2, foram decisivos no controle das propriedades
mecanicas finais.

Diversos trabalhos foram desenvolvidos com ligas base Al-Si no sentido
de estabelecer a variacdo dos espacamentos dendriticos A em funcdo de Ve T
[44—48]. Alguns poucos trabalhos verificaram o efeito da adigdo de elementos na
evolugdo dendritica de ligas Al-Si-Fe [13, 49]. De um modo geral, a Tabela 2.1
apresenta esses estudos envolvendo as ligas solidificadas em regime transiente
de solidificacdo e as respectivas leis de crescimento dendritico derivadas. As
adicbes de Fe e Fe/ Ni na liga Al-9% Si afetaram significativamente as
microestruturas formadas. Canté e colaboradores mostraram que as ligas
modificadas obtiveram maiores espagamentos primarios e menores secundarios
quando comparadas com a liga base Al-9% Si. Leis de poténcia do tipo -2/3
caracterizaram as variagées de A2, com as velocidades de solidificagéo, V,
enquanto o expoente de -0,55 foi capaz de representar todas tendéncias para A1

e Ac.
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Tabela 2.1 — Relagdes experimentais (microestrutura-parametro de solidificagao)
para as ligas com e sem adi¢gdes de elementos corretores. Os parametros
microestruturais A1, A2 e Ac representam os espagcamentos dendriticos primario,
secundario e celular, respectivamente. Taxas de resfriamento T e velocidades

de solidificagao V correspondem aos parametros térmicos de solidificagao.

Espacamento
microestrutural ]
. Leis de T
Liga 15, ] Referéncia
5 crescimento
Parametro de
Solidificacio
} s ; i . ooc Oz et al | 2010
Al-9% Si L T [A=220T" [44]
A1-9% 8i-0.5% Fe Mvs. T [3;=358T"% Cantéetal
Al9% Si05%Fe-05%Ni  hws T =358T%" 2013[13]
: ; 3 Cruzetal, 2010
A19% Si v V| a=nvE¥ | TE EE -
Al9% $i-0.5% Fe bvs V. [2,=135V®| Cantéetal
Al9% Si05%Fe-05%Ni My V. =135V 2018[13]
Al-1%Mn-0,1%Fe devs. T de=T1T%
Olvetra et al

N e
Acvs. T 1he=S1T"| 2919 9]

Al-1%Mn-0.1%Fe-1%Ni g . e
AMvs. T M=104T"

A rota alternativa de adicdo de elementos corretores em sucatas na
obtencgao de ligas secundarias de aluminio pode amenizar o efeito prejudicial das
impurezas contidas nas ligas e matérias-primas e contribuir para ampliar o
campo de aplicagdo das mesmas. O controle do espagamento interdendritico, a
modificagdo morfolégica do Si eutético e a redugcdo do tamanho das fases
intermetalicas afetam diretamente a resisténcia mecanica e a ductilidade dessas

ligas.

2.2 Principais Intermetalicos Formados nos Sistemas Al-Fe e Al-Si-Fe

O ferro esta sempre presente nas ligas de aluminio, seja pelo uso de
ferramentas de ago durante a fabricagdo ou entdo seja por sua presenga nos

materiais utilizados na fusao [50]. Apesar desse elemento ser considerado uma
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impureza nao interessante em ligas Al-Si, visto a formagéo de sua fase deletéria
B-AlsSiFe, o ferro pode ser adicionado deliberadamente em outras ligas de
aluminio para aumentar as suas propriedades mecanicas a alta temperatura [51].
Em ligas fabricadas por fundicdo sob presséao, a adi¢gao de até 1,5 % Fe favorece
o destacamento do produto em relacédo a parede do molde [10, 22].

Em condicbes de equilibrio, a solubilidade do Fe no Al é de, no maximo
0,03%, em peso (Figura 2.5A). A fase eutética de equilibrio € o AlsFe, formada
juntamente com a fase eutética a-Al a 655 °C e na composic¢ao eutética 1,8 %Fe.
No entanto, sob elevadas taxas de resfriamento, fases Al-Fe
termodinamicamente metaestaveis podem ser formadas por apresentarem
menores valores de super-resfriamento, como por exemplo a fase fibrosa AlsFe.
A Figura 2.5B mostra a presenga do composto intermetalico AlsFe nas regides
interdendriticas de uma liga de Al-1,5%Fe fundida em molde de areia [52]. Com
resfriamento mais intenso (T > 1 °C/s), esse eutético pode ser substituido pelo
eutético metaestavel Al-AlsFe com 2,8%p de ferro [50].

Os resultados obtidos por Goulart [35], com a solidificagao de ligas Al-0,5,
1,0 e 1,5 %Fe em condi¢des transientes, mostraram que o intermetalico AlsFe
prevalece para velocidades da isoterma liquidus, VL, e taxa de resfriamento, T,
acima de 0,7 mm/s e 1,5 K/s, respectivamente. A coexisténcia das fases AlsFe e
AlsFe na mistura eutética deu-se para VL < 0,7 mm/s ou TL< 1,5 K/s. Como as
propriedades mecanicas sao afetadas pelo tipo e distribuicido das fases
intermetalicas presentes nas ligas Al-Fe, o uso desta informacgao pode ser util
para otimizagao de processos de fundigio.

Canté et al. [48] demonstraram que a adi¢cao de 1% de Ni, em peso, a liga
Al-1%Fe permitiu o crescimento de particulas AlsFeNi em forma de bastbes em
concordancia com a fase AlsFe. O Ni induziu a formacgao desses intermetalicos
ternarios, reduzindo os efeitos prejudiciais do Fe. Como resultado, a liga ternaria
Al-Fe-Ni se apresentou mais resistente que a liga binaria Al-Fe.
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Figura 2.5 - (A) Diagrama de equilibrio parcial do sistema Al-Fe [32] e (B)
precipitados AlsFe formados nas regides interdendriticas [52].

Nas industrias de fundicdo, uma grande parcela das ligas utilizadas

corresponde as ligas Al-Si, devido, principalmente, as suas caracteristicas de

alta fluidez e baixo custo. O silicio, quando adicionado ao aluminio, reduz a

densidade da liga [53] e garante elevada dureza em uma matriz ductil. O sistema

binario Al-Si apresenta um eutético simples, formado em torno de 12,6% de Si,

em peso, a 577 °C, conforme mostra diagrama da Figura 2.6.
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Figura 2.6 - Diagrama de fases em equilibrio do sistema Al-Si [32].

A modificacdo de ligas Al-Si é uma pratica comum na tentativa de

melhorar suas propriedades mecanicas. Adi¢goes de estréncio (Sr), por exemplo,
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a liga A356 promovem um aumento na ductilidade até teores de 60 ppm deste
elemento devido as modificagcbes na morfologia do eutético. A presenga de Mg
nesta liga como elemento de liga, por sua vez, altera a morfologia de crescimento
das particulas de Si eutético nas regides interdendriticas e induz a formacéao de
intermetalicos [54].

Estudos [41] prévios revelam que a liga Al-Si 380 solidificada sob
diferentes condi¢des apresenta a formagao da fase a, AlsSiFez, em forma de
escrita chinesa (Figura 2.7A), a frente das dentritas de a-Al, para T < 0,2 K/s ou
nas regides interdendriticas, para T > 6 K/s. Esta fase dificulta a propagacéo de
trincas devido a complexidade de sua morfologia. De acordo com Hatch [55],
duas fases ternarias do sistema Al-Si-Fe podem estar em equilibrio com o Al: a
fase a, AlsSiFe2 e a fase 3, AlsSiFe. Outras fases podem também ser formadas
devido aos altos teores de silicio (> 14%), a fase AlsSi2Fe; e de ferro (> 2%), fase
AlSisFe. A morfologia e o tamanho das fases ricas em Fe nas ligas de Al
dependem, portanto, da composig¢do da liga e das condigbes de solidificagéo
[40]. Ao trabalhar com ligas secundarias de Al-Si deve-se levar em conta,
portanto, os teores de Fe presentes no sistema, além das condicbes de
resfriamento.

Gorny e colaboradores [56] realizaram uma revisdo experimental do
sistema Al-Si-Fe e suas relacdes com as fases formadas durante a solidificacao
sob diferentes condigdes. Avaliou-se as influéncias composicionais: teores de Si
(2-12,6%) e Fe (0,05-0,5%); e térmicas de solidificacao: taxas de resfriamento
(0,1; 1; 5 e 50 K/s). A partir de uma fase primitiva 8-AlisFes, duas fases
intermetalicas foram observadas na microestrutura final: a-AlsSiFe2 (hexagonal)
e a-AlgFe2Siz2 (monoclinica). Para todas as condi¢gdes de solidificacdo, a fase
AlsSiFe2 foi formada. A reacdo peritética pode ocorrer para determinadas
condicdes acima das taxas de resfriamento, onde a fase AlsFe2Si2 foi observada
na estrutura solidificada.

As particulas da fase B, AlsSiFe, apresentam um efeito prejudicial nas
propriedades mecanicas das ligas. As placas/ agulhas tipicas da fase deletéria
sao formadas e responsaveis por acumular tensdées na microestrutura em

condigdes de solicitagdo mecanica [57] além de aumentar a porosidade em ligas
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de aluminio fundidas [22, 58, 59]. A Figura 2.7B mostra micrografias em MEV de
placas B-AlSiFe presentes em uma liga Al-7%Si-1%Fe [52].

/4

. ii -— lé}v’m :
1 NG 7 ~4 cBKU XeRO 14mm

Figura 2.7 - Detalhes das morfologias das fases AlSiFe: (A) a-AlsSiFe2 em escrita
chinesa [60] e (B) placas da fase B-AlsSiFe [52].

A fim de amenizar os efeitos das fases [-deletérias, algumas técnicas
contribuem para modificar as morfologias dos intermetalicos formados.
Alternativas, como dito anteriormente, consistem em aplicar uma alta taxa de
resfriamento durante a solidificagéo da liga [56] ou entdo, adicionar elementos
que estabilizem a fase a-AlsSiFe, tais como, cromo (Cr), vanadio (V), cobalto
(Co) e manganés (Mn) [61]. Trabalhos da literatura demonstraram que com a
adicao de 0,83 %p de Mn na liga 319 contendo 0,5 %p de Fe, as fases p-AlSiFe
foram neutralizadas e substituidas pelas fases a-Al1s(Fe, Mn)3Si2 formadas com
duas morfologias distintas: poliedral e escrita chinesa [62]. As fases primarias
apresentam formas poliedrais enquanto as do tipo escrita chinesa foram
formadas apenas no final da solidificacao [63].

Malavazi [32] verificou que as propriedades mecanicas também sao
significativamente afetadas pela adicdo de Mn. Adigbes crescentes deste
elemento (0,1; 0,4; e 0,7 %p Mn) na liga Al-9%Si-0,8%Fe contribuem para
aumentos nos limites de resisténcia a tragdo e redugcdo do alongamento quando
comparados com a mesma liga sem a presencga de Mn. Este elemento induz o
crescimento de intermetalicos quaternarios com diferentes morfologias e

distribuigdes, tornando-se uma fase com efeitos menos prejudiciais.
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Um trabalho recente [64] avaliou que pequenas adigdes de cromo (0,25 e
0,40% Cr) afetam as varidveis de solidificacdo, elevando as taxas de
resfriamento das ligas Al-3% e 7%Si-Fe. O refinamento microestrutural
resultante promove uma melhoria nas propriedades mecanicas, como dureza e
resisténcia a tracdo, das ligas com mesmo teor de Si. Maiores resisténcias ao
desgaste foram verificadas para estruturas mais refinadas. A formacgédo dos
compostos a-Al(Fe, Si)Cr inibiram os efeitos deletérios da fase Al-Fe-Si.

A Tabela 2.2 mostra um resumo dos principais intermetalicos formados
nas ligas Al-Si-Fe com e sem modificacdo considerando diversos trabalhos da

literatura.

Tabela 2.2 — Resumo de diversas ligas e intermetalicos formados que mitigaram

os efeitos deletérios do Fe.

Liga Processamento Intermetilicos = Morfologias | Referéncia
Al-Si-Fe-Cr Solidificagdo Direcional a-Al(Fe, Si)Cr  Escrita chinesa R20 SQS;) [ezt (;1]1"
AlLSi-Cu-Fe-Mn Atomizagao a-Al(Fe, Mn)Si Poligonal Otani et al,
’ 2019 [62]
Hwang and
ALSi-Cu-Fe-Mn Moldes de Areia a-All;(Fe,Mn)sSi,  Escrita chinesa  Kaufman,
2008 [64]

2.3 Sucatas Industriais de Al

Embora o presente Doutorado tenha foco na solidificagdo e controle
microestrutural de ligas base Al-Si contaminadas com Fe e modificadas com
elementos estratégicos, vale a pena destacar a importancia desse tema no
sentido de desenvolver novas sucatas para abastecer o setor de Al secundario.
Esta subsecao é dedicada, portanto, ao maior entendimento do setor de sucatas
de Al

As composi¢cdes médias em porcentagem em peso para varias formas de
sucatas podem ser encontradas nas 'informacgdes suplementares' de Gaustad et
al. [6]. De acordo com esta notagdo, as sucatas podem ser classificadas

conforme a quantidade de elementos de liga presentes em sua composigao.
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Algumas sucatas automotivas, por exemplo, possuem grandes quantidades de
elementos de ligas, como os fundidos misturados (0,9% Fe /2,6% Cu/0,9% Zn),
residuos automotivos (0,9% Fe / 2,6% Cu/0,9% Zn) e radiadores de automoveis
(0,6% Fe / 30,0% Cu). Outras sucatas, por sua vez, apresentam baixos teores
de liga, como as ligas extrudadas de aluminio (0,4% Fe / 0,15% Cu/ 0,2% Zn).
Outras sucatas industriais tais como as embalagens de latas de bebidas (0,4%
Fe / 0,15% Cu / 0,04% Zn) e as folhas de aluminio (0,6% Fe / 0,6% Cu / 0,3%
Zn) apresentam também baixos teores de elementos de liga. Além disso, sucatas
provenientes do setor de construgcdo, como tapumes de edificio, podem conter
0,45% de Fe; 0,15% de Cu e 0,15% de Zn. Considerando que Cu, Fe e Zn sao
as principais impurezas encontradas nas sucatas para Al-Si secundario, um
aspecto importante que precisa ser levado em conta apds analise dos dados
fornecidos acima, é, que, além da presenca deletéria das fases contendo Fe, os
efeitos das fases contendo Cu e Zn nas propriedades mecanicas finais devem
ser considerados.

O processo de produgao do Aluminio (Al) pode ser operado através de
dois sistemas distintos: Al primario ou secundario. Devido a escassez de minério
de bauxita, a reciclagem de produtos de Al tornou-se uma iniciativa sustentavel
promissora [12, 65]. A China ndo é apenas o maior consumidor de Al, mas
também o pais com a maior estrutura produtiva desse minério. Para os
pesquisadores, a era da reciclagem comegou em 2020 e suas projegdes revelam
que, a partir de 2050, a capacidade de producdo e armazenamento do Al
secundario sera superior a do Al primario [66].

De acordo com os dados de um relatério recente do Instituto Internacional
de Aluminio [2], o crescimento da demanda de aluminio na proxima década
atingira o pico de 119,5 milhdes de toneladas. As politicas de descarbonizagéo
e a adogdo de energias renovaveis e veiculos elétricos sdo grandes
oportunidades para a industria do Al [3, 67, 68]. Cerca de 75% do aumento da
demanda absoluta por Al vira dos setores de Transportes (35%), Elétrico (16%),
Construgao (14%) e Embalagens (10%), conforme mostra a Figura 2.8.
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Figura 2.8 - Consumo de produtos semi-acabados de Al por setor, 2020 vs. 2030

[2].

O aluminio e suas ligas podem ser reciclado varias vezes sem perda de
propriedades. Em 2019, a industria do Al produziu um total de 33 milhdes de
toneladas de Al reciclado. Cerca de 61%, desse volume, s&o resultados de
produtos pds-consumo como latas de Al e componentes de veiculos em fim de
vida [1]. A Tabela 2.3 apresenta a disponibilidade global de sucatas pods-
consumo por setores. Pecgas fundidas de veiculos e latas de bebidas em fim de

vida continuam a ser algumas das maiores fontes até 2050.
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Tabela 2.3 - Mapeamento da disponibilidade global de sucatas a base de Al pés-

consumo por setores em 1.000 toneladas [1].

Liga Fonte 2000 2019 2050
Construcao 197 670, 2493
Automotiva 141 434| 2473
Aeroespacial 29 70 219
Transporte 267 488 904

Forjadas |Latas de bebida 1973 4067, 7519
Folhas 291 1272| 1915
Magquinas/ Equipamentos 105 341 1815
Elétrico 121 274/ 1414
Bens-de-consumo duraveis 257 768 4309
Construcao 373 248813832
Automotiva 112 383 1662
Aeroespacial 11 30 95

Extrudadas | Transporte 251 480, 1423
Maquinas/ Equipamentos 101 277 1033
Elétrico 77 246, 2303
Bens-de-consumo duraveis 138 422 1516
Construcao 23 60 156
Automotiva 1329| 4065| 8129
Aeroespacial 3 11 33

Fundidas |Transporte 110 344 2013
Maquinas/ Equipamentos 93 223 702
Elétrico 106 184 335
Bens-de-consumo duraveis 119 383, 1800
Construgao 3 7 13
Automotiva 17 105 537

Outros Transporte . 22 43 116
Maquinas/ Equipamentos 4 7 6
Cabos 433 1024 2857
Bens-de-consumo durédveis 2 4 9

Total 7.000 20.000 64.000

O Brasil compde os cinco mercados-chaves em reciclagem de latas de
aluminio, ao lado da China, Europa, Japao e EUA. Juntos, representam
aproximadamente 70% do mercado global de latas de aluminio, 70% do mercado
de garrafas PET e 50% do mercado global de recipientes de vidro. Um recente
estudo [3] analisou a circularidade (economia circular) desses trés materiais para
bebidas — aluminio, vidro e plastico. Os dados mostram que hoje mais de 70%

do material usado em latas de aluminio é reciclado em novos produtos. Enquanto
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que as garrafas de vidro (34%) e plastico (40%) acabam em aterros sanitarios
devido a baixa taxa de reciclagem.

No Brasil, o programa de reciclagem foi iniciado em 1991 e envolve
governo, sociedade e iniciativa privada, com um viés socio-econbémico e
ambiental. Em 2021, 98,7% das latas de aluminio para bebidas foram recicladas
[69]. O setor mantém o indice de reciclagem acima de 95% nos ultimos 10 anos,
evitando a emissao de 16 milhdes de toneladas de gases de efeito estufa e o
consumo em até 70% de energia elétrica ao longo de todo ciclo de vida da lata
de bebida [69].

A producgéo de Al corresponde a 15% de toda a emissdo de gases de
efeito estufa (GEE) no setor industrial. Isso representa aproximadamente 3% da
emissao de GEE mundial [68]. Segundo as exigéncias da Agencia Internacional
de Energia [1], as industrias de aluminio deverado reduzir as emissdes globais de
GEE em 80% até 2050. A Figura 2.9 apresenta uma proposta para atender as
necessidades sustentaveis (reduzir as emissdes de GEE) frente a crescente

demanda por produtos de Al.

Porcentagem, %
[
|
|
|
[

Uso de Aluminio wi. Emissiode GEE

Figura 2.9 - Previsdo do uso de aluminio e emissdo de GEE (CO2) em
concordancia com diretrizes da Agencia Internacional de Energia [1].
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2.3.1. Processos de Fusao em operagoes de reciclagem

A reciclagem de materiais consiste em um conjunto de técnicas e
processos industriais que permitem a reutilizagao do produto descartado. O fluxo
basico de operagdes industriais das sucatas de Al esta descrito na Figura 2.10.
Apds o descarte, as centrais de reciclagem preparam e comercializam as
sucatas para as industrias de fundicao [70]. Elas por sua vez, transformam este
material e o inserem no mercado sob a forma de ligas normalizadas. O Al
reciclado € um produto de varias formas de sucata, como novas sobras de
producado, escorias ou mesmo produtos de Al em fim de vida obsoletos. A
composicao quimica final do material determinara em qual setor da industria ele
sera reutilizado [12, 71].

O custo de producédo do aluminio secundario é elevado e esta relacionado
a fatores como, principalmente, logistica, disponibilidade e qualidade das
mateérias-primas. O produto derivado é tdo competitivo quanto o produto obtido
pelo método convencional do aluminio primario e alcanca 37% dos niveis de
reciclagem no Brasil [72]. A economia de energia elétrica com a reciclagem € da
ordem de 95% quando comparado a produg¢ao de aluminio primario por refino

eletrolitico.
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PREFARACAD
PRENSAGEM

ADICAD DE
FUNDENTES

Simcata Al

FRODUTOS

RESIDUOS I

ALUMINIO
METALICO

DESINTEGRACAD

(ESCORIAS)

F

DUTROS MATERLAIS I TRATAMENTO MERCADD |
DAS ESCORIAS

| ATERRD INDUSTRIAL OXIDOS DE
o ALUMINIO
| RECUPERACAO SAL r_

Figura 2.10 - Fluxo de operagdes industriais do aluminio secundario [70].
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A fundigdo € um processo critico na reciclagem de ligas de Al e esta
operagao exige um controle rigido de processo. Durante a fusdo, reagdes
quimicas ocorrem entre os possiveis combustiveis utilizados nos fornos de fusao
e o metal fundido. O contato oxidante com a atmosfera do forno promove a
formagao de uma camada espessa de 6xido de aluminio (Al203), escéria, acima
de 700 °C e representa uma perda efetiva de matéria-prima, dependente do tipo
de combustivel [73]. Dois fatores que afetam a oxidacdo do aluminio metalico
sao a temperatura e a area especifica. Maiores perdas ocorrem quanto menores
forem as espessuras das sucatas [74]. Estudos revelam o efeito da temperatura
do banho durante a aplicagao de fluxos escorificantes. O refino das ligas fundidas
de Al tornou-se eficaz para tratamentos em torno de 740 °C [75]. Os
procedimentos de escorificacdo a massa fundida otimizam o processo de
separacao metal/escoria e melhoram o rendimento obtido na reciclagem de Al
[76].

Os fornos mais utilizados na reciclagem sao do tipo rotativos e
apresentam vantagens na transferéncia térmica do banho metalico por condugéo
as paredes do forno, melhorando o rendimento térmico [74]. O uso de fluxo
salino, de 30 a 40%, em peso da carga total do forno, € necessario para prevenir
excessivas perdas e atuar como agente nucleante do metal liquido. Novas
tecnologias foram implementadas a fim de alcangar melhores desempenhos e
produtividade.

Fornos rotativos com melhores rendimentos apresentam novos sistemas
de controles de queima e chama [77], outros utilizam combustiveis mais leves
(GLP ou GNV). Ambas as variaveis, ambiente e tipo de fonte de energia que
alimentam o forno, afetam no processo de reciclagem e devem ser considerados.
De acordo com as informacdes obtidas do processo industrial, o rendimento
maximo na reciclagem de latas de Al a partir de fornos a combustao ar/carvao
(55%) € superior aos que utilizam ar/6leo ou gas (60%) [76, 78]. No Brasil, foi
desenvolvido um forno com tocha a plasma que permite maior eficiéncia e aporte
térmico, projetado para recuperar o aluminio agregado aos materiais

multicamadas e as escorias [78].
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Outra alternativa para a reciclagem do aluminio € o uso de fornos elétricos
a inducao. Essa alternativa é considerada uma fonte “limpa” com pouca emissao
de gases resultantes da queima de combustiveis e dos seus impactos sobre a
atmosfera [76]. Esse equipamento destaca-se por reduzir as contaminacgdes por
impurezas no metal fundido e consequentemente, melhoria na qualidade do
produto final. A homogeizagao das ligas produzidas é mais eficiente devido ao
efeito eletromagnético presente. Valentim e Oliveira [79] verificaram altos indices
de recuperagao dos materiais fundidos em um forno elétrico a indugéao, de 88,6%
a 96,5%. O rendimento do processo depende do tipo de sucata empregado na
fusao.

Estudos [76] avaliaram a qualidade metalurgica do Al recuperado obtido
por duas diferentes vias. O material reciclado a partir de fornos elétricos a
inducéo apresentou melhores rendimentos em comparagdo com a qualidade e
quantidade do aluminio recuperado em fornos a combustdo (método
convencional industrial). Essa sucata entdo podera ser reinserida no ciclo
produtivo, como, por exemplo, no setor de embalagens, mediante a pequenos
ajustes composicionais. Todavia, em aplicagcbes que exigem um melhor
desempenho mecanico (setores de transporte e construgéo civil), deve-se evitar
a presenga excessiva de Fe contida nas ligas secundarias devido aos efeitos
prejudiciais nas propriedades do produto final [33]. As técnicas de remogao de
Fe do banho metalico ndo sdo economicamente viaveis, limitando o uso de ligas
recicladas ao setor de fundicdo [71][19]. No entanto, uma possivel alternativa
para mitigar os efeitos nocivos seria modificar a morfologia e a natureza das

particulas ricas em Fe alterando a composi¢ao quimica das ligas.

2.4 Uso de Elementos Corretores e Efeitos Decorrentes

Pequenas quantidades de elementos de ligas sao intencionalmente
adicionadas a um metal com intuito de melhorar as propriedades dos materiais
secundarios. Entretanto, essas modificagbes podem contribuir para a formacgao
de oxidos nao desejaveis, afetando diretamente os comportamentos finais das

pecas. Em geral, as sucatas de Al possuem diversos elementos presentes em
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suas composigdes, tais como Fe, Cu, Zn, Mn e em menor propor¢ao Ni, Cr, Pb,
Lie Ti[67]. De acordo com Carvalho [80], a presenca do Mn tem um efeito neutro
na taxa e na formacgao de 6xidos. Em contrapartida, minimas adicées, em ppm,
de Pb e Li podem causar aumento significativo de 6xidos. Teores inferiores a
0,04 %p de Ti, por sua vez, atuam como refinador de grdo, promovendo a
formacao de estruturas finas e homogéneas [81]. Estudos revelam que as tintas
utilizadas nos corpos das latas para bebidas prejudicam a reciclagem dessas
ligas por conter Ti em sua composicao. Tratamentos prévios para remogao da
pigmentagao tornam o processo de recuperagédo 15% mais eficiente.
Modificagbes de sucatas Al-Si com Cr parecem afetar diretamente a
resisténcia mecanica da liga. Adigdes de até 1 %p de Cr a liga Al-7%Si-0,3%Mg
proporcionam melhorias na resisténcia a tragdo e no alongamento especifico,
conforme a Figura 2.11. A combinagdo de Cr e Mn adicionados as ligas
secundarias de Al pode contribuir positivamente para formagdo de particulas
mais ducteis na matriz [10]. Entretanto, em teores elevados, o combinado reduz
a fluidez da liga. Rooy [82] propde que as quantidades de Mn ndo excedam a

metade do teor de Fe da liga.
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Figura 2.11.- Evolugéo do efeito do Cr no (A) limite de resisténcia a tragao e no
(B) alongamento especifico da liga Al-7%Si-0,3%Mg [83].

Pouco se sabe sobre os efeitos do Co e Ni nas ligas recuperadas. Sha et.
al. [25] verificaram que as adigdes de Co sdo mais eficazes que as adigbes de

Mn, devido a presenca de menores fragbes de fases deletérias de Fe nas ligas
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modificadas. Além de atuar como neutralizante, o Co auxilia na resisténcia
mecanica de ligas Al-Si submetidas a altas temperaturas. Trabalhos prévios
revelaram que adigcbes de Ni também contribuem para melhoria nas
propriedades mecanicas de ligas Al-Si-Fe. Neste caso, amostras de ligas Al-Si-
Fe-Ni apresentaram limites de resisténcia a tragdo superiores aqueles de ligas
Al-Si-Fe sem adigao de Ni solidificadas nas mesmas condicdes [13].

O Ni pode melhorar a ductilidade das ligas Al-Si, agindo como um corretor
de Fe [84]. Paraisso, ele modifica uma das formas deletérias das fases contendo
Fe (plaquetas e agulhas) em um tipo menos prejudicial (escrita chinesa),
conforme mostrado na Figura 2.12[84].

Figura 2.12 - Adigbes de (A) 0,5%, (B) 1% e (C) 1,5%, em peso, de corretor de
Fe (liga AlNi20), modificando a microestrutura da liga Al-7%Si-0,3%Mg [84].

O Co é geralmente considerado como o elemento que pode nao apenas
neutralizar o efeito do Fe, mas também promover as propriedades mecanicas de
alta temperatura das ligas de Al-Si. Ele tem acdo semelhante ao Mn, porém é
considerado um melhor inibidor que este, pois ndo combina com Si, formando
menor fragao de fases deletérias contendo Fe [25]. Em ligas hipereutéticas Al-Si
contaminadas com Fe, as morfologias dos intermetalicos formados de Al-Si-Cu-
Ni-Fe-(xCo) foram demonstradas como sendo associadas com os diferentes
teores de Co (Figura 2.13). As morfologias podem variar desde fases agulhadas
longas, B-Als(Fe, Ni)Si, até fases do tipo escrita chinesa, granulares ou placas

mais complexas, a-Alis(Fe, Co, Ni)sSi2, a medida que o teor de Co aumenta. As
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microestruturas, via MEV, da liga Al-20Si-2Cu-1Ni-0,7Fe em peso podem ser

verificadas em detalhes na Figura 2.13.

Figura 2.13 - Efeito das adi¢des de (A) 0%, (B) 0,7%, (C) 0,91% e (D) 1,05% de
Co nas morfologias dos compostos formados em ligas hipereutéticas Al-Si [25].

2.5 Efeitos de Cu e Zn nas ligas de Al-Si

Considerando que muitas das sucatas de interesse industrial contém
teores apreciaveis de Zn e Cu torna-se importante entender os efeitos destes
elementos nas ligas Al-Si.
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A Figura 2.14 apresenta a variagdo da solubilidade em funcdo da
temperatura para alguns elementos de liga no aluminio. De uma forma geral, o
Al apresenta pequena solubilidade a esses solutos em temperatura ambiente,
exceto para Mg e Zn [85]. Como consequéncia, de modo geral, 0 mecanismo de
endurecimento por solugdo solida € pouco efetivo comparado ao aporte por
precipitacdo nestas ligas. Para o Cu e Si, as solubilidades maximas no aluminio
sdo de respectivamente 5,7% e 1,5% em peso [23]. A adigdo de Cu promove a
formacao do intermetalico Al2Cu e de solugéo sdlida na matriz a-Al, elevando a
resisténcia mecanica da fase a-Al [86]. A contribuigdo do Zn por sua vez, ocorre
principalmente pela presenca de solucbdes sodlidas a-Al e n-Zn, sendo a
solubilidade maxima do Zn em aluminio de 82% a 382°C [23]. A adi¢ao deste

elemento favorece a resisténcia mecanica e a corrosdo da liga metalica [87].
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Figura 2.14 — Limites de solubilidade dos elementos em solugao no Al [85].

Conforme mostra a Figura 2.14, o Cu, Mg e Zn apresentam elevada
solubilidade no Al em altas temperaturas. Isso reflete o potencial dessas ligas
para operagdes de tratamentos térmicos de endurecimento por precipitagdo. O
endurecimento via tratamento térmico de solubilizacido e precipitacdo é o
mecanismo responsavel por favorecer altas resisténcias mecanicas nas ligas de
aluminio [88]. As ligas fundidas sao, frequentemente, submetidas a tratamentos

térmicos e, portanto, apresentam maior tolerdncia a impureza quando
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comparadas com as ligas forjadas. A Tabela 2.4 mostra a influéncia de alguns

elementos de liga nas ligas fundidas de aluminio [68].

Tabela 2.4 — Influéncia dos elementos de liga nas ligas fundidas de aluminio
[68].

Impurezas | Efeitos na liga e processamento
Cu Reduz resisténcia a corrosao e
soldabilidade
Fe Forma fases deletérias
Zn Promove a oxidacao do liquido

As adigdes tipicas de Cu, sdo da ordem de 0,8% a 4,0% em peso, €
afetam tanto a estrutura eutética quanto os precipitados de Si nas ligas Al-Si [86,
88]. O Cu é o elemento de liga que apresenta o maior poder endurecedor nessas
ligas [88]. O Cu e o Si apresentam, respectivamente, solubilidade mutua maxima
de 4,5% e 1,1% no aluminio na temperatura eutética a 525°C [23]. Por isso, no
sistema Al-Si-Cu, espera-se a formacgao da fase primaria a-Al, seguida da reagao
eutética binaria univariante de a-Al e Si, e por fim, a reagao eutética ternaria
invariante de a-Al, Al2Cu e Si [89].

Donadoni e coautores [46] analisaram as adi¢gdes de 3,0 e 4,5%p de
cobre, em ligas de Al-11%Si. Ap6s a solidificagdo das ligas em condigbes fora
do equilibrio, as microestruturas resultantes foram constituidas por uma matriz
de a-Al envolvida pelos microconstituintes euteticos binario a-Al + Si (regido 1) e
ternario de a-Al + Al2Cu + Si (regido 2), conforme Figura 2.15. O aumento do teor
de Cu (~50%), induziu a formacéo de euteticos mais refinados. Nesse trabalho
também se constatou uma mudanga morfolégica do Si, a partir de variagdes na
taxa de resfriamento para ambas as ligas Al-11%Si-3,0 e 4,5%Cu. As agulhas
de Si formadas em baixas taxas de resfriamento (4,6 e 5,7°C/s) foram
substituidas por geometrias arredondadas (particulas poliedrais) para condi¢des
de maiores taxas (14,4 e 20,8°C/s). Ao trabalhar com as ligas Al-10%Si-4, 6 e
10%Cu, os autores notaram também que os aumentos nas adi¢cdes de Cu

influenciaram no aumento da fragao de particulas poliedrais de Si [86].
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Figura 2.15 — Micrografias das ligas (A) Al-11%Si-3,0%Cu e (B) Al-11%Si-
3,0%Cu na condigdo solidificada. Os eutéticos binario (regidao 1) e ternario
(regido 2) estao indicados por setas e ambos envoltos pela matriz a-Al. A fase

mais escura representa Al2Cu e os pequenos pontos cinzas, as fases de Si [46].

A grande vantagem do uso de Cu nas ligas Al-Si, além do seu baixo custo,
€ o0 acentuado efeito sobre as propriedades mecanicas. A Tabela 2.5 e a Figura
2.16 demonstram estes efeitos por meio do limite de resisténcia a tracao, limite
de escoamento, alongamento e dureza das diversas ligas Al-Si no estado bruto
de fusao [23, 90]. Adigbes da ordem de 3,5%Cu, refletem ganhos de 40% nos
valores de limites de resisténcia e escoamento, e de 25% para os valores de
dureza. Em contrapartida, uma drastica redu¢ao na ductilidade para adigoes
acima de 1%Cu pode ser verificada. Basak et al. [12] constataram que a adi¢ao
de Cu pode aumentar a resisténcia mecéanica sem alteragéo significativa da
ductilidade para uma liga com alto teor de Fe: Al-6%Si-2%Fe (% em peso). A
adicao de 2%, em peso, de Cu nao neutraliza a fase 3, mas estabiliza a fase
Al2Cu.
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Tabela 2.5 — Propriedades mecanicas de ligas Al-Si sem e com a presencga de

Cu [88].
Limite de Limite de
. PP Alongamento| Dureza
Liga Processo| Resisténcia | escoamento (%) (HB)
(MPa) (MPa)

A356 (7%Si) Coquilha 170 90 5 60
A319 (6%Si e 3 a 4%Cu)| Coquilha 210 130 2 85
AlSi10Mg Coquilha 180 90 5 65
A333 (9%Si e 3 a 4%Cu)| Coquilha 230 130 2 90
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Figura 2.16 - Efeito das adigdes de 0 a 10%Cu nos limites de resisténcia a tragcao

e alongamento das ligas de Al com 0 a 10%Si [88].

O Zn é geralmente considerado um elemento aceitavel em muitas ligas

oriunda de sucatas. E bastante neutro em pequenas concentragdes e, de modo

geral, ndo melhora nem diminui as propriedades de uma liga. O principal

mecanismo de endurecimento para as ligas Al-Si-Zn é a supersaturagao de Zn.

Autores constataram em seus estudos que o aumento na quantidade de Zn,

elevou a microdureza Vickers na matriz a-Al [47]. Em outros trabalhos, o Zn

normalmente melhora a resposta de endurecimento por precipitacdo, embora

juntamente com uma perda na resisténcia a corrosdo devido a precipitagdo de

fases nos contornos de grao [68].
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Kakitani e coautores [47] estudaram diversas ligas do sistema Al-Si-Zn
(Al-7%Si-10, 15 e 20%Zn, Al-9%Si-10, 15 e 20%Zn), a partir de solidificacdes
sob amplas faixas de resfriamento. Apesar dos solutos Si e Zn, foram verificados
teores de Fe presentes na liga. E por sua vez, esses elementos compuseram as
fases das microestruturas resultantes das ligas. A micrografia tipica na Figura
2.17 mostra as dendritas da fase primaria a-Al circundadas por Si e o
intermetalico do tipo-AlSiFe nas regides interdendriticas. O aumento do teor de
Zn nas ligas resultou em um aumento gradativo de solugao sélida supersaturada.
Essa condicdo esta relacionada com as condi¢des transientes de solidificagcao.
Nas ligas Al-Si-Zn-Fe [91], a solubilidade maxima de Zn nos intermetalicos do
tipo AISiFe foi de 8,8% em massa; enquanto que para as ligas de Zn-Al-Si-Fe

[92] foram alcangados valores da ordem de 14,7% em massa de Zn.

Intermetalico
tipa AlFeSi

Si eutético
10 pm

Figura 2.17 Microestrutura da liga Al-7%Si-20%Zn solidificada fora do equilibrio
com destaque para as fases Si e AlSiFe nas regides interdendriticas em relagéo
a matriz a-Al [93].

2.6 Corrosao de ligas Al-Si

A adicdo de elementos de liga € uma maneira eficaz de melhorar e
controlar as propriedades das ligas de Al. Quando mantidos em uma solugéo
sélida, alguns elementos de liga aumentam a resisténcia a corrosédo [94—-96]. Isso
ocorre porque os precipitados (ndo dissolvidos) podem atuar como catodos para
a corrosao preferencial da matriz a-Al [97]. Em ligas de Al, impurezas como Fe
e Si estabelecem fases catddicas em relagdo a matriz a-Al, cuja forma, tamanho

e distribuicdo afetam e prejudicam as propriedades de corroséo da fase a-Al [98,
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99]. A perda local na passividade ocorre nas proximidades das segundas fases,
e induz a corroséao localizada ao longo das interfaces entre as fases. Foi relatado
que as caracteristicas estruturais do filme passivo e a gravidade do ataque de
corrosdo podem ser influenciadas por (i) a composicdo quimica das ligas
expostas, (ii)) a presenca e distribuicdo de micro-defeitos, macro-defeitos, e
segundas fases, e (iii) a concentracao do eletrélito [98—100].

O Al e suas ligas expostas a ambientes agressivos, especialmente
aqueles contendo ions cloreto (Cl-), sdo sensiveis a corrosao por pites [101]. Os
efeitos da adicao de Ni as ligas Al-Si imersas na solu¢ao de NaCl foram avaliados
em alguns estudos anteriores [102-106]. Ligas hipereutéticas Al-Si-Fe-Cu-Zn
contendo Ni ou Ni/Cr foram avaliadas e comparadas através de experimentos de
perda de peso em eletrdlito de NaCl a 3,5% em peso [102]. Maiores valores de
perda de espessura nos primeiros trés dias de exposicdo foram associados a
liga contendo Ni. No entanto, a medida que o tempo decorrido aumentou (>3
dias), a taxa de corrosdo diminuiu consideravelmente. Apds o teste de corroséao,
foram conduzidas investigagdes de microscopia eletronica de varredura (MEV)
e espectroscopia de raios X de dispersdo de energia (EDS). Uma camada de
produtos de corrosdo de 6xido de Al e hidréxido foi formada na superficie.
Embora resultados interessantes tenham sido fornecidos, apds a conclusao do
teste, nenhuma estratégia foi desenvolvida para eliminar produtos de corrosao
e, como resultado, analisar os danos de corrosao que ocorreram na superficie
da liga de Al.

Hossain et al. [103] avaliaram a resisténcia a corrosdo da liga Al-6Si-
0,5Mg modificada com 2% em peso de Ni em NaCl 0,1 M. Verificou-se que a
densidade de corrente de corrosao (icorr) € a taxa de corrosao foram reduzidas
em relagéo a liga ndo modificada, avaliada a partir dos testes de resisténcia de
polarizagao linear e polarizagao potenciodinadmica. A adicdo de Ni a liga Al-6Si-
0,5Mg alterou o potencial de circuito aberto (OCP) no estado estacionario,
potencial de corroséo (Ecorr) € potencial de corrosao por pite (Epit) para valores
de potencial mais positivos. Em contraste, a adi¢ao de Co até 0,5% em peso as

ligas Al-Si-Fe em solugédo de HCI contribuiu para um aumento na resisténcia a
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corrosdo em ambas as condigbes testadas: corpos de prova fundidos e
endurecidos por envelhecimento [104].

Mirzaee-Moghadam et al. [105] doparam a liga eutética Al-Si com
diferentes teores de Ni (0,8%, 2%, 2,6% e 3,5% em peso%) para investigar as
propriedades de corrosdo para amostras submetidas a solugdo de NaCl a 3,5%
em peso. A presenca de compostos intermetalicos contendo Ni diminuiu a taxa
de corrosao em 60%. No entanto, o potencial de repassivagao foi maior na
amostra contendo 2,6% de Ni, indicando que os micropits repassivaram mais
facilmente devido as adigbes de Ni. Arthanari e coautores [106] investigaram o
comportamento de corrosdo de ligas de Al-Si-Ni fundidas sob alta pressao (Al-
3%Si-1%Ni e Al-3%Si-3%Ni) em solugdo de NaCl a 3,5% em peso. A menor
fragdo de fase AlsNi foi responsavel pela maior resisténcia a corrosao da liga Al-
3%Si-1%Ni. O crescimento de uma camada de produto de corrosao estavel
composta principalmente de Al(OH)s/Al203 na superficie foi ligada a reduc&o na
quantidade de hidrogénio desenvolvida a medida que o periodo de imersao foi
estendido. Essa camada reduziu a mobilidade de ions agressivos de penetrar
mais profundamente no sistema, aumentando a resisténcia a corrosao.

A rota de processamento a que um material € submetido esta intimamente
ligada as suas propriedades finais, incluindo as eletroquimicas [107-109]. O
espagamento entre bragos dendriticos secundarios (A2) € considerado a principal
caracteristica técnica utilizada para avaliar ligas fundidas e suas propriedades.
Os efeitos do A2 no comportamento de corrosao de ligas Al-Si foram relatados
[107]. Para a liga Al-9%Si submetida ao processo de refusao superficial a laser,
a modificagao microestrutural proporcionou uma redugao de A2 de cerca de cinco
vezes em relagao ao A2 de uma amostra fundida. O refinamento microestrutural
significativo foi resultou na diminuicdo da resisténcia a corrosdo devido a
suscetibilidade de um maior numero de contornos entre a fase a-Al e as
particulas de Si nas amotras refundidas a laser.

Como a adicao de elementos como Ni e Co pretende beneficiar um maior
numero de condi¢cdes de processo e aplicagdes, avaliar a corrosdo associada a
diferentes escalas microestruturais torna-se uma tarefa indispensavel. Também

€ interessante notar que estudos com adi¢gdes de Ni, embora existentes,
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permanecem escassos e contraditorios, principalmente devido a n&o observagao

de potenciais estaveis antes dos testes eletroquimicos.
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3 MATERIAIS E METODOS
3.1 Planejamento Experimental

Para obter um levantamento das correlacbes de processo entre
parametros térmicos de solidificagdo, microestrutura (intermetalicos),
propriedades mecanicas e corrosdo, o Doutorado foi desenvolvido seguindo as
etapas descritas abaixo. O fluxograma da Figura 3.1 sintetiza o procedimento

experimental realizado.

1. Simulagédo computacional via software Thermo-Calc das ligas Al-Si de
baixas e altas concentracbes de elementos de liga a fim de
verificar/compreender o comportamento das mesmas (evolugédo das
fragdes de fases formadas em equilibrio) em fungdo da temperatura.
Os caminhos de solidificagdo para cada condigcdo (modelo Scheil)
também foram verificados;

2. Preparagdo e obtencdo das 6 ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-
0,25%Zn, Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni, Al-7%Si-
0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2n-0,5%Co, Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-
1,0%Zn, Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-0,7%Ni e Al-8%Si-
0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%2Zn-0,7%Co. Neste processo, as temperaturas
de transformacido de fase experimentais foram determinadas e
confrontadas com aquelas teoricamente calculadas;

3. Fabricac&o dos lingotes por solidificagao direcional (SD) e aquisigéo
de seus respectivos perfis térmicos;

4. Fabricacdo de pecgas solidificadas via centrifugagdo (C) em trés
diferentes condi¢des de resfriamento para as ligas Al-7%Si-0,6%Fe-
0,35%Cu-0,25%2Zn, Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni, Al-
7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Co;

5. Determinacao experimental dos parametros térmicos de solidificacao,
tais como: velocidades da frente liquidus (VL), taxas de resfriamento
(T) e gradientes térmicos (G);

6. Caracterizagdo macroestrutural dos lingotes solidificados, bem como

dos espagamentos microestruturais das amostras solidificadas em



ambos os processos de solidificacdo, através da quantificacdo dos
espacamentos microestruturais (A) via Microscopia Optica (MO);

7. ldentificagdo e caracterizagao dos compostos intermetalicos nas ligas
por meio das técnicas de Difragdo de Raios-x (DRX), e Microscopia
Eletrénica de Varredura (MEV);

8. Determinacao das propriedades mecanicas de tragao de amostras de
todas as ligas solidificadas sendo essas: os limites de resisténcia a
tragcao (ou), limites de escoamento (oy) e alongamento especifico (d);

9. Levantamento das leis de crescimento microestrutural (relagdes Vi, T
e G vs. A) e das relagdes tipo Hall-Petch, caso ocorram (relagcoes A1

VS.Ou, Oy € 0); e

10.Determinacéo da corrosdo das amostras das ligas Al-7%Si-0,6%Fe-
0,35%Cu-0,25%2n, Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-0,5%Ni e Al-
7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Co expostas a solucdo de
0,6M NacCl.

11.Comparacdo dos resultados obtidos no presente estudo com
resultados disponiveis na literatura, desde que, seja possivel,

relevante e coerente fazé-lo.
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Figura 3.1.- Fluxograma das etapas associadas ao procedimento experimental

utilizado ao longo desse Doutorado.

Esta proposta tem como referéncia ligas AI-Si cujas composi¢oes
baseiam-se nos limites inferior e superior de elementos de ligas encontrados em
sucatas industriais [6], avaliando os possiveis efeitos das adigcdes de Co e Ni.
Como resultado, as ligas base de baixo Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn e
elevado Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn grau de elementos de ligas foram
analisadas. As quantidades de adigdes de Co e Ni foram determinadas a partir
de simulacdes prévias das fases, em equilibrio, via ThermoCalc. Para ambos os
conjuntos de ligas Al-Si, um com maior grau e outro com menor grau de
elementos de ligas, a manutencao das relagdes entre as fragbes (f) de fases
previstas pelo software contendo Co ou Ni e fases com Fe, isto €, das razbes
faiocoz/fairesi € faisni/fairesi indicaram teores compativeis com 0,7% de Co e 0,7%Ni
para as ligas de altos teores e 0,5% de Co e 0,5%Ni para as ligas de baixos
teores. De forma geral, a Tabela 3.1 apresenta as ligas de interesse desse

projeto.
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Tabela 3.1 - Ligas avaliadas no Doutorado (% em peso).

Limites superiores
Al-8%3Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn
Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn 0,7%Co
Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn 0,7%Ni

Limites inferiores
Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn
Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn 0,5%Co
Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn 0,5%Ni

3.2 Fabricagao e Processamento das Ligas

Respeitando-se cada condigdo estequiométrica, as seis ligas foram
obtidas a partir de metais comerciais puros (pelo menos > 99,7%, em peso). As
cargas dos elementos foram preparadas e utilizadas na fabricagcdo das mesmas.
As composi¢des dos metais utilizados neste estudo estdo dispostas na Tabela
3.2.

Utilizou-se um forno de indugéo (fabricado pela Inductotherm VIP, modelo
power-trak 50-30 R) para fundir todos os metais e reproduzir as diferentes ligas.
Em primeiro momento, o aluminio foi fundido e apés completa fuséo, os outros
elementos (Si, Fe, Cu, Co e Ni) foram adicionados ao banho. As ligas fundidas
foram mantidas no forno de inducéo a aproximadamente 800°C por pelo menos
40 min. O Zn foi o ultimo elemento a ser adicionado devido ao seu baixo ponto
de fusdo. Apds o uso do escorificante, uma pequena parcela do fundido foi
vertida em um cadinho separado, sob condi¢gdes controladas de resfriamento,
para registro das temperaturas de transformacgao de fase experimentais. A outra
parte do volume do fundido foi submetida ao processo de desgaseificagdo com
argénio (Ar) por 2 min para minimizar o efeito da porosidade nas ligas
produzidas.

As composi¢des das ligas foram confirmadas de forma comparativa
confrontando os dados das curvas de resfriamento controlado com aqueles
obtidos por meio calculos termodinamicos via Thermo-Calc. As temperaturas

liquidus experimentais foram verificadas em concordancia com os resultados
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tedricos previstos pela computagdo termodinamica (método CALPHAD, base
TCAL7).

Dois diferentes métodos de processamento foram empregados para
induzir diferentes respostas microestruturais: solidificacao “rapida”, a partir da
fundigéo por centrifugagcdo em molde de cobre e a solidificagao “lenta”, por meio
do dispositivo de solidificacdo direcional. Assim foi possivel mapear dentro de
um espectro consideravel, isto €, a partir de diferentes taxas de resfriamento
(parametros térmicos de solidificagao), as interrelagdes destas com parametros

microestruturais, propriedades mecanicas de tragao e resisténcia a corrosao.
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Tabela 3.2 - Composi¢cdo quimica, em porcentagem massica, dos elementos
utilizados na obtencéo das ligas Al-Si (Método de analise: XRF e Omnian este
ultimo aplicado as amostras contendo Zn e Co. Fornecedor: TED Sao Caetano
do Sul).

Aluminio
Elementos Al Cu Si Mg Ti Fe Zn
Porcentagem 99,8300% 0,0000% 0,0600% 0,0000% 0,0000% 0,1000% 0,0100%
Silicio
Elementos Si Fe Al Ca C P
Porcentagem 99,0100% 0,4900% 0,2500% 0,3100% 0,0500% 0,0090%
Ferro
Elementos Fe Eletrolitico
Porcentagem 99,9%
Cobre
Elementos Cu Eletrolitico
Porcentagem 99,9%
Zinco
Elementos Zn Al Cu Sn Cd Pb Fe  Impurezas
Porcentagem 99,9970% 0,0001% 0,0002% 0,0001% 0,0006% 0,0026% 0,0001% 0,0003%
Cobalto
Elementos Co Al Cl Fe Pb Ru S Si
Porcentagem 99,7590% 0,0410% 0,0140% 0,0180% 0,0260% 0,0460% 0,0260% 0,0700%
Niquel
Elementos Ni C S Fe Co Si Cu
Porcentagem 99,8500% 0,0010% 0,0100% 0,0200% 0,0150% 0,0100% 0,0500%

3.2.1 Dispositivo de Solidificagcao Rapida

O processo para alcancar elevadas taxas de resfriamento consistiu em
utilizar um sistema em escala laboratorial de fundicao por centrifugagcéo. Os
moldes de cobre utilizados possuem formas de chapa e apresentam cavidades
com diferentes espessuras de paredes, como pode ser visto na Figura 3.2. As

ligas de Al-7%Si com baixos teores de elementos de liga (Al-7%Si-0,6%Fe-
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0,35%Cu-0,25%2Zn, Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni e Al-7%Si-
0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2n-0,5%Co) foram solidificadas em meio a trés
condicdes diferentes de solidificacdo: espessuras de chapade 2 mm, 3mme 4
mm. Desta forma, considerando que cada espessura solidificou a uma taxa de
resfriamento distinta, o efeito deste parametro térmico também pode ser
avaliado.

As ligas, previamente preparadas, foram fundidas em uma atmosfera
inerte de Ar usando o forno de centrifugacéo Linn High Therm, modelo Titancast
700 VAC, com fonte de poténcia de 7 kW e frequéncia de 800 kHz, disponivel no
Laboratério de Fusdo e Preparacdo de Amostras do DEMa/UFSCar. Apéds
completa fusao, o sistema de rotacao foi acionado. Devido a essa ag¢ao, o metal
foi forcado contra a superficie do molde de cobre, resfriando rapidamente e
solidificando em seguida. A Figura 3.3 a seguir representa um esquema do

funcionamento da centrifuga.

3, - 3"‘6‘
(a) o (b)

Figura 3.2 — Molde de cobre bipartido (a) para obteng&o dos corpos de prova (b)

tipo chapa com espessuras diferentes (blocos de cobre com espessuras de

parede de 60 mm).
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Figura 3.3 - Esquema do equipamento de fundigdo centrifuga: a) Equipamento

estacionario; b) Etapa de fuséao; c) etapa de rotagéao.

3.2.2 Dispositivo de Solidificagao Direcional Transiente

As ligas de Al-Si com baixos e altos teores de liga foram processadas via
solidificac&o direcional. Todas submetidas a um processo transiente de extracao
de calor. Este sistema de solidificagcdo, como mostra a Figura 3.4, é refrigerado
a agua na superficie inferior da chapa de ago carbono 1020 localizada em sua
base. Assim, foi possivel obter diferentes taxas de resfriamento ao longo do
comprimento do lingote. O revestimento em ceramica na superficie interna do
molde reduz perdas lateriais ou radiais de calor durante a solidificacao.

Porg¢des das ligas, previamente fundidas por indugdo, foram vertidas em
um molde cilindrico de aco inoxidavel acoplado ao dispositivo de solidificacao
direcional (SD). Ao atingir as condi¢cdes desejaveis do metal liquido, isto é,
temperaturas de superaquecimento acima de 5% da temperatura liquidus de
cada liga, o sistema de refrigeracéo a agua foi acionado, permitindo o inicio da
solidificagdo vertical ascendente. A evolugdo das temperaturas ao longo do
comprimento do lingote foi monitorada por termopares do tipo K [com bainha em
aco inox 304 de 1 m de comprimento e didmetro de 1,6 mm conforme a |.S.A.
(Instrument Society of America)], posicionados em diferentes posi¢cdes da
lingoteira (5 mm, 10 mm, 15 mm, 20 mm, 25 mm, 45 mm, 60 mm, 75 mm e 90
mm), conforme a Figura 3.4. O sistema de aquisi¢ao de dados utilizado para os
perfis térmicos € da marca Lynx, modelo ADS-1800 que permite a utilizagdo de

8 canais de aquisicdo a uma taxa de 5 medi¢des por segundo em cada canal
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transformando os mesmos em dados digitais em tempo real pelo software do

fabricante.

Termopares
Resisténcias Elétricas

Molde Bipartido

Sistema Refrigerado -

T 1
F Isolamento Cerdmico
Figura 3.4 - Detalhes do forno vertical utilizado para produzir estruturas

solidificadas direcionalmente sob condi¢des transitérias de calor.

3.3 Determinagao dos Parametros Térmicos de Solidificagao

As evolugdes térmicas do processo de solidificagdo para SD foram
registradas a partir da aquisigéo das temperaturas ao longo dos lingotes (da base
até o topo). Foi empregada uma técnica computacional baseada no método dos
minimos quadrados para enquadrar expressoes experimentais do tipo P(t) = a x
b® (a, b sdo constantes). Assim, fungbes matematicas de poténcia foram
ajustadas aos graficos experimentais da posi¢cao do termopar (P) versus tempo
de passagem (t) da frente de solidificacédo liquidus por cada termopar (Figura

3.5A). As derivadas dessas fungdes em fungdo do tempo forneceram valores
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para as velocidades de solidificagdo (VL) associadas as posi¢des (P) dos
termopares (Figura 3.5B). Além disso, a abordagem de coleta de dados utilizada
permitiu a determinacdo precisa da inclinacdo das curvas de resfriamento
experimentais diretamente apos a passagem da isoterma liquidus por cada
termopar, permitindo a determinacéo das taxas de resfriamento, T..

Os gradientes térmicos, GL, estdo associados a taxa de crescimento do
solido e foram calculados a partir do quociente da taxa de resfriamento e

velocidade de crescimento sdlido/liquido, conforme a relagéo GL = Tu/VL.

o 2 \
=3 0 Pontos experimentais
-é g \{’_“_ - = Movg :,EHP:
RN
@D
>
_ Vip)=a.p
Y o«
Lok L, t Pi P Ps Ps
A. — L B ——

Tempo Posi¢ao

Figura 3.5 - Procedimento experimental para obtengéo das variaveis térmicas de
solidificag&o. (A) Perfis térmicos indicando os tempos de passagem da isoterma
liquidus em cada posicdo monitorada e (B) evolugcdo experimental das
velocidades de crescimento sdlido/liquido em funcédo da posi¢cao ao longo do

lingote [110].

3.4 Caracterizagao das Estruturas de Solidificagao

Ap0bs a obtencgao dos lingotes via solidificagao direcional foram realizados
diversos cortes e preparos metalograficos para as analises macro e
microestruturais das ligas. Uma representagao simplificada pode ser vista na
Figura 3.6. As amostras das ligas solidificadas em moldes de cobre (Figura 3.2b)

também foram devidamente preparadas.
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Direcgéo de Solidificagédo
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Ensaios de Tracdo
e de Corrosdo

Figura 3.6 - Representagdo das vias de produgdo/ caracterizagdo para os
lingotes solidificados direcionalmente.

3.4.1 Analise das Macroestruturas

A caracterizagdo das macroestruturas dos lingotes solidificados
direcionalmente foi realizada a fim de verificar a macromorfologia estrutural
resultante do processo de solidificacdo direcional. As amostras foram lixadas
com lixas de granulometria de 120 a 1200 mesh e posteriormente, atacadas com
solugcdo quimica composta por 1,0 mL HF + 1,5mL HCI + 2,5mL HNOs + 50mL

H20 (reagente Poulton).

3.4.2 Caracterizagdo Microestrutural das amostras por Microscopia Optica

As microestruturas formadas em diferentes condi¢gdes de solidificacéo
foram avaliadas. A técnica de caracterizagdo por microscopia oOptica (MO)

permite a observacdo da microestrutura e torna possivel a quantificacido das
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mesmas a partir das medidas de comprimento de sua estrutura formada (para
todos os casos, matriz dentritica).

Para o processamento SD, as amostras, transversais (perpendiculares a
diregdo do crescimento) e longitudinais, foram analisadas em diferentes
posi¢cdes (P =5 mm, 10 mm, 15 mm, 20 mm, 25 mm, 45 mm, 60 mm, 75 mm e
90 mm) ao longo dos lingotes solidificados, a partir da base refrigerada. A
preparagao e caracterizagdo das amostras obtidas por centrifugagao ocorreu nas
regides da cabecga dos corpos-de-prova de tracao apds os ensaios de tracao.
Cada condicdo de solidificacao esta associada a uma taxa de refriamento.
Portanto, correlagbes entre os parametros térmicos de solidificacdo e
microestruturais foram estabelecidas para todas as ligas e processos de
interesse.

Todas as amostras foram embutidas a frio e lixadas manualmente com
lixas de granulometria 150 a 1200 mesh. Em seguida, foram polidas com alumina
em suspensao usando uma politriz rotativa. Nao foi necessario nenhum tipo de
ataque quimico para revelar as microestruturas. Para destacar os intermetalicos,
utilizou-se uma solugdo aquosa de acido cloridrico (HCI) que preferencialmente
corroeu as regides ricas em Al, favorecendo a observagao dos intermetalicos no
MEV.

As micrografias foram registradas utilizando-se um microscépio 6ptico que
possui um sistema de processamento de imagens do tipo Infinity Capture. Os
parametros microestruturais foram quantificados a partir das medidas de
espacamentos dendriticos primarios (A1), secundarios (A2) e eutéticos de Si (Asi)
com auxilio do software Imaged verséo 1.8.0.

O método do triangulo foi utilizado para quantificar os espagamentos
dendriticos primarios (A1) nas segdes transversais das ligas solidificadas via SD
[111]. Este método de caracterizacdo microestrutural utiliza o critério de
vizinhanga, que considera a distdncia média entre os centros de trés dendritas
adjacentes, formando lados de um tridngulo (Figura 3.7A). Foram realizadas pelo
menos 40 medidas de A para cada posigao selecionada ao longo de cada lingote.
Isso é necessario visto a natureza de crescimento dessas protuberancias ser

completamente sensivel a pequenas perturbagdes (super-resfriamento
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constitucional) no liquido imediatamente a frente da solidificagao sélido/liquido.
O grande numero de medi¢gdes permite obter médias e desvios mais
representativos.

A técnica utilizada para quantificar os espagamentos eutéticos de Si (Asi)
e espagamentos secundarios (A2) baseou-se no método do intercepto linear [112]
nas amostras transversais e longitudinais, respectivamente. As amostras das
ligas Al-Si-Fe-Cu-Zn com baixos teores de elementos de liga, solidificadas em
molde de cobre, também foram caracterizadas através de seus espagamentos
dendriticos secundarios. O método quantitativo analisa as distancias médias
entre os ramos secundarios adjacentes de uma dendrita primaria e/ou entre as
lamelas do constituinte eutético (Figura 3.7B). De forma geral, esta medida (A)
estara relacionada ao comprimento (L) pré-definido de uma reta de referéncia

adotada (por exemplo, ramificagdes secundarias ou lamelas) e ao numero de

interceptos (n) ao longo desta distancia, isto é, A = L/(n — 1)

Figura 3.7 - Esquema representativo das técnicas utilizadas para quantificar os

(A) espagcamentos dendriticos primarios - método do tridngulo e (B)

espagamentos eutéticos — intercepto.
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3.5 Caracterizagao do Si e dos Intermetalicos por Microscopia Eletrénica
de Varredura (MEV/EDS)

Algumas das amostras solidificadas através do dispositivo SD e C foram
selecionadas para as analises de microscopia eletrbnica de varredura (MEV)
(Tabela 3.3). Os detalhes microestruturais associados com a formagao das fases
Si e AlIFeSi podem ser melhores avaliados por meio dessa técnica. O
equipamento utilizado foi um Philips SEM (XL-30 FEG), que esta acoplado a um
espectrometro de raios-x dispersivo em energia (EDS). Desta maneira, analises
quimicas semi-quantitativas e mapeamentos elementais das regides de
interesse puderam ser realizados. Este mesmo instrumento foi utilizado também
para analisar as caracteristicas das superficies de fratura apds ensaios de
tracdo, bem como as camadas de 6xidos/ hidroxidos formadas apds os ensaios

de corrosao.

Tabela 3.3 — Sele¢ao das amostras que foram analisadas por MEV/ EDS e DRX.
As diferentes amostras retiradas das cabegas dos corpos-de-prova de tracao
(nomenclaturas em A, B, C) foram submetidas aos testes de corroséo e
posteriormente, analisadas via MEV e DRX. (SD - solidificagao direcional, C —

centrifugagdo em coquilha de cobre).

s Anadlises
ipo .
Liga Processo MEV/
Amostra
EDS DRX
Al-7%8i-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%7Zn
. - P=5,10, P=5,15¢
Transversais Al-7%8i-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%7Zn-0,5%Co SD
15 ¢ 60mm 60mm
Al-7%8i-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%7Zn-0,5%Ni
Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%7Zn 3B-1 3C
Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%7n-0,5%Co 4C-1 4A
Cabecas dos c 2B-2 (Regido
cps de tracdo i
P ¢ AL7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-0,5%Ni 2B-1 Cinza) e
2C (Regido
Branca)
Al-7%Si-0,6%F¢e-0,35%Cu-0,25%7Zn 2A-2
Cabecas dos -
- Al-7%Si1-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%7Zn-0,5%Co SD 1C-1 -
cps de tragdo , .
Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-0,5%Ni 3A-1
Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn
. . P=5,10e|{ P=5,10¢
Transversais Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-0,7%Co SD
70mm 70mm
Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-0,7%Ni
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O procedimento de contagem de pontos foi utilizado para determinar a
fragdo volumétrica dos principais constituintes utilizando as sec¢des transversais
por MEV. Este procedimento for realizado apenas para as amostras das ligas Al-
Si-Fe-Cu-Zn com baixos teores de elementos de liga. Um esquema da grade
utilizada sobre uma microestrutura representativa pode ser visto na Figura 3.8.
Este procedimento considera cinco imagens por amostra (usando uma grade
acima de 600 pontos) com magnificagdo de 500x [113]. O numero de particulas
por area foi determinado para varias amostras. Essas analises de imagens foram
realizadas através do software ImageJ. O ImageJ é um programa de

processamento de imagem Java de codigo aberto inspirado por NIH Image [114].

Figura 3.8 - Esquema mostrando a aplicacdo da grade de pontos para a
estimativa das fragdes volumétricas das fases Si e fases ricas em Fe (a e B) nas
ligas de Al-Si (-Fe, -Zn, -Cu, -Co, -Ni).

3.6 Técnicas de Difragao de Raios x

Os dados de difragao de raios x para algumas amostras das ligas
examinadas (Tabela 3.3) foram coletados em um difratdmetro Bruker D8
Advance ECO com radiagao Cu-Ka (A = 1,54 nm). Foram realizados dois tipos
de analises, dos quais um compreende o intervalo geral de 5-90° para decodificar

as fases presentes e um especifico de 15-45° para identificar com maior precisao



52

as fases AlIFeSi e oOxidos/ hidroxidos (produtos dos ensaios de corrosao)

presentes nas ligas.

3.7 Ensaios de Tragao

Amostras transversais foram extraidas de diferentes posi¢cées ao longo
dos lingotes solidificados, como mostra o esquema da Figura 3.9B. Com intengéo
de assegurar reprodutividade dos resultados de tragao, quatro corpos-de-prova
foram retirados para cada posi¢ao a fim de determinar o limite de resisténcia a
tracdo (ou), limite de escoamento (ou) e alongamento especifico (d).

Estas propriedades mecanicas foram determinadas também para cada
espessura solidificada via centrifugagao, quais sejam: de 2 mm, 3 mm e 4mm.
Foram realizados trés ensaios de tragdo para cada condigcdo de cada liga
solidificada rapidamente, permitindo estabelecer médias e desvios padroes.

Em ambos os processos de solidificagdo, os corpos-de-prova (Figura
3.9A) foram preparados de acordo com as especificagcbes da norma ASTM
Standard E8M/04 [115] e testados em uma maquina Instron 5500R a uma taxa

de deformagéo nominal de 3 x 103s™.
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Figura 3.9 - (A) Desenho dos corpos-de-prova (CP’s) utilizados (dimensdes em
mm); e (B) Esquema com as posi¢des centrais de retirada dos CP’s ao longo dos

lingotes solidificados direcionalmente para os ensaios de tragdo das ligas Al-Si

com e sem modificagao.

3.8 Ensaios de Corrosao
3.8.1 Espectroscopia de Impedancia Eletroquimica (EIS) e Polarizagao

Potenciodinamica

A resisténcia a corroséo das ligas com baixos teores de elementos de liga
foi avaliada: Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn, Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-
0,25%2n-0,5%Ni e Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2n-0,5%Co. As amostras
obtidas em duas condigdes de solidificagao (SD e C), foram submetidas a duas
técnicas: i) espectroscopia por impedancia eletroquimica, e ii) polarizagao

potenciodinamica. A célula eletroquimica utilizada conta com trés eletrodos:
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contra-eletrodo de platina, eletrodo de referéncia de calomelano saturado (SCE)
e eletrodo de trabalho (superficie da liga de interesse); além de um potenciostato
Gamry 600+ (Gamry Instruments, Warmin-ster, PA, EUA). As superficies das
amostras com 0,4 cm? foram expostas a uma solugdo rica em cloreto
naturalmente aerada, NaCl 0,6 M, feita com agua desmineralizada e reagente
NaCl de alta pureza (>99 %).

Os testes foram realizados em ftriplicata a temperatura ambiente e
expostos ao ar. A selecdo das amostras para ensaios de corrosdo levou em
consideragdo parametros microestruturais, tais como, A2, medidas de
espacamentos secundarios verificados para cada condi¢ao (Tabela 3.4). Foram
analisadas amostras das trés ligas associadas a A2de 21 uym (obtidos por SD) e
A2 de 5 pym (via C). Para as anadlises de corrosdo, foram utilizadas as
extremidades nao afetadas dos corpos-de-prova de tragcao pds-ensaiados. Apos
preparagcao metalografica (secgdes de lixas e polimento), as amostras foram

limpas com etanol anidro, e antes do teste, lavadas com agua destilada.

Tabela 3.4 — Selecdo das amostras a partir das avaliacbes dos parametros
térmicos de solidificacdo e microestruturais para os ensaios de corrosdo. Taxa

de resfriamento em °C/s e A2 em um.

Al7%8Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%7Zn
Solidifica¢do Direcional

Posici Base 0,5%Ni 0,5%Co

os1cao . . .

( 9) T Lum) T &@m) T & (um)
T ocys) (°C/s) (°C/s)

5 174 194 172 187 232 211
10 33 212 36 209 99 22,7
15 14 232 16 211 25 23,1
20 09 - 14 220 1,7 242
25 13 239 14 224 20 244
45 1,0 261 1,1 2477 12 27,5
60 07 299 08 266 09 304
75 0,6 342 06 30,1 04 33,6

Solidificacao Centrifuga
2mm 6,9 5,6 3,6
3mm 49 6,3 43

4mm 94 7,0 5,3
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As amostras foram expostas ao eletrdlito (0,6 M de NaCl) nas condi¢oes
de circuito aberto, e apds 1h, as faixas de valores no potencial tornaram-se
estaveis, Eocp. Os testes de EIS em Eoc comegaram usando uma frequéncia de
100 kHz a 10 mHz e uma perturbagao senoidal de 10 mVrms, em torno de -20
mV. Comportamento nado linear foi encontrado para algumas ligas de Al na
porcao anddica da perturbacéo, apos estagios iniciais de imersdo em solugao de
cloreto de sédio [116]. Uma alternativa eficaz para garantir a linearidade é utilizar
um potencial catdédico de -20 mV em Eocp [117-119]. Apds o teste EIS, as
amostras foram expostas a uma condi¢ao de circuito aberto por 10 minutos para
garantir que o sistema de corrosao pudesse atingir a faixa de valores potenciais
antes do EIS. As medidas de polarizacao potenciodinamica foram concluidas na
ultima fase a uma taxa de varredura de 1 mV/s na dire¢do anddica, comegando
em um potencial de -300 mV abaixo do Eocp € terminando em +300 mV acima do
Eocp.

O potencial de corroséo (Ecorr) foi determinado a partir de curvas de
polarizagéo (Log i vs. E). A densidade de corrente de corrosao (icorr) foi estimada
por meio da extrapolacao das inclinagdes catddicas e anddicas de Tafel de volta
ao potencial de corrosao (Ecorr). Os dados do EIS foram interpretados a partir da
abordagem de circuito elétrico equivalente (CEE), onde a impedancia da CEE
selecionada foi ajustada aquelas obtidas experimentalmente, considerando a
faixa de frequéncia entre 100 kHz e 10 mHz. O valor do Qui-quadrado (x?) foi
usado para determinar a qualidade de ajuste dos dados do EIS ao CEE, que é o
total do quadrado das diferengas entre os dados tedricos e experimentais. As
analises dos espectros de EIS e das curvas de polarizagdo foram realizadas
utilizando o software Echem Analyst™ da Gamry Instruments.

3.8.2 Testes de Imersao

Para os testes de imersdo foi necessario usinar os corpos-de-prova,
utilizados nos ensaios de EIS e polarizagdo potenciodinamica, a fim de

padroniza-los em formato de chapa com furo superior central (¢= 1,5 mm). Todas



56

as amostras (Tabela 3.5) foram devidamente medidas (areas superficiais) e
pesadas antes do inicio dos testes por meio da utilizagdo de uma balanca de
precisao (modelo AB-204 Mettler fabricada pela Toledo, com carga maxima de
210 g e carga minima 0,10 g). Desta forma, as taxas de corrosao puderam ser
determinadas para todas as ligas e condi¢des, conforme o método de perda de
massa, descrito em na norma ASTM G31 [120].

As areas superficiais das amostras padronizadas foram expostas a um
ambiente corrosivo de uma solugao de 0,6 M de NaCl dentro de um recipiente
por 30 dias (Figura 3.10). Para evitar particulas estranhas, o recipiente foi

mantido fechado.

Figura 3.10 — Seis conjuntos de amostras das ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-
0,25%2Zn, Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni e Al-7%Si-0,6%Fe-

0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Co (a) duas condi¢des de L2 separados em erlemeyers

(b).

Ao término do teste, as amostras corroidas foram pesadas e
posteriormente, analisadas via Estereoscépio e MEV. As amostras foram limpas
com acido nitrico (HNO3) por 2 min em temperatura ambiente para remover os
produtos de corrosdo [120]. Para examinar a forma/natureza das camadas de
corrosao que se desenvolveram na superficie da amostra, foram realizadas
analises de MEV e difragédo de raios X (DRX), conforme descrito em subsegbes
anteriores deste mesmo capitulo 3.

A area efetiva da superficie da amostra e a massa perdida apds os testes
foram determinadas. A densidade especifica de cada amostra foi obtida através

do método de Arquimedes [121]. A Tabela 3.5 mostra areas de superficie, tempo
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de exposicdo, a densidade especifica, e as perdas de massa calculadas para

cada amostra.

Tabela 3.5 - Dados utilizados para o calculo da taxa de corrosdo usando o
meétodo de perda de massa. (SD — solidificagao direcional, C — centrifugacéo em

moldes de cobre)

ID  Processo Liga A (cm2) T (h) D (g/cm3) W (g)
3B-1 C 2,87 720 2,65 0,0067
3B-2 C Al-7%Si- 2,86 720 2,67 0,0066
3C C 0,6%Fe- 3,04 720 2,66 00,0063
2A-1 SD  0,35%Cu- 3,08 720 2,63 0,0065
2A-2 SD 0,25%7Zn 3,13 720 2,67 0,0068
2D SD 3,10 720 2,63 0,0063
2B-1 C . 3,07 720 2,63 -0,0008
2B-2 C 131;/‘(’)/;?— 3,02 720 2,57 -0,0001
2C C 0. ; 504 Ce 2,92 720 2,66 0,0005
3A-1 SD 025%Zn- 3,10 720 2,60 0,0000
3A-2 SD 0.5%Ni 3,12 720 2,61 0,0027
3D SD 3,11 720 2,64 0,0011
4A C o/ Qs 3,03 720 2,69 0,0059
4C-1 C 132;)/;?: 3,04 720 2,68 0,0063
4C-2 C 0. ; 5% Cu- 3,02 720 2,65 0,0066
1C-1 SD 025%7Zn- 3,09 720 2,64 0,0063
1C-2 SD 0.5%Co 3,09 720 2,70 0,0064
1D SD 3,11 720 2,67 0,0065

Para este trabalho, a média da taxa de corrosao esta medida em milésimo
de polegada por ano (mpy) e foi correlacionada conforme a relagao (K x W) / (A
x T x D). K é uma constante conforme a unidade de taxa de corroséo apropriada,
neste caso, milésimo de polegada por ano (mpy) igual a 3,45 x 10%; W é a perda
de massa em gramas; A é a area superficial em cm?; T é o tempo de exposigdo

em horas; e D é a densidade especifica da liga em g/cm?3 [120].
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4 RESULTADOS E DISCUSSOES
4.1 Simulagées CALPHAD

Para compreender a evolugao da solidificagao de ligas multicompontes é
fundamental o uso de ferrramentas confidveis. Os calculos termodinamicos
previstos pelo software Thermo-calc, tais como, perfis de equilibrio e perfis de
microssegregagao de Scheil (ndo equilibrio), forneceram avaliagbes
termodindmicas computacionais apuradas para as ligas examinadas neste
estudo. Simulagdes de solidificacdo, usando o modelo de Scheil, consideram
condicbes de solidificacdo fora do equilibrio, desprezando as difusdes de
retrocesso no solido [18, 28]. Nessas condigdes, os resultados, portanto, serao
funcao do resfriamento de um liquido supersaturado de solutos imediatamente a
frente da interface solido/ liquido.

Nesta Secédo, os resultados serédo divididos em “ligas de baixo teor de
soluto” — limite inferior e “ligas de alto teor de soluto” — limite superior, conforme
Tabela 3.1.

4.1.1 Ligas de baixo teor de soluto

Através de simulagcbes de Scheil, foi possivel estimar quais as fases
presentes e prever as temperaturas de transformacao de fases para cada liga
examinada. Os caminhos de solidificagdo para as ligas Al-7%Si-0.6%Fe-
0.35%Cu-0.25%2n, Al-7%Si-0.6%Fe-0.35%Cu-0.25%2Zn-0,5%Co e Al-7%Si-
0.6%Fe-0.35%Cu-0.25%2n-0,5%Ni podem ser vistos em Figura 4.1a, Figura
4.2a e Figura 4.3a. As Figura 4.1b, Figura 4.2b e Figura 4.3b apresentam as
curvas de resfriamento experimentais permitindo a comparagdo das
temperaturas de transformagao com aquelas obtidas via Thermo-Calc.

A solidificagdo inicial das ligas Al-7%Si-0.6%Fe-0.35%Cu-0.25%Zn
(Figura 4.1a) e Al-7%Si-0.6%Fe-0.35%Cu-0.25%2Zn-0,5%Ni (Figura 4.3a)
ocorreu de maneira similar, com a formacao da fase primaria a-Al. Para a liga Al-
7%Si-0.6%Fe-0.35%Cu-0.25%2Zn-0,5%Co (Figura 4.2a), uma pequena fragdo
de fase solida contendo Co (ou seja, AlgCo2) foi prevista se formando como uma

fase primaria em temperaturas mais altas. Para efeitos comparativos, optou-se
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por utilizar as temperaturas de transformacdo de a-Al nos calculos dos
parametros térmicos para as trés ligas.

De forma geral, os caminhos de solidificagao para as trés ligas prevéem
a formacé&o do microconstituinte eutético a-Al + AlFeSi + Si, seguido por reagdes
eutéticas ternarias invariantes que formam diversas fases subsequentes. Mais
detalhes podem ser acompanhados nas indicagdes das Figura 4.1a, Figura 4.2a
e Figura 4.3a. Para todos os casos, a fase AlFeSi precipita em temperaturas
superiores a da reacao eutética a-Al + Si. No caso da liga Al-7%Si-0,6%Fe-
0,35%Cu-0,25%2n-0,5%Ni (Figura 4.3a), a formacao de fases contendo Ni (ou

seja, o AlsNi) foi prevista em temperaturas proximas a eutética.
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TCALS ; AL 5, Fa, Cu, Zn

WiSH) = 7.0, WiFe) = 06, WiCu) = 0.35, WiZn) = 025
620 1
B13.8°C [ ] 750
| = EOC L1Z+ LD
610 —  ALDFETS + FOC_L13 + LIOWID
! — ALGFEZEIZ » DUAMOND Ad s POC_L1Z « LIGUID o0
600 850 4 _ .
5 Ty= 6059 °C
_ 580 L
& ©
bl S 550
E 50 '
= o
B E_ 500
£, 570 &
E I~ 450
o
=
560 i
550 301 [—AI-7Si0,6Fe-0,35Cu-0,252n) (b)
i 200 I — o
(a) 0 500 1000 1500 2000 2500 3000
Terpo (5
b mpo (s}
4 09 01 0z 03 04 05 06 07 08 08 10
,‘\ Fracio em maszsa de todas as fazes solidasz

Figura 4.1 — Solidificac&do da liga Al-7%Si-0.6%Fe-0.35%Cu-0.25%Zn através do
(a) modelo de Scheil (Thermo-calc TCAL7) e (b) curva de resfriamento lento com

as temperaturas de formacgao da fase a-Al, Tq, € eutética TEe.
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resfriamento lento com as temperaturas de formacgao da fase a-Al, Tq, € eutética

TE.

ool R LR FES ]
TCALS Al 8i, Cu Zn, Fa, B

WS = 700, WiCK) = (.35, WiZn] = 0.25, WiFe) = 2

820

B0

8, Wik = 0.5

A

Temperatura [*C]

B PP + ALTCLMN + AL
My + MLPTIEFY +

ILiinni

02 03 04

a5 o8 or a8 (18]

Fragio =m masza de todas as fases solidas

Temperatura ()

400 4

200

T,=608°C
Iy
\\
[— AI-7Si-0,6F e-0,35Cu-0,25Zn-0,5hi| (b)
o 50 1DIDD 15|DD E)IDO ;:_rgbn 2000
Tempo (s)

Figura 4.3 - Solidificacédo da liga Al-7%Si-0.6%Fe-0.35%Cu-0.25%Zn-0.5%Ni
através do (a) modelo de Scheil (Thermo-calc TCAL7) e (b) curva de

resfriamento lento com as temperaturas de formacgao da fase a-Al, Tq, € eutética

TE.

2000



62

As curvas de resfriamento obtidas antes de cada experimento de
solidificagdo (Figura 4.1b, Figura 4.2b e Figura 4.3b), permitiram identificar as
temperaturas de formacao da fase a-Al, Ta € eutética Te experimentais para as
ligas Al-7%Si-0.6%Fe-0.35%Cu-0.25%Zn- (0,5%Co, 0,5%Ni). Enquanto as
temperaturas de Ta pouco mudam com as adigdes de Co e Ni, a temperatura
eutética é ligeiramente reduzida para a liga contendo Co em comparagédo com
as outras. A Tabela 4.1 mostra esses valores em comparacdo com aqueles
previstos pelo método CALPHAD. As diferengas entre os resultados tedricos
(modelo de Scheil) e experimentais sao aceitaveis (desvios < 1,2%). Deste
modo, as temperaturas experimentais foram utilizadas como referéncias para os

calculos dos parametros térmicos de solidificacao.

Tabela 4.1 - Comparacao entre as temperaturas de transformagao calculadas

pelo Thermo-Calc e as obtidas pelas curvas de resfriamento lento.

Thermo-Cale Experimental

Liga Tl Te T. Te
Q) Q) Q) Q)

AL T%81-0.6%Fe-0,35%Cu-025%7n 6138 573.6 609 S |
AL-T%5i-0,6%Fe-0,35%Cu-0.23%Zn-0.5%Co 6132 3735 606 567
AL 7%81-0.6%Fe-0_ 33%Cu-023%Zn-0 3%N1 612 5726 608 i

4.1.2 Ligas de alto teor de soluto

Uma analise similar ao que foi feito para as ligas de baixo teor de soluto
também foi realizada para as ligas de alto teor, conforme sera visto neste item
4.1.2. Foram realizados os calculos termodinamicos das ligas de alto teor de
soluto, AIl-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%2Zn, Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-
0,7%Co e Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%2Zn-0,7%Ni, com auxilio do software
Thermo-calc. Os resultados das simulagdes de solidificacdo fora do equilibrio
(Figura 4.4a, Figura 4.5a, Figura 4.6a), mostram que a formagao do constituinte
eutético, a-Al + AlFeSi + Si, se iniciou apds a formacao da fase a-Al para as trés

ligas, conforme esperado. Para a liga contendo Co, AlgCo2 é a primeira fase com
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previsdo de formacéao a partir do metal liquido iniciando a 693°C. O sistema de

aquisicao de dados nao foi tdo sensivel para capturar essa pequena fragao
sélida.
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Figura 4.4 — Solidificacao da liga Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn através do
(a) modelo de Scheil (Thermo-calc TCAL7) e (b) curva de resfriamento lento com

as temperaturas de transformacao, da fase a-Al, Tq, € eutética TEe.
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Curvas de resfriamento lento foram obtidas para todas as ligas. As
temperaturas de formagao da fase a-Al, Ta , e eutética, Te, estdo indicadas nos
graficos (Figura 4.4b, Figura 4.5b, Figura 4.6b). A Tabela 4.2 apresenta um
compilado com todas as temperaturas de transformacédo de fases tedricas e
experimentais para as ligas Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-0,7%(Co, Ni). A
fim de comparagao, as temperaturas tedricas de transformacgao sao referentes
as temperaturas de formacdo das fases a-Al, Ta-a. E possivel notar que as
temperaturas de transformacgao de fase experimentais Ta apresentam grande
proximidade (desvios < 1,3%) com os valores teoricos obtidos pela simulag&o
termodinamica, To-al. Portanto, as temperaturas experimentais foram adotadas

como referencias para a determinacao dos parametros térmicos de solidificacao.

Tabela 4.2 — Comparagao entre as temperaturas de transformacao calculadas
pelo Thermo-Calc e as obtidas pela curva de resfriamento lento.

Thermo-Calc Experimental
Liga To-Al Te Ty Te
(W9) (W 9) cO CO
Al-8%8Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn 598,5 567 591 568
Al1-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-0,7%Co 596,3 567 5943 564,7
Al-8%38i-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-0,7%Ni 596 565,8 589,3 565

4.2 Perfis Térmicos e Parametros Térmicos de Solidificagao
4.2.1 Ligas de baixo teor de soluto (SD)

Os perfis térmicos obtidos por meio dos experimentos de solidificacao
direcional sob condigdes transientes de calor foram avaliados ao longo do
comprimento dos lingotes solidificados, Al-7%Si-0,6%Fe—0,35%Cu—0,25%Zn-
(0,5%Co, 0,5%Ni), sendo mostrados na Figura 4.7. Os comportamentos das
curvas das ligas examinadas (Figura 4.7) sdo muito semelhantes se comparadas
as mesmas posigdes dos termopares entre as trés ligas. Isso significa que as
trés ligas solidificaram de maneira muito semelhante, sendo portanto pouco
afetadas pelas adi¢bes de 0,5% de Co e 0,5% de Ni.
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Figura 4.7 — Perfis térmicos de solidificacédo direcional das ligas Al-7%Si-
0,6%Fe—0,35%Cu-0,25%Zn (a), com adi¢des de 0,5%Co (b) e 0,5%Ni (c).



67

A partir dos perfis térmicos, os parametros térmicos de solidificagdo
relacionados ao crescimento da fase a-Al, tais como as velocidades de
solidificagdo, V., taxas de resfriamento, TL, e gradientes térmicos, G, foram
determinados, cujas evolugdes ao longo dos lingotes podem ser vistas na Figura
4.8.
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Figura 4.8 — Parametros térmicos de solidificagdo:(a) Posigcdo x tempo de
passagem da isoterma o-Al; (b) velocidade de solidificagdo, Vi; (c) taxa de
resfriamento, TL, e (d) gradiente térmico, GL para as trés ligas Al-7%Si—0,6%Fe—
0,35%Cu-0,25%2Zn- (0,5%Co, 0,5%Ni). R? é o coeficiente de determinag3o.

Para as velocidades de solidificagdo, algumas pequenas diferengas
podem ser notadas quando as ligas sao comparadas, principalmente para VL

mais altas referentes as posi¢cdes mais proximas da base refrigerada, conforme
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Figura 4.8b. Nestas porc¢des, o valor de VL relacionado a liga contendo Ni &
ligeiramente inferior aos das outras duas ligas.

Os valores experimentais das taxas de resfriamento das ligas sdo muito
semelhantes nas curvas de evolugdo por pontos dispersos, apesar da liga
modificada com Co apresentar maior taxa de resfriamento no primeiro termopar
mais proximo a base refrigerada, 23,2°C/s (Figura 4.8c). Isso indica fortemente
que uma unica tendéncia experimental pode se encaixar em todos esses pontos,
conforme observado na Figura 4.8c. Adi¢cdes de Co e Ni parecem nao afetar a
eficiéncia da transferéncia de calor durante a solidificagdo direcional das ligas

examinadas.

4.2.2 Ligas de alto teor de soluto (SD)

A Figura 4.9 mostra os perfis térmicos experimentais obtidos no processo
de solidificagcdo direcional das ligas de alto teor de soluto, Al-8%Si—0,8%Fe—
2,5%Cu-1,0%2Zn- (0,7%Co, 0,7%Ni). De forma geral, nota-se que a variagao de
temperatura € mais acentuada para os termopares mais proximos da base
refrigerada. Isso ocorre devido a intensa extracdo de calor nestas posicdes e
reflete em maiores valores de taxas de resfriamento, TL e velocidades de
solidificagdo VL. Posicdes mais afastadas da base refrigerada, ganham um
incremento gradativo na resisténcia térmica imposta pela camada solidificada
[45, 46, 122, 123]. Sendo assim, a solidificagcdo completa ocorrera em um maior
intervalo de tempo quando associada a termopares mais distantes da base

refrigerada.
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Foi possivel monitorar o deslocamento da isoterma liquidus desde a base
refrigerada até o topo dos lingotes solidificados. A Figura 4.10a mostra as
evolugdes dos tempos (t) de passagem da isoterma a-Al em relagdo a posigéao
(P) da interface metal/ molde para as trés ligas. A partir de P = 40 mm, as ligas
modificadas apresentam tempos ligeiramente menores quando comparados com
os tempos de passagem liquidus da liga base: Al-8%Si-0,8%Fe—2,5%Cu—
1,0%Zn.

As variagdes das velocidades de solidificacdo, VL, taxas de refriamento,
TL e gradiente térmicos Gi, em relagdo a posicdo (P) ao longo dos lingotes das
trés ligas podem ser verificadas na Figura 4.10. Nota-se que tanto as velocidades
de solidificagdo quanto as taxas de resfriamento estdo de acordo com os perfis
térmicos observados para as trés ligas, isto €, os valores dessas variaveis
decrescem com o maior distanciamento da base refrigerada.

Em relagdo a taxa de resfriamento, uma unica correlagéo para as ligas Al—
8%Si—-0,8%Fe—-2,5%Cu—1,0%Zn-0,7%Co e Al-8%Si-0,8%Fe—-2,5%Cu—
1,0%2Zn-0,7%Ni descreveu as evolugdes experimentais ao longo das posigoes.
TL mais altas séo observadas para as ligas modificadas com Co (21,2°C/s) e Ni
(14,0°C/s).
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Figura 4.10 — Parametros térmicos de solidificagdo: (a) Posi¢gdo x tempo de
passagem da isoterma o-Al; (b) velocidade de solidificagdo, VL (c) taxa de
resfriamento, TL e (d) gradiente térmico, GL para as trés ligas Al-8%Si—0,8%Fe—
2,5%Cu-1,0%2Zn - (0,7%Co, 0,7%Ni). R? é o coeficiente de determinagao.

4.3
4.3.1 Ligas de baixo teor de soluto (SD)

Macroestruturas e Evolugoes Microestruturais

As macroestruturas dos lingotes solidificados direcionalmente, assim
como as micrografias correspondentes as diferentes posigdes correspondentes
as ligas de baixo teor de soluto, Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn- (0,5%Co,
0,5%Ni) podem ser vistas nas Figura 4.11, Figura 4.12 e Figura 4.13.

A partir das macroestruturas, pode-se notar a predominancia do

crescimento de graos colunares ao longo dos trés lingotes solidificados. Isso
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reflete que a extragdo de calor ocorreu majoritariamente no sentido contrario a
solidificacdo, com pouca interferéncia radial.

As microestruturas exibem caracteristicas intrinsecas associadas as
condicbes térmicas especificas de solidificacdo em cada trecho analisado no
lingote. Com base no conhecimento das taxas de resfriamento ao longo dos
lingotes solidificados (SD), foi possivel extrair e analisar as amostras nas
posicdes em que as TL sdo conhecidas. Algumas microestruturas opticas foram
dispostas a fim de elucidar as variagbes de tamanho (escalas) do crescimento
dendritico da fase a-Al tanto em fungdo da taxa de resfriamento quanto das
adicoes elementares (Co e Ni). Imagens do lado esquerdo revelam algumas
microestruturas tipicas das secdes transversais enquanto as do lado direito
mostram as sec¢does longitudinais nas posigcdées 5 mm, 10 mm e 75 mm a partir
da superficie refrigerada das trés ligas solidificadas direcionalmente. De forma
geral, a evolugdo microestrutural para as trés ligas foi essencialmente dendritica,
cuja morfologia esta associada ao crescimento da fase rica em Al.

Com a reducédo da taxa de resfriamento (considerando a sequencia de
micrografias transversais e longitudinais de baixo para cima), todas as
microestruturas tornaram-se gradativamente mais grosseiras. Nota-se, portanto,
um aumento dos espacamentos dendriticos primarios, A1, € secundarios, Az,
associados a menores taxas de resfriamento para as trés ligas examinadas.
Esses niveis de taxas de resfriamento s&o expressivos porque permeiam
(equivalem) aqueles observados em processos industriais como moldes
permanentes e microfusao [124, 125]. Além disso, parece que as adi¢cdes de Co
e Ni ndo sao eficientes em alterar a escala da microestrutura dendritica. Deve-
se notar que os espacamentos dendriticos primarios e secundarios foram

medidos usando esses tipos de imagens opticas.
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direcional da liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn.
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4.3.2 Ligas de baixo teor de soluto (C)

As ligas de baixo teor de soluto, Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-
(0,5%Co, 0,5%Ni), foram solidificadas por centrifugagdo em molde de cobre.
Cada liga foi submetida a trés diferentes condigdes de solidificagao, variando-se
a espessura da chapa-molde de cobre em 2 mm, 3 mm e 4 mm. Desta forma,
diferentes taxas de resfriamento sdo alcancadas e consequentemente, variagdes
microestruturais s&o possiveis para cada liga. O método de solidificagédo rapida
por centrifugagdo proporciona taxas de resfriamento pelo menos 10 vezes
maiores que as da solidificagao direcional [126, 127]. As amostras solidificadas
por este processo podem atingir niveis de taxas de resfriamento compativeis
com os processos industriais como, por exemplo, a fundicdo sob pressao.

Figura 4.14, Figura 4.15 e Figura 4.16 mostram as microestruturas tipicas
para as ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn, Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-
0,25%2Zn-0,5%Co e Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-0,5%Ni obtidas pela
solidificagdo via centrifugacdo. Pode-se observar que a matriz dentritica é
bastante refinada para as trés condi¢des de espessura de chapa: 2 mm, 3 mm e
4 mm se comparada com os arranjos dendriticos observados nas Figura 4.11,
Figura 4.12 e Figura 4.13. As modificagcdes com Co e Ni parecem afetar o
crescimento dendritico. Menores espagamentos dendriticos secundarios foram
verificados para as ligas contendo Co e Ni em todas as condi¢des de espessuras.
Com aumento da espessura, maiores valores de A2 foram alcancados para
ambas as ligas modificadas. Os valores médios de A2 para as trés condi¢des de

espessuras, 2 mm, 3 mm e 4 mm estdo dispostos na

Tabela 4.3 — Valores médios de A2 para as amostras caracterizadas das ligas Al-
7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-  (0,5%Co, 0,5%Ni) solidificadas por
centrifugagdo em molde de cobre.

Espessuras

Liga 2 mm 3 mm 4 mm
A (um) | A2 (um) | A2 (um)
Al-7%8i-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%7Zn 6,9 49 94
Al-7%Si1-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%7Zn-0,5%Co 5,6 6,3 7,0
Al1-7%8i-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%7Zn-0,5%Ni 3,6 43 53
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Figura 4.16 - Micrografias Opticas das seg¢des com diferentes espessuras, e, 2,
3 e 4 mm da liga Al-7%Si-0,6%Fe—-0,35%Cu—-0,25%2Zn-0,5%Ni solidificada via

centrifuga com coquilha de cobre.

4.3.3 Ligas de alto teor de soluto (SD)

As ligas de alto teor de soluto, Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-
(0,7%Co, 0,7%Ni), foram solidificadas via dispositivo unidirecional. As
solidificagdes ocorreram a partir da base refrigerada com crescimento no sentido
vertical ascendente. Os resultados estruturais desse processo estao dispostos
nas Figura 4.17, Figura 4.18 e Figura 4.19 para as trés ligas analisadas.

As macroestruturas das ligas de alto teor de soluto revelam o crescimento
predominante de graos colunares ao longo de todos os lingotes solidificados. No

entanto, foi observada a presenca de poucos graos equiaxiais mais proximos do
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topo das pegas fundidas. De qualquer forma, as se¢des analisadas (P =5 mm a
P =90 mm) compreendem os espectros de macromorfologia colunar.

As microestruturas formadas em diferentes posi¢des ao longo dos lingotes
sdo resultados das variagbes dos parametros térmicos de solidificagdo ao longo
do comprimento dos lingotes. Figura 4.17, Figura 4.18 e Figura 4.19 revelam as
evolugdes da morfologia predominantemente dendritica da fase a-Al para Al-
8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn, Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-0,7%Co e Al-
8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-0,7%Ni. As regides mais claras nas micrografias
s&o as fases ricas em Al e as mais escuras sdo as fases contendo Fe e Si. Nota-
se que altos valores de TL obtidos para as trés ligas proporcionaram uma alta
densidade de ramificagdes, isto €, menores valores de A1 e A2. Estruturas mais
grosseiras podem ser vistas nas posi¢coes mais afastadas da base refrigerada
(Figura 4.17, Figura 4.18 e Figura 4.19).

As dendritas formadas nas ligas de alto teor de soluto tornaram-se menos
definidas e os bragos secundarios parecem perder a ortogonalidade com o ramo
principal. Este comportamento foi verificado para ligas Al-Si com adi¢géo de Zn.
Um estudo recente [93] demonstrou que as dendritas cresceram na forma tipo
alga (seaweed) e os ramos secundarios apresentam um angulo menor que 90°
em relacdo ao ramo primario para as ligas Al-7%Si-(10%, 15% e 20%)Zn. A
presenca de Zn nas ligas Al-9%Si parece afetar também as regides
interdendriticas, tornando-as indefinidas. O autor sugerem que a influéncia do Zn
sobre a fase primaria a-Al ndo esta restrita somente a competicao anisotrépica
entre o Si e Zn, mas também relacionada com a quantidade de Zn na liga e com
os parametros térmicos de solidificagao [93].

De modo geral os arranjos dendriticos das trés ligas de alto teor de soluto
solidificadas direcionalmente sdo mais refinados que aqueles observados para
as ligas de baixo teor de soluto. Isso se deve principalmente ao maior acumulo
de soluto na frente da interface de solidificacdo proporcionando maiores
instabilidades da fase a-Al, o que resulta em um maior refinamento

microestrutural [20, 126].
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4.4 Leis de crescimento dendritico
4.41 Ligas de baixo teor de soluto (SD)

A partir das micrografias obtidas via 6ptico para as ligas de baixo teor de
soluto, os espagamentos dendriticos das ligas foram medidos e correlacionados
com os parametros térmicos de solidificacdo. As condi¢cdes de solidificagao
influenciam a escala final de tamanho do arranjo dendritico. A Figura 4.20 mostra
as evolugdes experimentais dos espagamentos dendriticos primario, A1, e
secundario, A2, das diferentes amostras ao longo do comprimento (posicéo, P)
de cada lingote solidificado direcionalmente. As variagdes de A1 e A2, para as trés
ligas, podem ser verificadas também em fungéo da taxa de resfriamento, T. e da
velocidade de solidificagédo, VL conforme Figura 4.21 e Figura 4.23. As curvas de
tendéncia caracteristicas para cada correlagao experimental foram plotadas e
estdo indicadas nos graficos.

As leis de crescimento foram representadas na forma de fungdes de
poténcia e derivadas para ambas as correlagcdes A1 e A2 com a taxa de
resfriamento ou com a velocidade de solidificacdo. O comportamento de
crescimento das ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn e Al-7%Si-0,6%Fe-
0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Co foi descrito com base em uma unica lei
experimental, como mostra a Figura 4.21. Pode-se observar que o Co tem pouca
influéncia na escala de comprimento dendritico da microestrutura nas condicdes
impostas na solidificagdo direcional. Ja a liga contendo Ni exigiu correlagdes
distintas das demais, em relacdo a TLe VL

Com isso dito, é claramente observavel que A1 aumenta com a diminuigcao
das taxas de resfriamento TL e das velocidades de solidificagdo VL (Figura
4.21a). De fato, as tendéncias inversas entre a taxa de resfriamento e A1 sdo
perceptivelmente discernidas se consideradas as posi¢cbes relativas da
superficie resfriada das ligas solidificadas (Figura 4.20a).

A Figura 4.22 mostra a variagdo do espagamento entre lamelas de Si, As;,
em funcdo da velocidade de solidificacdo para as ligas Al-7%Si-0,6%Fe-
0,35%Cu-0,25%2Zn e Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Co. Embora a lei
de escala tradicional proposta para eutéticos binarios, A x V, por Jackson e Hunt

[128] determina o uso de um expoente -1/2, esta teoria ndo considera o
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crescimento de eutéticos ternarios. Como tal, os presentes resultados nao se

ajustam com esse modelo. Em contraste, o expoente -0,4 parece ser adequado

para o crescimento eutético de Si em ambas as ligas multicomponentes. Uma

comparacgao entre as evolugdes experimentais do espacamento de Si em fungao

da velocidade de solidificacdo demonstra que a adigdo de Co nao afeta o

espagamento em relagdo aos resultados da liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-

0,25%Zn. Consequentemente, uma uUnica fungdo Asi =2,8 (VL)% representa

ambos 0s conjuntos experimentais.
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Os espagamentos dendriticos secundarios A2 das trés ligas com baixo teor
de soluto puderam ser expressos em uma unica correlagcdo com as taxas de
resfriamento, conforme mostra a Figura 4.23a. Duas leis de crescimento foram
necessarias para englobar os resultados de A2 vs. VL: uma relagéo foi derivada
para a liga contendo Ni e a outra para as outras duas ligas (Figura 4.23b). Estas
correlagcbes experimentais sdo muito Uuteis e servem como mapas
microestruturais para controlar os processos envolvendo a solidificacéo [25, 48,
129].
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Figura 4.23 - Relagdes experimentais para o espagamento dendritico secundario
A2 das ligas solidificadas direcionalmente Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-
0,5%(Co, Ni): (a) A2 vs. taxa de resfriamento e (b) A2 vs. velocidade de

solidificacao.

4.4.2 Ligas de alto teor de soluto (SD)

As microestruturas formadas em varias regides ao longo dos lingotes
obtidos por solidificagao direcional das ligas Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-
0,7%(Co, Ni) foram caracterizadas a partir de medidas de espagamentos
dendriticos primarios A1 e secundarios A2. A Figura 4.24 apresenta os parametros
microestruturais caracteristicos para cada liga em funcdo da posi¢cado (P) do
lingote. Observou-se um aumento de A1 e A2 para posi¢cdes mais distantes da
interface metal/ molde. As ligas modificadas com Co e Ni apresentaram uma

estabilizacdo de Az para regides proximas a base refrigerada.
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A Figura 4.25 apresenta a correlagdo dos espagamentos dendriticos
primarios, A1, em funcdo da taxa de resfriamento, T. e velocidade de crescimento
da isoterma liquidus, VL. Os pontos nos graficos representam as médias do
espacamento microestrutural que foram determinadas experimentalmente, e
seus respectivos desvios padréo. Relagdes lineares sdo exibidas para ajustar os
pontos, a fim de representar as leis experimentais de poténcia referentes ao
crescimento dendritico.

Adicbes de Co e Ni a liga de alto teor de soluto, Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-
1,0%Zn, parece afetar ligeiramente as leis de crescimento dendritico primario.
Desta forma, duas correlagdes foram propostas em funcdo de TLe Vi: uma para
a liga base e outra para as ligas modificadas. O expoente de aproximadamente
-0,6 foi considerado adequado para representar as funcbes de poténcia
associadas aos dados de A1 vs Ti (Figura 4.25a). Ja expoentes de -1,2 e -1,6
melhores se ajustam para dados experimentais A1 vs VL das ligas Al-8%Si-
0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn e aquelas contendo Co e Ni, respectivamente (Figura
4.25b).

Este mesmo comportamento distinto entre as ligas com e sem adigbes de
Co e Ni parece se aplicar para as correlagcdes de A2 em funcédo dos parametros
térmicos de soliificagdo. Assim como no caso de A1, 0s espacamentos
dendriticos secundarios das ligas modificadas com Co e Ni puderam ser
expressos em correlagdes unicas, indicando que a presenca desses elementos
induziu o refino das ramificagdes dendriticas. A Figura 4.26 mostra as evolugdes
de A2 em fungdo da taxa de resfriamento e velocidade de solidificagdo para as
trés ligas de alto teor de soluto.

A rejeicdo de Ni e Co, elementos mais pesados que o Al, no liquido
interdendritico parece gerar um fluxo no canal interdendritico no sentido da base
da dendrita. Esse fluxo passa a instabilizar as paredes laterais da dendrita
primaria, resultando em um aumento do numero de ramificagdes secundarias e

consequente a redugao de A2 [130].
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4.5 Avaliagao e quantificagao das fases formadas
4.5.1 MEV e DRX das ligas de baixo teor de soluto (SD)

Considerando que a taxa de resfriamento desempenha um papel critico
no controle das microestruturas de solidificagdo, nesta segédo esta planejado
examinar os efeitos desta variavel sobre a natureza das particulas contendo Fe,
seus tamanhos, composi¢gdes quimicas e morfologias, além do papel da
modificacdo utilizando Co e Ni. Para isso, perfis de equilibrio, a partir de
simulagdes computacionais pelo método CALPHAD foram plotados para as ligas
Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn- (0,5%Co, 0,5%Ni). As sequéncias de
solidificacédo das ligas sdo mostradas nas Figura 4.27, Figura 4.28 e Figura 4.29.
No caso da liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni (Figura 4.29) ha
uma previsdo de formagdo de fases contendo Ni (ou seja, o AlsNi) em
temperaturas préximas a eutética, enquanto para a liga Al-7%Si-0,6%Fe-
0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Co (Figura 4.28), uma fase contendo Co (ou seja, o
AlgCo2) seria formada como uma particula primaria em temperaturas mais altas.
A partir das se¢cdes ampliadas nos calculos CALPHAD, detalhes de formacgao de

fases associados a fragbes massicas inferiores a 10,0% para as trés ligas de
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baixo soluto podem ser visualizadas com maior precisdo. De acordo com os
célculos CALPHAD as fases Al2Cu, AlgCoz2, AlsNi representam fragées muito

pequenas da ordem de 0,2% e 1,1%.
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as (a) fracbes de fase de equilibrio e (b) visdo detalhada das fragbes massicas
inferiores a < 0,10% para Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn.



2019.11.08.11.02.42

TCALS5 : Al, Si, Fe, Co, Cu, Zn
Pressure [Pa] = 100000.0, System size [mol] = 1.0, Mass percent Si = 7.0, Mass

percent Fe = 0.6, Mass percent Co = 0.5, Mass percent Cu = 0.35, Mass percent Zn =

0.25

1.0

"_a

0.9 1
0.8 1
0.7 1
0.6 1
0.5 1
0.4 1
0.3 1
0.2 1

Fracao massica das fases presentes na

0.11
4

0.0

A

— LiQUID
—  AL9CO2
= FCC_L12#2
— AL9FE2SI2

DIAMOND_A4
AL2CU_C16

(@)

12560 300 350 400 450 500 550 600 650 700

2019.11.08.11.02.07

TCALS : Al, Si! Fe, Co, Cu, Zn

Pressure [Pa] = 100000.0, System size [mol] = 1.0, Mass percent Si = 7.0, Masd percent Fe
= 0.6, Mass percent Co = 0.5, Mass percent Cu = 0.35, Mass percent Zn £ 0.25

0.10

0.09

2a

0.08

0.07

0.06

0.05

0.04

0.03

0.02

Fracao massica das fases presentes na li

0.01

0.00

A

v

Temperatura [°C]

v

LIQuID
AL9CO2

FCC L12#2
ALQFE2SI2
DIAMOND_A4
AL2CU_C16

———

(b)

S

250 300 350 400 450 500 550 600 650 700

Temperatura [°C]

93

Figura 4.28 - Perfis do software Thermo-Calc (base de dados TCAL7) mostrando

as (a) fracdes de fase de equilibrio e (b) visdo detalhada das fragbes massicas

inferiores a < 0,10% para Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-0,5%Co.
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Figura 4.29 - Perfis do software Thermo-Calc (base de dados TCAL7) mostrando
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As microestruturas obtidas via MEV das ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-
0,25%Zn, Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2n-0,5%Co e Al-7%Si-0,6%Fe-
0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni podem ser vistas nas Figura 4.30, Figura 4.31 e
Figura 4.32. Os resultados das analises qualitativas pontuais de EDS das fases
a-Al, e particulas de Si e Fe para as trés ligas também foram apresentados. A
fase a-Al refere-se as regides em cinza escuro e os intermetalicos de Fe séo as
particulas brancas nas microestruturas. As agulhas de Si representam as fases
com um tom de cinza mais claro.

De forma geral, as micrografias das trés ligas sao constituidas por Si e
particulas contendo Fe circundadas pela fase dendritica a-Al. Pode-se notar que
para todas as ligas solidificadas direcionalmente foram observadas fases de Si
relativamente alongadas e em forma de agulha, ao longo das faixas de taxas de
resfriamento entre 0,7 °C/s e 23 °C/s. Além disso, a presenca de ambas as
morfologias das fases a-AlFeSi e B-AlFeSi pode ser notada em algumas das
micrografias das ligas. A presenga de uma pequena fragao de a-AlFeSi pode ser
observada especialmente nas amostras ndo modificadas solidificadas em taxas
de resfriamento > 2,5 °C/s (Figura 4.30).

A identificagdo da fase a-AlFeSi é facilitada devido a sua bem conhecida
morfologia de escrita chinesa [14, 33, 62]. Parece que a adi¢ao de Co pode inibir
a transformacgao esperada de B-AlFeSi em a-AlFeSi, independentemente das
altas taxas de resfriamento (Figura 4.31). A eficacia das taxas de resfriamento
em facilitar essa mudanca foi relatada por Wang e Han [131]. Pesquisas recentes
com a liga Al-3%Mg-1%Si demonstraram que a morfologia escrita chinesa das
fases contendo Fe ocorreu para taxas de resfriamento superiores a 2 K/s [132,
133]. Isso esta de acordo com os resultados apresentados no presente trabalho.

A morfologia da fase AlFeSi também podem mudar se outros elementos
estiverem dissolvidos e presentes em sua estrutura. Por exemplo, Fe pode ser
substituido por Mn ou Ni, como ja demonstrado em trabalho anterior [62]. Nos
resultados qualitativos de EDS, pode-se notar a presenca de Co e Ni compondo
as fases formadas AlFeSi (Figura 4.31 e Figura 4.32).

Embora os resultados de EDS mostrem a presenca de Ni e Co na

composicao dos intermetalicos de Fe, foi observado que a fase Al (Fe, Co) Si
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apresentou menores teores de Al quando comparado com as fases de Fe
formadas nas outras ligas. Sob condigdes associadas aos experimentos de
solidificacdo direcional, as microestruturas tipicas da liga contendo Co
apresentaram fases de Al (Fe, Co) Si mais alongadas se comparadas as outras
ligas.

Os elementos Cu e Zn estao principalmente dispersos em solucdo com a
matriz a-Al. Os resultados de EDS nao permitiram discriminar as fases Al2Cu,
AlgCo2 e AlsNi conforme descrito pelo método CALPHAD. Isso ocorreu
possivelmente devido ao regime de fluxo de calor fora do equilibrio dos presentes
experimentos de solidificagéo.
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P=5mm Si 67.21 32.68 0,03 0.04 0.04
AlFeSi 70,05 23,55 6.18 0.19 0.03
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P=15mm Si 49.26 50,59 0.06 0.05 0.05
AlFeSi 86.70 6.75 5,76 0.68 0.11

Figura 4.30 - Microestruturas de MEV tipicas da liga Al-7%Si-0,6%Fe—
0,35%Cu-0,25%2Zn solidificadas a (a) 17,4, (b) 1,4 e (c) 0,7 °C/s. As analises
EDS das fases formadas foram incluidas. As composi¢coes de fase médias séo
o resultado de pelo menos trés medidas de EDS. As setas indicam as fases de

Si (tracejada) e rica em Fe (continua).
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P=5mm Si 44.17 55,70 0.01 0.07 0.04 0.01
Al(Fe, Co)Si 66.52 17.89 5.55 0.56 0.05 9.43
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P=15mm Si 32.66 67.22 0.02 0.08 0.01 0.01
Al (Fe, Co)Si 73.44 18.90 3.76 0.28 0.02 3.60

Figura 4.31 — Microestruturas de MEV tipicas da liga Al-7%Si—-0,6%Fe—
0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Co solidificadas a (a) 23,2, (b) 2,5 e (c) 0,9 °C/s. As
analises EDS das fases formadas foram incluidas. As composi¢des de fase
médias séo o resultado de pelo menos trés medidas de EDS. As setas indicam

as fases de Si (tracejada) e rica em Fe (continua).
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Figura 4.32 — Microestruturas de MEV tipicas da liga Al-7%Si-0,6%Fe—
0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni solidificadas a (a) 17,2, (B) 1,6 e (c) 0,8 °C/s. As
analises EDS das fases formadas foram incluidas. As composi¢cdes de fase
médias sao o resultado de pelo menos trés medidas de EDS. As setas indicam

as fases de Si (tracejada) e rica em Fe (continua).
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Mapeamentos quimicos via EDS foram realizados nas amostras com
maior taxa de resfriamento para as ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn (-
0,5%Co, -0,5%Ni). Os resultados das Figura 4.33, Figura 4.34 e Figura 4.35
mostram as distribuicbes em diferentes cores dos elementos quimicos que
compdem as ligas. Para todos os casos, o Cu e Zn estdo como solugdes solidas
supersaturadas na matriz rica em Al (em vermelho). Areas da cor verde intensa
representam o Si. Os elementos modificadores, tais como Co e Ni, estao
indicados na cor amarelo e apresentam-se como uma fase junto com Al, Fe e Si.
Desta forma, pode-se notar a presenca das fases Al (Fe,Co) Si e Al (Fe,Ni) Si
constituindo as microestruturas das ligas modificadas com Co (Figura 4.34) e

contendo Ni (Figura 4.35), respectivamente.
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Figura 4.33 - Imagens de mapeamento elementar EDS mostrando a distribuicao
de elementos quimicos tanto na matriz a-Al quanto nas regides interdendriticas
da liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn para a amostra solidificada a 17,4
°Cls.
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LCE
SE MAG:1000x HV:20kV WD: 10 mm

Figura 4.34- Imagens de mapeamento elementar EDS mostrando a distribuicao
de elementos quimicos tanto na matriz a-Al quanto nas regides interdendriticas
da liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2n0,5%Co para a amostra solidificada
a 23,2 °C/s.
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Figura 4.35 — Imagens de mapeamento elementar EDS mostrando a distribuicdo
de elementos quimicos tanto na matriz a-Al quanto nas regides interdendriticas
da liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn0,5%Ni para a amostra solidificada a

17,2 °C/s.
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Sivarupan et al. e Gorny et al. [56, 134] propuseram mapas relacionando
a taxa de resfriamento e fases intermetalicas durante a solidificacdo para uma
ampla faixa de teores de Si e Fe. Considerando os teores de Si e Fe empregados
nas presentes ligas e as faixas determinadas de A2 (geralmente de 18 ym a 34
pgm), os tipos de intermetalicos formados devem se enquadrar na faixa de fases
a + B de acordo com as previsdes destes mapas. Essa coexisténcia pode ser
verificada nao apenas pelas imagens de MEV (Figura 4.30, Figura 4.31 e Figura
4.32), mas também pelos resultados de DRX na Figura 4.36.

Para detectar as fases intermetalicas contendo Fe e particulas de Si nas
amostras solidificadas direcionalmente, medicdes detalhadas de DRX foram
realizadas em um espectro 20 de 15° a 45°, conforme observado na Figura 4.36.
Esses picos caracterizam fases que estdo de acordo com as morfologias e
caracteristicas microestruturais ja relatadas. As trés ligas, Al-7%Si-0,6%Fe-
0,35%Cu-0,25%2n (-0,5%Co, -0,5%N:i), apresentaram uma mistura de fases a +
B compondo as regides interdendriticas.

A microestrutura da liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn é composta
por a-Al + Si + a e B-AlFeSi (Figura 4.36a). Isto esta de acordo com o caminho
de solidificacdo de Scheil na Figura 4.1a. Em contraste, os caminhos de
solidificagdo mostrados na Figura 4.2a e Figura 4.3a indicaram a presenca das
fases AlgCo2 e AlsNi, o que ndo é confirmado nas analises de DRX das ligas Al-
7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Co (Figura 4.36b) e Al-7%Si-0,6%Fe-
0,35%Cu-0,25%2n-0,5%Ni (Figura 4.36¢). Pode-se inferir que a fase AlsCo2 se
decompds em fase B-AlFeSi, enquanto que o Ni da fase AlsNi foi incorporado na
fase contendo Fe, conforme confirmado pelos DRXs, evitando a formacao da
fase AINi. Os espectros de DRX das ligas modificadas com Co e Ni revelam a
ocorréncia de quatro fases diferentes, que s&o a-Al + Si + a e B-Al (Fe, Co) Si e
a-Al + Si + a e B-Al (Fe, Ni) Si, respectivamente.

A auséncia das fases Al2Cu, AlsCo2 e AlsNi € confirmada pela analise de
DRX. Maiores reflexdes das fases Si e AlFeSi podem ser observadas gragas a
adicdo de Co, uma vez que as trés amostras analisadas por DRX foram
solidificadas em taxas de resfriamento semelhantes. Deslocamentos de cerca de

0,1-0,4° foram identificados quando comparados aos valores 20 nas ligas Al-
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7%Si-0,6%Fe—0,35%Cu—0,25%Zn (-Ni, —Co). Isso pode ser devido a distor¢é&o
da estrutura cristalina, que é impulsionado pela presenga mutua de Co e Ni

compondo os intermetalicos.

(@) ® . ©

A A 1-75i-0 6Fe-0,35Cu-0,252n-0,5C0) A
1_>=5min ) . A
e o A oAl a-Al(Fe, Ni)Si
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a-Al(Fe, Co)Si 7 p-Al(Fe, Ni)Si
i v p-Al(Fe, Co)Si S
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M ‘JhNH e v

7 = v
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26 (°) 26 (°) 26 (°)

Figura 4.36 - Padrbes de DRX para as ligas Al-7%Si-0,6%Fe—0,35%Cu—
0,25%Zn (-Ni, —Co) solidificadas em taxas de resfriamento mais altas

considerando a faixa experimental nos experimentos SD.

As fragdes de Si (cinza claro na Figura 4.30, Figura 4.31 e Figura 4.32),
a-Al (cinza escuro na Figura 4.30, Figura 4.31 e Figura 4.32) e particulas
contendo Fe (areas brancas) foram medidas para amostras relativas as posi¢oes
P1, P2, P3 e P4 das ligas Al-7%Si-0,6%Fe—-0,35%Cu-0,25%2Zn (—Co, —Ni),
conforme Figura 4.37 e Figura 4.38. Isso significa que foram avaliados diferentes
niveis de taxas de resfriamento e suas microestruturas resultantes, considerando
que: P1-20 °C/s; P2-6 °C/s; P3-2,5°C/s e P4 - 0,7 °C/s.

Os resultados da Figura 4.37 demonstram que a diminuicdo da taxa de
resfriamento, isto é, em diregdo as posi¢cdes a 15 mm e a 60 mm a partir da base
do lingote, diminuiu 0 numero de particulas a base de Fe, o que significa
aumentar a razdo area/numero de particulas na Figura 4.37. As amostras
contendo Co claramente exibiram um namero menor de particulas com taxa de

resfriamento decrescente.
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Tanto o Ni quanto o Co apresentam solubilidade sdlida extremamente
limitada em Al. No caso do Co este valor € de 0,01% em peso [135]. A
solubilidade de Ni em Al de cerca de 0,05% em peso foi relatada [136]. No
entanto, a densidade do Co € maior que a do Ni [137, 138], o que poderia
favorecer uma segregacado mais intensa do Co em diregcéo a base refrigerada do
lingote solidificado. Como resultado, uma distribuicdo menos homogénea do
numero de particulas foi obtida para a liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-
0,5%Co.
A comparagao das tendéncias correspondentes as fragdes de Si entre as
composi¢cdées modificada com Co e nao modificada revela resultados mais
semelhantes, com excec¢ao da amostra resfriada mais lentamente (ou seja, P4),
a qual apresentou claramente maiores fracées de Si se comparada com a liga
sem Co (Figura 4.38a). O Co parece ter induzido uma maior rejeicdo de Fe e Si
compreendendo o liquido a frente da frente de solidificacdo, o que resultou em
fracdes maiores. Isto, por sua vez, reflete em menores fracdes de a-Al, conforme

pode ser visto na Figura 4.38b.

V) Base
-0,5Ni
B8 -0,5Co

Figura 4.37 - Densidade de particulas contendo Fe nas ligas Al-7%Si—0,6%Fe—

0,35%Cu-0,25%2Zn (-Ni, —Co), considerando diferentes posi¢des, P, (ou seja,

diferentes taxas de resfriamento) ao longo do lingote SD.
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Figura 4.38 — Graficos de barras mostrando: (a) fragao de Si e (b) fragao de fases
a-Al para quatro posi¢des diferentes (P1 — 5 mm, P2 — 10 mm, P3 — 15 mm e P4
— 60 mm) nas pegas SD, ou seja, para uma faixa representativa de condi¢des de

resfriamento avaliadas aqui para as ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn e
Al-7%Si—-0,6%Fe—-0,35%Cu—0,25%2Zn-0,5%Co.

A Tabela 4.4 a seguir apresenta um compilado com todas as informacdes
obtidas nesta segao referente as caracterizagdes das fases constituindo as ligas
Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn,  Al-7%Si-0,6%Fe—-0,35%Cu—0,25%Zn-
0,5%Co e Al-7%Si-0,6%Fe—0,35%Cu—0,25%Zn-0,5%Ni.
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Tabela 4.4 — Sintese dos resultados de caracterizagdo: tedricos (thermo-calc) e
experimentais (DRX e MEV/ EDS), obtidos para as ligas SD (a) Al-7%Si-0,6%Fe-
0,35%Cu-0,25%2n, (b) Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Co e (c) Al-
7%Si-0,6%Fe—-0,35%Cu-0,25%2n-0,5%Ni.

(a) Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn
Termo-Calc DRX MEV-EDS
Al Al 0-Al
AlFe,Si, AlFeSi AlFeSi
Si Si Si
AlLCu AlLCu AlLCu

(b) Al-7%Si-0,6%F e-0,35%Cu-0,25%Zn-0,5%Co

Termo-Calc DRX MEV-EDS
Al,Co, - -
Al Al o-Al
Al Fe,Si, Al (Fe, Co) Si | Al (Fe, Co) Si
Si Si Si
Al,Cu Al,Cu Al,Cu
(¢) Al-7%S1i-0,6%F e-0,35%Cu-0,25%Zn-0,5%Ni
Termo-Calc DRX MEV-EDS
Al Al Al
Al Fe,Si, Al (Fe.Ni) Si | Al (Fe. Ni) Si
Si Si Si
AlNi - -
Al,Cu,Ni - -
AlLCu AlLCu AlLCu

4.5.2 MEV das ligas de baixo teor de soluto (C)

As trés ligas de baixo teor de soluto foram obtidas também via
solidificagcao rapida por centrifugacao utilizando molde de cobre. As amostras de
cada liga foram submetidas a trés condicbes de solidificagdo ao variar as
espessuras das chapas produzidas em 2 mm, 3 mm e 4 mm. Reflexo disto pode
ser observado nas microestruturas resultantes das ligas analisadas. As
micrografias de MEV tipicas das amostras solidificadas por centrifugacao estao
dispostas na Figura 4.39. Os parametros microestruturais determinados pelas
medidas de espagamento dendritico secundario, A2, foram indicados para cada
liga. Em geral, A2 foi reduzido na ordem de 3 vezes em comparagdo com as
amostras solidificadas por SD mais proximas da base refrigerada (P = 5 mm) e,

portanto, associado a maiores taxas de resfriamento (Tabela 3.4). De acordo
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com os mapas de Gorny [56], para este nivel de A2, considerando os teores de
Si e de Fe, ainda confirmam a coexisténcia da mistura de fases a +B nas
amostras solidificadas por centrifugagdo em moldes de cobre.

Pode-se notar que, particulas contendo Fe também s&o muito refinadas.
Isso €& bastante esperado, uma vez que intermetalicos mais finos estao
associados a pequenas distancias entre os bragos dendriticos secundarios [126,
127]. No entanto, tais intermetalicos ainda sdo mal distribuidos e com arestas
vivas em relagao a matriz a-Al. Algumas dessas particulas ainda tém a forma de
escrita chinesa, que é uma fase tipicamente fragil [62]. Mesmo com altas taxas
de resfriamento e microestruturas dendriticas refinadas em relagdo as amostras
solidificadas por SD, nao foi possivel obter particulas bem distribuidas com
formato mais arredondado. Portanto, a configuragdo microestrutural resultante
do processo de solidificagdo ndo se assemelha aquelas observadas apos
tratamentos termomecanicos [139] ou térmicos [36]. Seifeddine et al. [140]
também observaram o crescimento de particulas a base de Fe ndo compactadas
mesmo para amostras de liga Al-9%Si-0,3%Fe-0,6%Mn solidificadas em altas

taxas de resfriamento com uma faixa de A2 de 6 pm a 10 um.
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AlFeSi (1) 9332 3.86 237 039 006 - .
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- , i i
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0,35%Cu-0,25%2Zn- Si (2) 7231 27.20 0,10 0.15 0.09 - 0.15
0,5%Ni
a-Al 99.81  0.02 0.05 005 004 - 003

Figura 4.39 - Microestruturas de MEV tipicas das ligas (a) Al-7%Si—0,6%Fe—
0,35%Cu-0,25%2n, (b) Al-7%Si-0,6%Fe—0,35%Cu-0,25%Zn-0,5%Co e (c) —
0,25%2n-0,5%Ni solidificadas por centrifugacéo. As analises EDS das fases
formadas foram incluidas. As composicoes de fase médias sado o resultado de
pelo menos trés medidas de EDS.
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Com intuito de verificar em quais regides preferenciais os elementos
modificadores, Co e Ni, estdo presentes nas microestruturas das ligas Al-7%Si—
0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn- (0,5%Co, 0,5%Ni), mapeamentos quimicos foram
realizados via MEV/EDS, como mostram Figura 4.40, Figura 4.41 e Figura 4.42.
As amostras analisadas neste mapeamento sdo as mesmas analisadas nas
micrografias de MEV (Figura 4.39). Novamente, o Cu e o Zn permaneceram
como solugdes sélidas supersaturadas na matriz de Al (em vermelho).

Areas da cor verde intensa representam o Si. Os elementos
modificadores, tais como Co e Ni, estdo indicados na cor amarelo e apresentam-
se compondo uma fase juntamente com o Al, o Fe e o Si. Desta forma, pode-se
notar a presenca das fases Al (Fe,Co) Si e Al (Fe,Ni) Si constituindo as
microestruturas das ligas modificadas com Co (Figura 4.41) e com Ni (Figura

4.42), respectivamente.
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Figura 4.40 - Imagens de mapeamento elementar EDS mostrando a distribuicao
de elementos quimicos tanto na matriz a-Al quanto nas regides interdendriticas
da liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn para a amostra de espessura 4 mm

solidificada por centrifugacao.
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Figura 4.41 - Imagens de mapeamento elementar EDS mostrando a distribuicao
de elementos quimicos tanto na matriz a-Al quanto nas regides interdendriticas
da liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Co para a amostra de

espessura 4 mm solidificada por centrifugagao.
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Figura 4.42 - Imagens de mapeamento elementar EDS mostrando a distribuicao
de elementos quimicos tanto na matriz a-Al quanto nas regides interdendriticas
da liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni para a amostra de

espessura 3 mm solidificada por centrifugacao.
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4.5.3 MEV e DRX das ligas de alto teor de soluto (SD)

Tipicas micrografias de MEV das ligas a base de Al-8%Si sem e com
adicoes de -0,7% Co e 0,7% Ni sdo apresentadas em diferentes condi¢cbes de
solidificagédo, conforme os resultados em Figura 4.43, Figura 4.44 e Figura 4.45.
Nos detalhes microestruturais, podem-se observar as analises EDS das diversas
fases formadas.

E possivel notar que os calculos termodinamicos realizadas para a liga
base (Figura 4.4a), fornecem previsdes das fragbes em massa das fases
formadas, em aproximadamente, 12% de a-Al, 24% de AlFeSi, 55% de Si e 9%
de Al2Cu. Uma parcela infima da fase AlCuFe também foi prevista nestes
calculos. Essas fases estdo presentes nas microestruturas das amostras
analisadas e puderam ser identificadas, apds caracterizagdo microestrutural
MEV/EDS. As placas de Si estdo comumente distribuidas nas regides
interdentricas bem proximas as fases AlFeSi. Nota-se que essas duas fases
representam cerca de 80% da fragao das fases formadas. Isto justifica o alto teor
de Si compondo a fase identificada como AICuFe, tanto para a liga base quanto
para a liga contendo Co (Figura 4.43 e Figura 4.44).

As fases arredondadas sao caracteristicas dos intermetalicos de Al2Cu na
liga base Al-8%Si ndo modificada. Essa fase foi identificada também nas duas
outras ligas (Figura 4.44 e Figura 4.45), embora sua morfologia distoou daquela
apresentada na liga base.

As fases AlsCo e AlsNiz previstas pelo ThermoCalc para as ligas contendo
Co e Ni, compreendem 2% e 9%, respectivamente, das fracbes de fases sélidas
formadas (Figura 4.5 e Figura 4.6). Apesar de nao identificar ambas as fases nas
micrografias de MEV/EDS, verifica-se que existe a presenga de Co e Ni em
outras fases formadas, como por exemplo, nas fases AlCuFe (5,75%, em peso,
de Co) e AICuNi (15,3%, em peso, de Ni), conforme visto na Figura 4.44 e Figura
4.45.
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Al,Cu (3) 68.04 11,93 0.21 19,35 0.46

Figura 4.43 - Microestruturas de MEV tipicas da liga Al-8%Si-0,8%Fe—2,5%Cu—
1,0%Zn solidificada a (a) 7,0, (B) 3,6 e (c) 0,4 °C/s. As analises EDS das fases
formadas foram incluidas. As composicoes de fase médias sado o resultado de

pelo menos trés medidas de EDS.
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Al-8%Si 0,8-01'"? 2, oQJ 1,0%Zn: Al si Fe Cu Zn Co
0,7%Co (at. %)
Al,Cu (1) 54.87 27.37 2.67 11.68 1.50 1.92
P=5mm =

AlCuFe (2) 77.25 15.16 3.10 1.99 0.42 2.09
Si(1) 32.89 65.40 0.24 0.86 0.38 0.24

P=10mm
a-Al (2) 95.60 2.96 0,22 0.49 0.58 0.16
Al(Fe, Co)Si(1) 54,23 40.44 2.35 1.09 0.36 1.53

P=70mm
AlCuFe (2) 65.65 16.61 9.41 1.85 0.74 5.75

Figura 4.44 — Microestruturas de MEV tipicas da liga Al-8%Si-0,8%Fe—2,5%Cu—
1,0%2Zn-0,7%Co solidificada a (a) 21,2, (B) 2,6 e (c) 0,8 °C/s. As analises EDS
das fases formadas foram incluidas. As composicoes de fase médias séo o

resultado de pelo menos trés medidas de EDS.
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Al Si F C Z Ni
0,79Ni (at.%) ' ¢ ! . '
Si(1) 19.90 77.37 0.28 1.70 0.35 0.40
P=5mm
Al,Cu (2) 61.02 23.65 0.45 12,27 0.75 1.86
Si(1) 50.39 44.76 0.68 2,52 0.87 0.78
P=10mm
AICuFe (2) 47.55 35.18 3.73 7.25 0.61 5.67
AICuNi (1) 55.55 2.75 1.66 23,77 0.99 15.28
P=70mm .
Al(Fe, Ni)Si(2) 49.23 36.96 7.98 2,76 0.52 2,56

Figura 4.45 — Microestruturas de MEV tipicas da liga Al-8%Si-0,8%Fe—2,5%Cu—
1,0%2n-0,7%Co solidificada a (a) 14,0, (B) 3,4 e (c) 0,8 °C/s. As analises EDS
das fases formadas foram incluidas. As composi¢cdes de fase médias sédo o

resultado de pelo menos trés medidas de EDS.
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Figura 4.46, Figura 4.47 e Figura 4.48 apresentam as regides
preferenciais dos elementos presentes nas microestruturas das ligas Al-8%Si—
0,8%Fe—2,5%Cu-1,0%2Zn, Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-0,7%Co e Al-
8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu—1,0%2Zn-0,7%Ni. Os mapeamentos quimicos foram
realizados nas amostras associadas as maiores taxas de resfriamento.
Interessante notar que o Zn esta uniformemente distribuido ao longo de todas as
amostras e permaneceu em solugao na matriz rica em Al. O Cu, por sua vez,
apresenta-se como fase junto com os outros elementos comuns Al, Fe e Si.
Verifica-se que os teores de Co e Ni estdo presentes nas fases formadas,
quando ndo, séo elementos principais formadores de fase (AICuNi, em Figura
4.45).
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Figura 4.46 - Imagens de mapeamento elementar EDS mostrando a distribuicao
de elementos quimicos tanto na matriz a-Al quanto nas regides interdendriticas
da liga Al-8%Si—0,8%Fe—-2,5%Cu-1,0%Zn para a amostra solidificada a 7,0

°Cls.
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Figura 4.47 - Imagens de mapeamento elementar EDS mostrando a distribuicdo
de elementos quimicos tanto na matriz a-Al quanto nas regides interdendriticas
da liga Al-8%Si-0,8%Fe—2,5%Cu—1,0%Zn-0,7%Co para a amostra solidificada
a 21,2 °C/s.
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Figura 4.48 — Imagens de mapeamento elementar EDS mostrando a distribuicdo
de elementos quimicos tanto na matriz a-Al quanto nas regides interdendriticas
da liga Al-8%Si-0,8%Fe—-2,5%Cu-1,0%Zn-0,7%Co para a amostra solidificada
a 14,0 °C/s.
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A fim de complementar a caracterizagao das ligas de alto teor de soluto
solidificadas via dispositivo direcional, analises de DRX foram realizadas para as
trés ligas. Esta técnica auxiliou na identificacdo dos intermetalicos formados.

Os difratogramas de raios-X para as trés ligas sao apresentados na Figura
4.49. Ampla faixa representativa associada as taxas de resfriamento foi
examinada ao longo de cada lingote solidificado (trés posi¢des para cada liga).
As medicdes foram realizadas considerando um espectro de 26 de 5 a 90°. De
uma forma geral, verifica-se uma certa variagdo nas intensidades dos picos
correspondentes as fases identificadas em fungao das condi¢des de solidificacdo
para as trés ligas analisadas.

Pode-se inferir, a partir das analises de DRX, que a microestrutura da liga
base com alto teor de soluto, Al-8%Si-0,8%Fe—2,5%Cu-1,0%Zn, € composta
por a-Al + Si + Al2Cu + AlFeSi (Figura 4.49a). Este mapeamento esta de acordo
com o resultado termodinamico previsto pela curva de Scheil na Figura 4.4a,
afinal, a quantidade prevista de AICuFe é muito pequena, podendo ser
despresivel. Adigdes de 0,7% de Co e 0,7%de Ni a liga base afetam o caminho
de solidificagédo, conforme descrito pelo método CALPHAD (Figura 4.5a e Figura
4.6a). Fases adicionais tais como AlsCoz2, AlsNi e AICuNi, foram previstas e
puderam ser identificadas conforme analises de DRX das ligas Al-8%Si—
0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-0,7%Co (Figura 4.49b) e Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu—
1,0%2Zn-0,7%Ni (Figura 4.49c).

Uma sintese dos resultados tedricos e experimentais obtidos para as ligas

de alto soluto solidificadas direcionalmente esta disposta na Tabela 4.5.
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Figura 4.49 - Padrdes de difragcao de raios x correspondentes a trés posi¢cdes
ao longo dos lingotes solidificados direcionalmente das ligas Al-8%Si-0,8%Fe-
2,5%Cu-1,0%2Zn-0,7%(Co, Ni).
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Tabela 4.5 — Sintese dos resultados de caracterizaggo: tedricos (thermo-calc) e
experimentais (DRX e MEV/ EDS), obtidos para as ligas SD (a) Al-8%Si-0,8%Fe-
2,5%Cu-1,0%Zn, (b) Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-0,7%Co e (c) Al-8%Si-
0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%2Zn-0,7%Co.

(a) Liga Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn
Termo-Calc DRX MEV-EDS
Al Al o-Al
AlFe,Si, AlFeSi AlFeSi
Si Si Si
Al,Cu)Fe . n
AlLCu AlLCu AlLCu
(b) Liga Al-8%8Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-
0,7%Co
Termo-Calc DRX MEV-EDS
Al Al o-Al
AlyCo, AlCo -
AlgFe,Si, Al (Fe, Co) Si | Al (Fe, Co) Si
Si Si Si
Al,Cu,Fe AlCuFe AlCuFe
Al Cu AlLCu AlLCu
(c) Liga Al-8%8Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%Zn-0,7%Ni
Termo-Calc DRX MEV-EDS
Al Al Al
Al;Niy AINi -
AlFe,Si) Al (Fe, Ni) Si | Al (Fe, Ni) Si
Al,Cu,Ni AlCuNi AlCuNi
Si Si Si
Al,Cu,Fe AlCuFe AlCuFe
Al Cu Al Cu Al Cu

4.6 Influéncia da Microestrutura e das adicoes de Ni e Co nas
Propriedades de Tragao
4.6.1 Ligas de baixo teor de soluto (SD)

As propriedades mecanicas de pecas na condi¢cado bruta de fusdo sao
dependentes da microestrutura final obtida apds o processo de solidificacdo
[141]. Desta forma, esta secdo esta dedicada a avaliar os efeitos da
microestrutura e dos modificadores (Co e Ni) nas propriedades de tragcdo. A
Figura 4.50 apresenta curvas tipicas de tens&o vs. deformagéao das ligas de baixo
teor de soluto solidificadas direcionalmente. Para cada liga, resultados de trés

amostras com diferentes taxas de resfriamento foram inseridos. De uma forma
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geral, as amostras de maiores taxas de resfriamento apresentaram maiores
valores de limite de resisténcia a tracao, isto &€, sdo mais resistentes quando

comparadas com as amostras solidificadas em condigcdes menos severas.



200

— 17,36 °C/mm |_

180

160

140 H

120 H

100

Tenséo (MPa)

80

60 +

40

20 4

Al-7Si-0,6Fe-0,35Cu-0,25Zn I

- = 1,02 °C/mm
- 0,62 °C/mm

200 —

180 —

160 —

140

120

100 +

Tenséo (MPa)

80 +

60

40 -

20

T T
8 10

Deformacéo (%)

— 23,21 °C/mm
- = 1,02°C/mm
. 0,45°C/mm

[AI-7Si-0,6Fe-0,35Cu-0,25Zn-0,5Co | = 8

200

180 +

160

140

120 +

100

Tenséo (MPa)

80

60

40

20 4

0 2

T T T
4 6

Deformagéo (%)

— 17,18 °C/mm
- = 1,02°C/mm
. 0,59 °C/mm

[ AI-7Si-0,6Fe-0,35Cu-0,25Zn-0,5Ni |

- -

T

T T
8 10

Deformacéo (%)

T T T
12 14 16 18

127

Figura 4.50 - Curvas tipicas tensao-deformacao das ligas (a) Al-7%Si-0,6%Fe-
0,35%Cu-0,25%2Zn, (b) Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0.5%Co e (c) Al-
7%3Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0.5%Ni, considerando as diferentes taxas de

resfriamento ao longo dos lingotes SD.



128

No processo de solidificagao via dispositivo SD, as dendritas primarias
sao formadas no sentido oposto ao da extracido de calor, isto €, de baixo para
cima (ascendente). Os bragos primarios crescem paralelos a diregao do fluxo de
calor. Quando as amostras em diferentes posicbes ao longo do lingote
solidificado sdo submetidas aos ensaios de tracéo, os esforcos externos atuarao
na direcao perpendicular em relacido ao direcionamento das dendritas primarias.
Desta forma, o espagamento dendritico primario € uma grandeza representativa
que estabelece um mecanismo para impedir o movimento das discordancias
[46]. Portanto, as propriedades de tracao, ou, oy € 8, foram plotadas em funcao
de A1 de ao longo do comprimento dos lingotes solidificados, conforme mostra a
Figura 4.51.

A Figura 4.51 representa uma proposta para examinar se o parametro
microestrutural, A1 e as adi¢bes de Co e Ni exercem influéncia na resisténcia
mecanica e na ductilidade das ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn, Al-
7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0.5%Co e Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-
0,25%2n-0.5%Ni. Cada condicédo de solidificagao, isto €, taxa de resfriamento,
esta associada a uma amostra com determinado A1. Sendo assim, os aspectos
microestruturais como natureza, tamanho e formato das particulas contendo Fe
podem contribuir para melhor compreensao das propriedades de tracao dessas
ligas. Essas caracteristicas estdo impressas em cada uma das amostras
analisadas em tragao.

Pode-se verificar na Figura 4.51 que tanto os valores de ou quanto oy sdo
maiores para a liga contendo Co para um dado A1. Parece que a maior proporgao
de particulas contendo Si e Fe na liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-
0,5%Co (ver Figura 4.37 e Figura 4.38) afeta positivamente as propriedades de
tracdo. Amostras correspondentes a taxas de resfriamento mais altas atingem
menores espacamentos dendriticos e particulas a e 3 de AlFeSi mais compactas
(Figura 4.38). Uma microestrutura mais refinada com fases melhor dispersas
explicam o aumento de ou em fungédo de A1, para a liga com Co, de 148 MPa

para cerca de 175 MPa (Figura 4.51a). O efeito positivo do Co nas propriedades
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de tracdo é muito claro se compararmos os graficos de Hall-Petch para as trés
composic¢des avaliadas em Figura 4.51a e Figura 4.51b.

Ao comparar a deformagao a fratura ponto a ponto entre as ligas de baixo
teor de soluto, apesar de alguma oscilagdo com A1, € importante notar que a liga
modificada com Co apresenta uma reducao de cerca de 25% na ductilidade. A1
pouco afeta a ductilidade das ligas, de modo geral. Como tal, linhas tracejadas
horizontais foram usadas para representar os resultados de cada liga. A
deformagao a fratura superior alcangada pelas ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-
0,25%2Zn e Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni provavelmente pode
estar associada a alguma fragdo da fase AlFeSi (Figura 4.37). Como discutido
anteriormente, isso € principalmente induzido pelo resfriamento rapido que
ocorre sem adicdo de Co. Pequena reducéo de particulas B pode resultar em
algum aumento na ductilidade [10]. Além disso, a adicdo de Co realmente resulta
em uma fragdo mais alta de particulas intermetalicas de Fe que pode afetar esse
comportamento, conforme observado no presente estudo. No entanto, cerca de
10% de deformacao permanece praticamente inalterado ao longo do lingote
solidificado Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Co, o que reforca um
comportamento ductil, apesar de apresentar valores menores em comparagao
com as outras composicoes.

As proporgdes das fases que constituem a microestrutura de cada liga
parecem ser os fatores mais importantes na comparacao das propriedades de
tracdo. Apesar da ocorréncia de uma fase AlFeSi mais grosseira associada a liga
contendo Co, os valores de resisténcia das amostras da liga com Co
permanecem superiores aos que caracterizam as outras ligas, Al-7%Si-0,6%Fe-
0,35%Cu-0,25%2Zn e Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni. Vale
ressaltar que, a fracdo da fase Si constituindo as microestruturas é maior quando
comparada a da fase AlFeSi, sendo a fracido de Si ainda maior no caso das
amostras de liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Co. Além disso, o
espagamento do Si ndo é afetado pelo Co. Também é essencial notar que, a
dureza Vickers do Si varia de 8.700-13.500 MN/m? enquanto a dureza de 5800
MN/m? é relatada para a fase AlFeSi. Esses valores foram relatados por

Mondolfo [51], que revela que o Si é mais duro que o AlFeSi. De modo geral, os
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presentes resultados mostram que os efeitos proporcionados pelas proporgcdes
das fases (especialmente Si) podem superar o papel dos tamanhos das fases

secundarias para que as evolugdes de resisténcia das trés ligas analisadas

possam ser comparadas.
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Figura 4.51 - Propriedades de tragdo variando com o espagamento dendritico
primario, A1, para as ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%(Co, Ni): (a)

ou; (b) oy; e (c) O.
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Os limites de resisténcia a tracao, ou, de escoamento, oy, e deformacéao a
fratura, , das amostras das ligas de baixo teor de soluto também foram
correlacionados com os espagamentos dendriticos secundarios, A2. Na Figura
4.52 é possivel notar melhorias nas propriedades de tragdo com a redugao de
A2. As curvas de Hall-Petch para as resisténcias a tragao relacionadas as trés
ligas melhoraram com a diminuigdo de A2de 31 um para 18 ym (1/A2""? de 0,18
a 0,235). Embora a ductilidade aumente com a diminuigdo de A2de 31 ym para
cerca de 22 um (1/A2"2 de 0,18 a 0,235), reduz novamente para A2 < 22 ym como
pode ser visto na Figura 4.52c. Segundo Seifeddine et al. [140], a deformacao a
fratura sera controlada pelo Az e pelas morfologias de Si se ndo existir presenga
das particulas agudas contendo Fe, e portanto maior propensao a fraturas. Os
mesmos autores [140] verificaram esse comportamento no estudo da liga Al-
9%Si-0,3%Fe. Enquanto a resisténcia a tragdo aumentou com a redugao de A2
de 24 pym para 10 uym, a ductilidade diminuiu de 18% para 14%, considerando a
mesma reducao em Az.

Em relagao as adi¢cdes de Ni e Co, o Nin&do proporcionou melhora ou piora
significativa em relagao as propriedades de tragcédo da liga sem adi¢do. O Co, por
outro lado, proporcionou um aumento da resisténcia a tracdo e uma reducgao da
ductilidade. Embora Basak et al. [27] demonstraram que a adi¢do de Ni pode ser
util em ligas fundidas hipoeutéticas Al-Si com alto teor de Fe, o teor de Ni
especificado foi de 2% em peso. A melhora nas propriedades de tracédo foi
atribuida ao maior rendimento das fases intermetalicas AlsFeNi e AlsNi, que néo
se estabilizaram nas condi¢cbes do presente estudo.

As sucatas de Al ou ligas secundarias contendo comercialmente teores
de Co podem ter essa impureza na forma de fase AlsCo2. Uma dessas fontes é
a sucata de Alnico, que é um recurso secundario de Ni e Co, gerado durante a
fabricacdo de imas de alnico [142]. Os presentes resultados mostraram que a
quantidade de Co como impureza pode ser retida na forma de fase Als(Fe, Co)Si.
Como resultado, tem um efeito positivo na resisténcia a tragdo, enquanto alguma

perda na ductilidade é inevitavel nas presentes condicbes de processamento.
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Assim, o Co € uma alternativa para evitar possiveis efeitos deletérios do Fe na
resisténcia a tracao de ligas Al-Si-Fe.

A modificagao através do Co possibilita 0 uso de sucatas de baixo teor de
impureza para gerar ligas Al-Si. Isso minimiza a necessidade de reciclar Al
contaminado com Fe usando tecnologias de purificagdo. Os presentes
resultados trazem caminhos inovadores para pesquisas no gerenciamento de

processos metalurgicos de projeto de ligas a fim de gerar ligas mais aptas a

serem produzidas a partir de sucatas.
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Figura 4.52 — (a) Limite de resisténcia a tragao, (b) limite de escoamento e (c)

alongamento em fung¢éo da raiz quadrada do inverso de A2 para as ligas Al-7%Si-
0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2n-0,5%(Co, Ni).

Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%(Co,

A Figura 4.53 mostra imagens de MEV das superficies de fratura das ligas

Ni)

para amostras

correspondentes aos maiores valores de resisténcia mecanica obtidos para cada

liga. Dois niveis de magnificagdo foram utilizados para cada liga examinada.

Todas as superficies de fratura das amostras solidificadas via SD exibem

uma extensa presenca de dimples (setas azuis) e algumas regides de clivagem
(setas verdes), indicando um modo de fratura mista (Figura 4.53). Os dimples

estdo associados a um comportamento ductil, isto é, regides que absorvem
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maiores deformacgdes locais na matriz a-Al. As superficies de fratura fragil por
sua vez, sdo caracterizadas pela presenca de regides facetadas. Este modo de
fratura ocorre por clivagem. Conforme demonstrado por Casari et al. [143],
embora o valor de ductilidade para as ligas investigadas seja superior a 6%, pode
haver um mecanismo misto de fratura transgranular-intergranular. Isso é
determinado principalmente pelo valor A2 [144]. Amostras de ductilidade de 11%
relatadas da liga A356 tiveram uma fratura mista com caracteristicas frageis, de
acordo com esses pesquisadores [143]. Nas amostras presentes, particulas
eutéticas de Si foram formadas n&o apenas nos contornos de grdo, mas também
entre os bragos dendriticos secundarios. Quando uma trinca comecga, as
particulas intermetalicas eutéticas de Si e AlFeSi entre os bragos dendriticos
secundarios oferecem um caminho mais facil para sua propagacao, exigindo
uma quantidade menor de energia. Por causa disso, essas superficies mostram
alguma quantidade de fratura transgranular como pode ser visto na Figura 4.53.
Esses caminhos interdendriticos de fratura emergiram provavelmente a partir

das fases secundarias.
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Figura 4.53 — Fractografias via MEV das ligas SD: a) ndo modificada Al-7%Si-
0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn, b) com adigdo de Co e (c) com adigéo de Ni.
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4.6.2 Ligas de baixo teor de soluto (C)

Os limites de resisténcia a tragcao - ou, limites de escoamento — oy e
deformagado a fratura - & para as ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-
0,5%(Co, Ni) solidificadas por centrifugagdo em moldes de cobre foram
avaliados também como forma complementar de investigagdo de estruturas mais
refinadas dessas ligas. Na Figura 4.54 pode-se verificar essas propriedades de
tracdo em relacdo as condigdes de solidificacdo associadas as chapas
produzidas com diferentes espessuras de 3 mm e 4 mm para cada liga. Tais
condigdes refletem nas microestruturas finais das ligas, e sdo quantificadas por
A2. Estruturas mais refinadas sdo obtidas por um resfriamento mais rapido,
enquanto as microestruturas mais grosseiras sdo formadas em menores taxas
de resfriamento.

As fases contendo Fe mais finas relacionadas as amostras com menores
A2 ndo permitem melhora da ductilidade, o que € demonstrado pela observagao
dos valores de ductilidade da ordem de 6 - 8% nas amostras solidificadas por
centrifugagcdo em moldes de cobre, inferiores aos obtidos com as amostras
solidificadas direcionalmente (Figura 4.52c).

Uma grande quantidade de particulas frageis caracteriza as amostras
rapidamente solidificadas (via centrifugagdo). Como tal, esta condi¢do ndo €&
benéfica para a ductilidade das ligas, uma vez que a coesao das particulas com
a matriz a-Al é diminuida. Neste caso, ha um maior numero de interfaces entre
as fases fragil/dura e a fase a-Al, o que parece prejudicar a ductilidade. Conforme
mencionado, quanto maior a area de interface entre os intermetalicos de Fe/
placas de Si e agulhas de Fe/ matriz a-Al, maior a quantidade de pontos de
concentracdo de tensdes e a tendéncia de nucleagao de trincas. Mathew e
colaboradores [145] observaram o mesmo em seu estudo, ou seja, quanto maior
o0 numero de intermetalicos, mais interfaces entre particulas e matriz a-Al, e
portanto, maior probabilidade da liga para propagagao de trincas, apesar de
melhorar ligeiramente a resisténcia mecanica.

O aumento da fragédo de particulas contendo Fe na liga Al-7%Si-0,6%Fe-
0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Co parece ter influenciado positivamente a resisténcia

a tracdo, mantendo um nivel aceitavel de plasticidade. O aumento de ou com A2
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decrescentes, de 175 MPa para cerca de 205 MPa (Figura 4.52a e Figura 4.54),
também parece estar relacionado aos menores tamanhos (refinamento) das

fases oriundos da condicao de solidificacido rapida.
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Figura 4.54 - Variagbes do limite de resisténcia a tragcdo (ou), limite de
escoamento (oy) e alongamento até fratura (8) em funcdo da espessura (es=
3mm, e4s= 4mm) para as ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2n-0,5%(Co, Ni)

solidificadas via centrifugagdo com coquilha de cobre.

As superficies de fratura das ligas de baixo teor de soluto solidificadas por
centrifugagdo também foram analisadas. Na Figura 4.55, as fractografias de
MEV apresentam uma grande proporgdo de dimples nas superficies das
amostras. Este comportamento ductil parece estar combinado com regides de
aspectos de fratura fragil, indicando um modo de fratura mista para todas as trés

ligas avaliadas.

Como discutido anteriormente, € bem conhecido que em ligas Al-Si
contendo Fe a fratura pode iniciar nas interfaces entre a matriz e as fases
secundarias frageis, como a fase Si, a-Al(Fe,Mn)Si e B-AlFeSi, devido a sua
morfologia tipo placa/agulha e sua incompatibilidade de deformagdo com a
matriz, que atuam como fontes de concentragcédo de tensdes [146—-148]. Alguns
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estudos relatam que fases mais finas e frageis (desde que mais arredondadas e
distribuidas uniformemente) podem melhorar a forga de cisalhamento entre as
interfaces fase secundaria/matriz e, consequentemente, melhorar a resisténcia
mecanica e o alongamento [14, 148, 149]. No entanto, no que diz respeito a
morfologia das particulas, o refino nem sempre € suficiente para promover uma
maior deformagdo da matriz, uma vez que a coesao entre as particulas
secundarias e a matriz é fraca, resultando também na possibilidade de iniciagao
de fissuras nas interfaces entre as fases secundarias e matriz.

Observa-se que embora as ligas centrifugadas (C) apresentem
microestruturas mais refinadas em comparagdo com as ligas solidificadas
direcionalmente (Figura 4.30, Figura 4.31, Figura 4.32 e Figura 4.39), a maior
taxa de resfriamento das ligas solidificadas por centrifugacdao néo é suficiente
para mitigar a formagdo das fases 3 do tipo placas, particulas de Si e as
particulas em escrita chinesa da fase a. Portanto, tanto as ligas SD quanto as C
apresentam fases intermetalicas ricas em Fe e particulas de Si nas morfologias
de placas e agulhas. No entanto, o grande numero dessas particulas nas ligas
C devido ao seu refinamento resulta em uma maior densidade de interfaces
frageis que, consequentemente, prejudica a deformagdo da matriz Al-a. Além
disso, é possivel observar (resultados EDS das Figura 4.30, Figura 4.31, Figura
4.32 e Figura 4.39) que o teor de Si em solugao sélida na matriz a-Al das ligas C
€ maior em comparagdo com as ligas SD (~2% e ~1%, em peso,
respectivamente), indicando que a deformagao da matriz a das ligas SD pode
ser beneficiada em relagao a este aspecto. Essas justificativas concordam com
os resultados de deformacéao a fratura (Figura 4.52c e Figura 4.54), bem como

com as caracteristicas das superficies de fratura (Figura 4.53 e Figura 4.55).
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nao modificada Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn, b) com adi¢ao de Co e (c)

com adicao de Ni.
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4.6.3 Ligas de alto teor de soluto (SD)

A Figura 4.56 mostra as curvas tensao vs deformacao tipicas geradas por
meio dos ensaios de tragdo de corpos-de-prova retirados das ligas Al-8%Si-
0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%2Zn- (0.7%Co, 0.7%Co). Cada curva representa uma
posicdo distinta em relacdo a superficie refrigerada do lingote solidificado
direcionalmente. Nota-se que para posicdes mais proximas a interface
metal/molde (curvas com linhas cheias), as trés ligas solidificadas apresentam
resisténcias mecanicas superiores demais aquelas correspondentes as posicoes

mais distantes.
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Figura 4.56 - Curvas tipicas tensao-deformacao das ligas (a) Al-8%Si-0,8%Fe-
2,5%Cu-1,0%Zn, (b) Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%2Zn-0.7%Co e (c) Al-8%Si-
0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%2Zn-0.7%Co0-0.7%Ni, considerando as diferentes taxas de

resfriamento ao longo dos lingotes SD.
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A Figura 4.57 descreve as correlagdes experimentais encontradas para o
limite de resisténcia a tragdo (ou) e alongamento especifico (8) em fungdo dos
espagamentos microestruturais para as trés ligas de alto teor de soluto. Todos
os dados experimentais foram ajustados por correlagdes do tipo Hall-Petch. Em
geral, os valores de ou aumentam com a redugdo de A1 para todas as ligas
estudadas. Espagamentos microestruturais dendriticos mais finos permitem uma
melhor distribuicdo dos componentes intermetalicos de reforgo ao longo da
microestrutura. Apesar dos valores de A1 serem proximos entre as ligas
modificadas, a adigdo de Co a liga base de alto teor de soluto parece contribuir
com aumento mais significativo na resisténcia a tragao, atingindo 220 MPa,
enquanto que a liga com Ni atingiu cerca de 195 MPa. No entanto, o
alongamento especifico permanece praticamente inalterado ao longo dos

lingotes solidificados, em torno de 10%.
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Figura 4.57 - Relagbdes experimentais do tipo Hall-Petch:(a) limite de resisténcia
a tracdo e (b) alongamento até fratura em fungdo de A1 para amostras ao longo
de todo comprimento dos lingotes Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%2Zn-0,7%(Co,

Ni) solidificados direcionalmente.

As variagbes experimentais do limite de resisténcia a tragdo (ou) e
alongamento especifico (0) obtidas para as ligas estudadas foram também
correlacionadas por meior de fungdes do tipo Hall-Petch (ou, 8 vs. A2"?),
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conforme mostra a Figura 4.58. As resisténcias a tracao relacionadas as trés
ligas melhoraram com a diminuigédo de A2de 32,5 um para 6 um (1/A22 de 0,18
a 0,40). No entanto, as adi¢cdes de Co e Ni parecem nao afetar os valores de 0,
pois mantiveram-se inalterados, préximos a 10%, ao longo de todos os ligotes
solidificados.
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Figura 4.58 - Relagbes experimentais do tipo Hall-Petch:(a) limite de resisténcia
a tragao e (b) alongamento até fratura em fungédo de A2 para amostras ao longo
de todo comprimento dos lingotes Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0%2Zn-0,7%(Co,
Ni) solidificados direcionalmente.

4.7 Influéncia da Microestrutura e do Ni, Co na Resisténcia a Corrosao

As ligas de baixo teor de soluto foram avaliadas quanto aos seus
comportamentos eletroquimicos. Para ambos os processos de solidificagao, via
dispositivo direcional, SD e centrifugacéo, C, o objetivo foi analisar as amostras
em diferentes condi¢cdes de solidificacdo a partir de medidas de polarizagéo
potenciodinamica, espectroscopia de impedancia eletroquimica (EIS) e ensaios
de imersao de longa duragédo. Cada amostra leva consigo um histérico térmico e
microestrutural, resultante das condigcdes de solidificacdo. A Tabela 4.6
apresenta as amostras selecionadas para estas analises.

A medida de espacamento dendritico secundario, A2, foi o critério de

avaliagao considerado para correlacionar os parametros de processo com o



144

comportamento das ligas quando submetidas a ambientes corrosivos. Taxas de
resfriamento mais baixas, relacionadas as amostras por SD, resultam em um
aumento de A2 de aproximadamente quatro vezes, independentemente da
composicédo da liga, em relagdo as amostras solidificadas por centrifugacéo
(Tabela 4.6). Esse amplo espectro de taxas de solidificagdo é essencial uma vez
que sao comparaveis aos observados em processos industriais, como fundigao

sob pressdo, molde permanente e fundicdo por cera perdida [124, 125].

Tabela 4.6 — Caracteristicas das amostras de baixo teor de soluto selecionadas
para os ensaios de corrosao a partir das avaliacbes dos parametros térmicos de
solidificagdo e microestruturais. Taxa de resfriamento em °C/s e A2 em um. SD —

solidificagcao direcional e C — centrifugacao.

SD C
Liga
A (um) [ A2(um)
Al-7%S:i-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn 21,2 4.9
Al1-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-0,5%Co 21,1 53
Al1-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni 21,1 5,6

4.7.1 Ligas de baixo teor de soluto (SD)

4711 Polarizagao Potenciodinamica

A Figura 4.59 mostra trés curvas representativas obtidas pelo ensaio de
polarizagdo potenciodinamica das ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-
0,5%(Co, Ni) em uma solugcdo 0,6 M de NaCl. As trés ligas solidificadas
direcionalmente apresentaram comportamentos semelhantes visto o aumento da
densidade de corrente mesmo em pequenas polarizagbes anddicas. Isto €,
pode-se notar uma regido passiva bem definida, seguida de um aumento
acentuado devido a quebra do filme passivo localizado. Além disso, as
inclinagbes dos ramos catddicos foram préximas, sugerindo que a cinética da
reacao catddica foi insensivel as adigdes de Co ou Ni.

Os valores do potencial de corrosao, Ecorr, também foram comparaveis.

Este parametro eletroquimico esta associado a diferenga de voltagem entre a
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amostra imersa da liga no ambiente eletrolito e o eletrodo de referéncia Ag/AgCl.
No entanto, as correntes associadas ao Ecorr, OU seja, a densidade de corrente
de corrosao (icorr), S80 mais altas para a liga contendo Ni (curva preta) e mais
baixas para a liga ndo modificada (curva verde). Um indicativo de aumento da
resisténcia a corrosdo geral refere-se a diminuicao de icor combinado com
aumento de Ecorr [106, 118, 150]. Quanto mais positivo é o Ecorr, mais resistente
sera o material. Neste caso, adicdo de Ni na liga parece torna-la menos negativa,
ou seja, ligeiramente mais nobre.

As curvas de polarizagdo na Figura 4.59 ndo permitem uma determinagao
precisa da icorr a partir da extrapolacdo de Tafel, mas uma analise com base no
Ecor indica claramente que a icor provavelmente esta localizada em valores
superiores entre 10 e 10> A/cm?.

A nobreza ligeiramente superior apresentada pela liga contendo Ni em
solucao de 0,6 M de NaCl pode ser consequéncia da formacg&o de NiO, Ni(OH)2
ou de uma mistura desses Oxidos, conforme verificado por Onyeachu e
coautores [151]. O estudo revelou que o revestimento de Ni eletrodepositado
promove a resisténcia a corrosao para curtos periodos, devido a formagao de
uma camada protetora abaixo da camada externa enriquecida com hidroxido.
Em solugdes com CI, a passivacao leva a formacdo de uma camada composta
por NiCl2 [152]. No entanto, a resisténcia a corrosdo do revestimento de Ni

diminui apos 72 horas de imersao em uma solugao de 3,5% de NaCl [151].
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Figura 4.59 - Curva de polarizagao potenciodindmica para as amostras de liga
Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%(Co, Ni) com A2 = 21 pym. Ramo
catddico linear ao longo de cerca de uma década de corrente em valores
potenciais suficientemente distantes de Ecorr foi usado para estimar o icorr. Tal
estimativa de icorr foi destinada para fins comparativos entre as ligas deste estudo

€ nao como uma indicacao definitiva e precisa da corrosao.

Apos os ensaios de polarizagao linear associdados a um curto periodo
exposto a solucdo de NaCl, as superficies das amostras foram analisadas
utilizando técnicas de microscopia eletrénica de varredura - MEV. A Figura 4.60
apresenta as morfologias das superficies das ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-
0,25%2n-0,5%(Co, Ni). Devido a sua agéo catddica, as fases contendo Si e Fe
dissolveram as areas a-Al em contato com elas. Além disso, a fase Si e os

intermetalicos a base de Fe permaneceram nas zonas interdendriticas.
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Figura 4.60 — Micrografias de MEV apés testes de polarizagao potenciodinamica
seguido de impedancia para amostras com A2 = 21 ym das ligas (a) Al-7%Si-
0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn, (b) Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-0,5%Co e
(c) Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni. As setas indicam as fases de Si

(cinza) e as fases ricas em Fe (brancas).
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4.71.2 Espectroscopia de Impedancia Eletroquimica (EIS)

Os graficos de Nyquist, Bode e Bode fase, provenientes das analises de
Espectroscopia de Impedancia Eletroquimica (EIS) realizadas nas amostras
solidificadas  direcionalmente  (microestruturas  grosseiras, A2 de
aproximadamente 21 pm), possibilitam analisar as propriedades dos
revestimentos (altas frequéncias) e aquelas associadas ao filme de oOxido
(camada passiva) formado nas interfaces amostra/fiime de oxido/eletrélito
(médias e altas frequéncias).

Figura 4.61 e Figura 4.62 mostram os graficos de Nyquist e modulo de
impedancia (Bode) e angulo de fase (Bode fase) em funcao da frequéncia. Os
graficos de Nyquist confirmaram a presenga de dois semi-circulos capacitivos,
como também relatado por Arthanari et al. [106] para ligas Al-Si-Ni-Cu. Além
disso, os diametros dos semi-circulos da liga contendo Ni diminuiram em relagéo
as outras ligas, indicando menor resisténcia a corrosao. As ligas Al-7%Si-
0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn, Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2n-0,5%Co
seguiram um padrédo semelhante, embora os tamanhos dos circulos capacitivos

foram maiores do que aqueles relacionados as amostras de liga contendo Ni.
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Figura 4.61 -Graficos de Nyquist relacionados as amostras de ligas Al-Si-Fe-Cu-
Zn (-Co, -Ni) solidificadas via SD (A2 = 21 pym).

Dois picos ocorreram nos graficos de angulo de fase como pode ser visto
na Figura 4.62b. Os limites de &ngulo de fase e areas de pico diminuiram para
amostras da liga contendo Ni em comparagdo com as outras, indicando um
comportamento menos capacitivo. Além disso, os valores do modulo de
impedancia 1Zl das amostras da liga contendo Ni também diminuiram se
comparados as outras ligas, mostrando inferiores resisténcias a corroséo (Figura
4.62a). Em baixas frequéncias, o valor experimental de impedancia obtido pode
ser utilizado para avaliar a resisténcia a corrosao dos materiais. Este parametro

corresponde a resisténcia a troca de cargas (Rct) na interface metal/ eletrdlito.
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Figura 4.62 — Graficos de (a) bode e (b) fase de Bode relacionados as amostras
de ligas Al-Si-Fe-Cu-Zn (-Co, -Ni) solidificadas via SD (A2 = 21 um).

O circuito elétrico equivalente (CEE) adotado ¢é ilustrado na Figura 4.63

[153], enquanto os parametros ajustados sédo fornecidos na Tabela 4.7. As

analises de ajuste da curva CEE foram realizadas para todos os dados de EIS

das ligas. Os valores experimentais correspondem bem aos valores estimados,

e os valores de erro (¢?) estdo na ordem aceitavel de 102 [97, 116]. O CEE é

composto por: Rs, resisténcia a solucao, Ry, resisténcia da camada superficial e

Rct, resisténcia a transferéncia de carga, bem como elementos de fase constante
(CPE) da camada superficial (CPEf) e dupla camada (CPEa), sendo o CPE

caracterizado por seus parametros Q e a.

R
Ref. O-WV\—

CPE;
(Qr ay)

—_1

—\\\M

CPE,
(Qq» ag)

Ry

_WV\_
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WE

Figura 4.63 - Circuito elétrico equivalente usado para modelar os dados
experimentais EIS das ligas Al-Si-Fe-Cu-Zn (-Co, -Ni) [107, 154, 155].
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Conforme mostrado na Tabela 4.7, os valores de Rr das ligas n&o
modificada, contendo Co e Ni foram, respectivamente, 45,9, 30,4 e 10,0 kQcm?
para as amostras solidificadas direcionalmente. Esses resultados revelaram que
a camada superficial produzida na superficie durante a exposi¢cao do eletrélito
contribuiu para a diminuigdo da resisténcia a corrosédo da liga contendo Ni.

Os valores de resisténcia a transferéncia de carga (Rct) para as ligas néao
modificada, com adi¢cdes de Co e Ni foram, respectivamente, 100,9, 111,3 e 67,3
kQcm?. A liga modificada com Ni apresentou valores de Rct aproximadamente
1,5 vezes menor em relagdo a liga sem modificagdo, confirmando sua pior
resisténcia a corrosdo. A diferenga em Rct entre as ligas contendo Co e as nédo
modificadas foi insignificante.

Os resultados do ensaio EIS, Figura 4.62, concordam com os da
polarizacdo potenciodindmica, Figura 4.59, ambos apontando para o papel
deletério do Ni na resposta a corrosao apés curto periodo de imersao (1 hora).
A suposigdo de que a corrosdo prosseguira a uma taxa constante pode ser
enganosa para ligas que desenvolvem uma camada protetora por um longo
tempo de exposicdo ao eletrélito. De fato, os diferentes comportamentos de
corrosdo em tempo de exposigdo precoce e longa ao eletrélito corrosivo séo
muitas vezes a fonte de conclusdes controversas sobre o efeito de um

determinado elemento de liga nas ligas de Al.
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Tabela 4.7 - Parametros de impedancia obtidos a partir do ajuste dos dados EIS
para as ligas SD Al-Si-Fe-Cu-Zn (-Co,-Ni) em solugao de 0,6 M de NaCl.

Rs Rt Qs Ret Qal
Liga Processo b2 - |« a- | o /|Z)
g (nm) « (kQ (uF s (“F f (kQ (uF s (ed | Ol j )
cm?) cm?) D) cm?) D)
Al-7%S:i-
0,6%Fe-
0.35%Cu- SD 21,2 31,6 459 43 0,8 100,9 14,4 1 0,09
0,25%Zn
Al-7%Si-
0,6%Fe-
0,35%Cu- SD 21,1 31,7 10 13,7 0,9 67,3 56100 0,7 | 0,09
0,25%Zn-
0,5%Ni
Al-7%S:i-
0,6%Fe-
0,35%Cu- | SD 21,1 | 298 30,4 33 09| 1113 18,4 0,8 | 0,04
0,25%Zn-
0,5%Co
4.71.3 Testes de Imersao

As ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn, Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-
0,25%2Zn-0,5%Co e Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni solidificadas
via dispositivo direcional foram também avaliadas segundo o método de perda
de massa. Para estes testes, é possivel obter taxas de corrosao, a partir da perda
de massa de cada amostra imersa em solucéo de 0,6M de NaCl por 30 dias. Os
procedimentos realizados para estas analises foram pautados com base na
norma ASTM G31 [120].

Analises eletroquimicas (de curto prazo) mostraram que a adi¢ao de Ni foi
prejudicial a resisténcia a corrosdo enquanto as outras duas ligas apresentaram
resultados semelhantes. Ou seja, a adicdo de Co n&o afetou o comportamento
de corrosdo determinado pela polarizagcéo linear e EIS. N&o existe uma
abordagem eletroquimica que possa ser usada isoladamente como um teste
unico para avaliar as ligas de Al [156]. Portanto, para garantir um mapeamento
completo, os resultados dos estudos eletroquimicos obtidos na sec¢ao anterior,
serdo comparados aos de testes tradicionais, como, por exemplo, os ensaios de

perda de massa.
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Na Figura 4.64 sdo comparadas imagens macroscopicas das superficies
das amostras apos 30 dias de imersao em 0,6 M NaCl ainda como retiradas da
imersao (“sujas”) e apos o procedimento de limpeza visando a remogao dos
produtos de corrosdo. Apos 30 dias em solugdo de NaCl, a camada superficial
do produto de corros&o pode ser vista cobrindo a superficie de todas as ligas.
Antes do procedimento de remocio, os produtos de corrosdo na coloragao
branca foram menos presentes na liga contendo Ni, concentrando-se em uma
linha central vertical alinhada com o orificio da amostra. No restante das
superficies da amostra foi observada uma camada acinzentada mais uniforme,
conforme indicado pelas setas, na Figura 4.64.

Como também observado por Kaiser et al. [102], os produtos
esbranquecados foram identificados como camadas do “tipo cogumelo”. A
dissolugao ativa da liga resultou em AI(OH)s, que € insoluvel em agua, e precipita
como um gel branco com aspecto gelatinoso de flocos [156]. A camada cinza
relacionada a liga contendo Ni, na Figura 4.64, parece ter uma natureza diferente

do gel de hidréxido. Mais detalhes sobre essa estrutura serdo vistos

posteriormente.
Apds IMERSAO de 30 dias Apds LIMPEZA
SUCATA 2D1 2A1 2A2 SUCATA 2A1 2D1  2A2

11 TH
SUCATA Co =z ] . I‘ SUCATA Co 1(;1 1D1__1C2

SUCATA Ni SUCATANi 3D __3A1 3A2
HEE

Figura 4.64 — Imagens macroscopicas das superficies corroidas das trés ligas
(Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn, Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-
0,5%Co e Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni) solidificadas via SD

apos 30 dias de testes de imersdo. As setas indicam uma camada acinzentada

mais uniforme.
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Apds os procedimentos de limpeza, as amostras foram pesadas para
serem comparadas com as massas antes da imersao. A Figura 4.65 mostra as
taxas de corroséo resultantes. A perda de massa da liga contendo Ni é muito
menor em relagdo as demais. E possivel notar uma camada protetora e densa
na superficie das amostras contendo Ni. Esta camada funcionou como uma
barreira a corrosdo, reduzindo severamente a taxa de corrosdo em longos
peridos de exposi¢ao. Pode-se verificar que uma pequena parcela dos produtos
de corrosdo néo foi eliminada para a liga contendo Ni, entretanto isso ndo afetou
os resultados da medi¢gdo de massa quando comparados com as outras ligas.
Em outras palavras, a taxa de corroséo foi de fato significativamente menor para
a liga com Ni, avaliada apés 30 dias de exposi¢gao. Em seus testes de imerséo,
Kaiser et al. [102] observaram uma inversdo do comportamento da liga de Al
contendo Ni. Enquanto a liga contendo Ni apresentou maior taxa de corrosao
para periodos mais curtos (1 a 3 dias), demonstrou menor taxa de corrosdo para
tempos mais longos. Isso esta de acordo com o que é relatado no presente
estudo quando os resultados dos testes eletroquimicos e de imersao de 30 dias
sao comparados entre si.

Sob essas condigdes de exposi¢cao a corrosao a longo prazo, parece que
nem a adicdo de Co nem a escala da microestrutura dendritica tém impactos
significativos na taxa de corrosdo. No entanto, as ligas contendo Ni

apresentaram um comportamento incomum.
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== Al-7Si-0.6Fe-0.35Cu-0.25Zn
-- Al-7Si-0.6Fe-0.35Cu-0.25Zn-0.5Co|
-- Al-7Si-0.6Fe-0.35Cu-0.25Zn-0.5Ni

4F 3,7 3,81

0,74

Taxa de corrosédo, em milésimo de polegada

1 1 1
21,1 21,1 21,2

Espagamento dentritico secundario, Ao (mm)

Figura 4.65 - Taxas de corrosdo (milésimo de polegada por ano) das amostras
SD Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%(-Ni, -Co) apos 30 dias imersas em
uma solucao de 0,6 M de NaCl.

Os detalhes das camadas de 6xidos estaveis (areas indicadas por setas
na Figura 4.64) na superficie da liga contendo Ni podem ser vistos na Figura
4.66. De acordo com os resultados das micrografias de MEV, pode-se verificar
que a superficie corroida da amostra apresenta dissolugcao seletiva da fase a-Al
enquanto as fases secundarias em sua maioria ndo afetadas, continuando a

ocupar seus sitios nas regides interdendriticas.
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Regido Corroida

SOpPIX() WO0d ORISNY

Figura 4.66 - Imagens MEV detalhando tanto as regibes corroidas quanto
aquelas formadas com camada de 6xido apds os experimentos de imersao ao
longo de 30 dias com a liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni SD em
0,6 M de NaCl.
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4.7.2 Ligas de baixo teor de soluto (C)
4.7.21 Polarizacao Potenciodinamica

A resisténcia a corrosdo das ligas de baixo soluto solidificadas por
centrifugacgao foi avaliada a partir das medidas de polarizagao potenciodinamica,
que indicam o potencial de corrosdo para cada condi¢cdo. As curvas de
polarizacéo das trés ligas podem ser vistas na Figura 4.67. Adotando o método
de extrapolacédo das retas de Tafel, nota-se que o potencial de corrosdo nao
apresentou diferencas expressivas quanto as adicdes de Co ou Ni.

A liga Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni apresentou um
comportamento menos resistente ao processo corrosivo no ramo anodico, como
mostra Figura 4.67. Isto reflete em maiores densidades de correntes, icor. Com
base na taxa de corrente de corrosao, a resisténcia a corrosao das ligas, segue
em ordem decrescente: -0,5%Co (curva azul) > Base (curva verde) > -0,5%Ni

(curva cinza).

-0,3+ AI-7Si-0,6Fe-0,35Cu-0,25Zn
L  ——Base - ECorr =-0,710 mV

S -04f ——-05C0 -E_=-0,734mV
& F ———-05Ni -E_ =-0,663mV
8 05

3
% -0,6F

o H

5 L Eeor
é _0,7 _Ecorr
®© -Ecorr

o 08}

[0]
g

09
pond 4l ......;I L .Ii. sl il el

10° 10® 10" 10° 10° 10" 10°

Densidade de corrente, i (A/ cm-2)

corr’
Figura 4.67 - Curva de polarizagao potenciodindmica para as amostras de liga
Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2n-0,5%(Co, Ni) com A2 = 5 pm. Ramo
catddico linear ao longo de cerca de uma década de corrente em valores

potenciais suficientemente distantes de Ecorr foi usado para estimar o icorr. Tal
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estimativa de icorr fOi destinada para fins comparativos entre as ligas deste estudo

€ nao como uma indicacao definitiva e precisa da corrosao.

As superficies das amostras foram analisadas via MEV apos os ensaios
de corrosao de curto periodo de imersao (polarizagdo potenciodinamica e EIS).
A Figura 4.68 apresenta as superficies corroidas das trés amostras solidificadas
por centrifugacéo. Em geral, nota-se que diversas regides da matriz a-Al foram
corroidas. Essas morfologias de corrosdao estdo associadas a condigbes de
resfriamento mais acentuado, isto €, uma microestrutura mais refinada com
fases interdendriticas menores e mais dispersas. De fato, a proximidade com os
intermetalicos de Fe e com as particulas de Si, promoveu uma maior ocorréncia

de pites, como pode ser visto em detalhes nas micrografias das amostras.
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Figura 4.68 - Micrografias de MEV apés testes de polarizagao potenciodinamica
seguido de impedancia para amostras com A2 = 5 ym das ligas (a) Al-7%Si-
0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn, (b) Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-0,5%Co e
(c) Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni. As setas indicam as fases de Si

(cinza) e as fases ricas em Fe (brancas).
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4.7.2.2 Espectroscopia de Impedancia Eletroquimica (EIS)

Os diagramas de Nyquist para as trés ligas de baixo soluto na condigao C
foram plotados como visto na Figura 4.69. E possivel identificar semi-circulos
capacitivos imperfeitos associados a presenca de uma camada passiva na
superficie das ligas [106]. Os didametros dos semi-circulos, por sua vez, refletem
os niveis de protecao proporcionados por esta camada formada. Desta forma,
nota-se que os didmetros dos semi-circulos das ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-
0,25%Zn e Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Co sao maiores, indicando
assim, que ambas as ligas sdo mais resistentes a corros&o que a liga contendo
Ni.

8x10*F | Al-7Si-0,6Fe-0,35Cu-0,25Zn
L A Base
7X104_ ® -0,5Co
| ® -05Ni
6x10*
o I
,_E, 5x104_-
G y
~ 4x10
-N L
' 3x10°
2x10*
1x10*
-l
0 |_I. " 1 " 1 " 1 " 1 " 1 " 1 " 1
0 1x10%*2x10%3x10*4x10%5x10*6x10% 7x10*8x10*
Z'chm2

Figura 4.69 -Graficos de Nyquist relacionados as amostras de ligas Al-Si-Fe-Cu-
Zn (-Co, -Ni) solidificadas via centrigucagdo (A2 = 5 um).

O grafico de moédulo de impedancia em fungado da frequéncia (Figura
4.70a), apresenta em altas frequéncias, onde a impedancia é baixa, as
resisténcias dos eletrélitos (solugdo de NaCl). Nota-se que a liga contendo Ni
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revela menor resisténcia a corrosdo quando comparada as outras ligas (base e
-0,5%Co).

As regibes de frequéncias intermediarias, no grafico de fase de Bode
(Figura 4.70b), revelam os valores maximos dos angulos de fase indicando o
comportamento capacitivo para cada condicdo. E possivel verificar que as ligas
Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn e Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-
0,5%Co apresentaram perfis semelhantes aqueles das curvas nos graficos de
Bode. Tanto os limites de angulo de fase quanto as areas de pico assumem
maiores valores, e, portanto, maior parcela capacitiva a resisténcia nas

superficies das amostras.
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Figura 4.70 — Graficos de (a) bode e (b) fase de Bode relacionados as amostras

de ligas Al-Si-Fe-Cu-Zn (-Co, -Ni) solidificadas via centrigucagao (A2 = 5 um).

A fim de melhorar a analise de impedancia e fornecer apoio quantitativo
aos dados experimentais de EIS, foi realizado um procedimento de ajuste
utilizando o CEE (circuito elétrico equivalente), ja apresentado, na Figura 4.63.
A Tabela 4.8 mostra os valores numéricos obtidos para as trés ligas solidificadas
por centrifugagdo (para todos os parametros do CEE) a partir do ajuste dos
dados EIS experimentais em uma solucao de 0,6 M de NaCl.

Os valores de Rfrepresentam a resisténcia da camada superficial durante
a exposigao do eletrdlito. Verifica-se que de acordo com os dados na Tabela 4.8,

comportamentos semelhantes ocorreram para as ligas Al-7%Si-0,6%Fe-
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0,35%Cu-0,25%2Zn e Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn-0,5%Co, em 31,7
kQcm? enquanto que adigdo de Ni afetou significativamente a diminuigdo da
resisténcia a corrosao, 7,6 kQcm?.

Esse comportamento distoante aparece também em relacao a resisténcia
a transferéncia de carga (Rct). Adicdo de Ni na liga também afeta os valores de

Rct, cerca de 7,4 vezes menor em relacéo a liga sem modificacéo (Tabela 4.8).

Tabela 4.8 - Parametros de impedancia obtidos a partir do ajuste dos dados EIS
para as ligas centrifugadas Al-Si-Fe-Cu-Zn (-Co,-Ni) em solu¢ao de 0,6 M de
NacCl.

Rs R¢ Qs Ret Qa

. A

Liga Processo (um) «Q kQ (UF s - | kQ (uF s | aa y<AVA
cm?) cm?) D) cm?) | (ad-D)

Al-7%Si-

0,6%Fe-

0,35%Cu- C 4,9 31,9 31,7 4,7 0,9 69,7 33,3 109 007

0,25%Zn

Al-7%Si-

0,6%Fe-

0,35%Cu- C 5,6 30,3 7,3 8,6 0,9 9,4 219 10,9 | 0,09

0,25%Zn-

0,5%Ni

Al-7%Si-

0,6%Fe-

0,35%Cu- C 53 31,1 31,7 10,7 0,9 62,7 51,5 { 0,9 | 0,05

0,25%Zn-

0,5%Co

4.7.2.3 Testes de Imersao

As trés amostras de cada liga solidificada por centrifugagdo foram
avaliadas também a partir dos ensaios de imerséao realizados por 30 dias. Para
estes estudos eletroquimicos, esses ensaios de perda de peso permitem avaliar
o desempenho das ligas de baixo teor de soluto em diversos ambientes e
condicoes.

Os testes de imersdo foram realizados a temperatura ambiente e

conforme procedimento em norma ASTM G31 [120]. As areas de superficie das
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amostras foram expostas a um ambiente corrosivo contendo uma solugao de
0,6M de NaCl por 30 dias (Figura 4.71). Foi possivel, ao final dos testes,
determinar as taxas de corrosao para todas as ligas examinadas (Figura 4.72).
Ap0s os ensaios de longo prazo, as imagens das superficies das amostras
revelam uma camada superficial branca, resultado do produto de corrosao. Nota-
se que para a liga contendo Ni, apenas a regiao central vertical apresenta esta
coloracdo. No restante das superficies dessas amostras, € possivel identificar

uma camada acinzentada uniforme, conforme visto na Figura 4.71.

Apo6s IMERSAO de 30 dias Apds LIMPEZA
SUCATA 382 3CL 2 3Bl [ SUCATA 382___3B1_3C1

SUCATACo: ittt sy [SUCATACH phtandCl o d8

8 | . | . ° L] L
H

i > £

2B2 2B1 2C
e

SUCATA Ni SUCATA Ni

Figura 4.71 - Imagens macroscopicas das superficies corroidas das das trés
ligas (Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%Zn, Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-
0,25%2Zn-0,5%Co e Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni) solidificadas
via centrifuga apds 30 dias de testes de imersao. As setas indicam uma camada

acinzentada mais uniforme.

Apos o procedimento de limpeza, a fim de remover os produtos de
corrosao, as amostras foram pesadas. A alteragcdo de peso de cada amostra,
situacao antes e pos ensaios, pode ser considerado um indicador para monitorar
o comportamento de corrosdo. A Figura 4.72 mostra as taxas de corrosao
resultantes. Pode-se notar que para as ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-
0,25%2Zn e Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Co, a perda de massa foi
da ordem de 4,0 milésimo de polegada por ano. Por sua vez, a liga contendo Ni

apresentou um ganho de massa, de 0,08 milésimo de polegada por ano. Isso
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deve estar relacionado a camada protetora formada nas superficies das

amostras, que atua como barreira a corrosao.

8 E

-- Al-78Si-0,6Fe-0,35Cu-0,25Zn
-- Al-7Si-0,6Fe-0,35Cu-0,25Zn-0,5Co
-- Al-7Si-0,6Fe-0,35Cu-0,25Zn-0,5Ni

por ano (mpa)

:
10,076

Taxa de corrosdo, em milésimo de polegada

1 1
49 53 5,6

Espagamento dendritico secundario, A, (mm)

Figura 4.72 - Taxas de corrosdo (milésimo de polegada por ano) das amostras
centrifugadas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2n-0,5%(-Ni, -Co) apds 30 dias
imersas em uma solucao de 0,6 M de NaCl.

Os resultados de DRX foram analisados para as trés amostras
solidificadas por centrifugagdo submetidas a corrosao por imersédo de 30 dias,
como visto na Figura 4.73. No caso da liga com Ni, a posigdo central (area
branca) e a periferia (area cinza) foram examinadas através de espectros
separados. Todos os resultados confirmaram a formacao do Al(OH)s. Além das
fases que constituem as estruturas da liga, todos os espectros revelaram a
existéncia de oxidos de Al203 nas camadas protetoras formadas. A formacéao de
produtos de corrosdo muitas vezes apresentou uma camada externa de
hidroxido e uma camada interna de 6xido na superficie da liga, sendo esta ultima
formada a partir da oxidacdo adicional de hidroxidos. Os Oxidos sao
reconhecidos por apresentarem uma estrutura mais densa e mais eficaz para

conter o ingresso de espécies corrosivas em direcdo a superficie ativa da liga
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[106, 153, 157], sendo desejavel como camada protetora quando comparadas

com hidréxidos e oxihidréxidos.
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Figura 4.73 - Padrdes de difragcdo de raios x correspondentes as ligas
solidificadas sob altas taxas de resfriamento (por centrifugagéo): (a) Al-7%Si-
0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn, (b) Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2n-0,5%Co e
(c) Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni.

As camadas de Oxidos estaveis (areas indicadas por setas na Figura4.71)
majoritariamente compostas por Al203 na superficie da liga contendo Ni séo
apresentadas detalhadamente na Figura 4.74 e na Figura 4.75. De acordo com
os resultados de Arthanari et al. [153], a geragao desse tipo de estrutura pode
estar associada a redugao na quantidade de hidrogénio desenvolvida a medida
que o periodo de imersao foi estendido para as ligas contendo Ni. Isso evita que
ions agressivos penetrem mais profundamente no sistema, melhorando a
resisténcia a corrosdo. Parece que a adi¢gao de Ni pode fornecer volume reduzido
de hidrogénio, sugerindo seu papel positivo como elemento modificador. De fato,
as reagOes catddicas que geram gases desempenham um papel importante no
desenvolvimento e na integridade das camadas protetoras das ligas [157]. A
reducdo da taxa de hidrogénio desenvolvida sob a camada protetora evita sua
fragmentacao severa e continua, favorecendo o espessamento e a conversao

de produtos de corrosao em oOxidos.
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Como as fases secundarias sdo mais nobres que a fase a-Al, elas
funcionam como catodos acelerando a dissolugao da matriz a-Al, como pode ser
visto nas regides corroidas destacadas na Figura 4.74. A dissolugédo de a-Al é
bastante evidente. As amostras solidificadas por centrifugagcao apresentaram
morfologias de corrosdo com dissolugdo seletiva da fase a-Al e fases
secundarias em sua maioria nao afetadas, continuando a ocupar seus sitios nas

regides interdendriticas.



167

epIOLIO)) ORISY

40 pm
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t | mode
ED |Z Cont

r

Regido/ (at. %) (0] Cl Al Si Fe | Cu | Ni | Total
B Oxido colunar 68.49| - 31.17 | 0.34 - - - 100
A OxidoInterno 43.02| 0.17 | 49.24 | 7.38 | 0.05 | 0.07 | 0,08 | 100

Figura 4.75 — Resultados de EDS relacionados as camadas de oxido interna e
externa formadas apds experimentos de imersédo (30 dias) da liga Al-7%Si-
0,6%Fe-0,35%Cu-0,25%2Zn-0,5%Ni solidificada via centrifugacdo em coquilhas

de cobre.
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5 CONCLUSOES

Apos a realizacdo dos processos de solidificacdo direcional transitoria
(SD) e de centrifugacao por moldes de cobre (CC) das ligas Al-7%Si-0,6%Fe-
0,35%Cu-0,25%Zn modificadas com adi¢des separadas de 0,5% Co e 0,5% de
Ni, podem-se relatar:

Microestruturas
v" As microestruturas das ligas Al-7%Si -(0,5%Co / 0,5%Ni) solidificadas
foram constituidas por uma matriz dendritica rica em a-Al, envolta pelo Si
e constituinte eutético Al + AlFeSi + Si, Al + Al(Fe, Co)Si + Si e Al + Al(Fe,

Ni)Si + Si, para as ligas ndao modificadas e com adigbes de Co e Ni,

respectivamente;

v' Para todas as ligas examinadas, foram verificadas ambas as fases a e 3
ao longo de um amplo intervalo de A2 (4,3 ym — 31 um), envolvendo os
dois processos SD e CC. As evolugdes experimentais para o processo de
resfriamento rapido (CC) resultaram em uma redugdo de A2 de

aproximadamente 4 vezes.

Leis de Crescimento dendritico

v As evolugdes microestruturais, isto é, os espacamentos dendriticos,
primarios A1 e secundarios A2, ao longo dos lingotes solidificados, foram
verificadas e correlacionadas com as taxas de resfriamento, T. As leis
experimentais de crescimento dendritico obtidas para as ligas

solidificadas via SD foram determinadas e seguem as seguintes relagdes:

Liga A A2

Al-7%Si .
_ A1 = 302 (T)058 .
Al-7%Si -(0,5%Co) N2=27,5 (T)012

Al-7%Si -(0,5%Ni) | A1 =179 (T)05%
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Propriedades Mecénicas de tracdo

v As evolugdes experimentais da resisténcia a tragao final (cu), resisténcia
ao escoamento (oy) e deformacdo até a fratura (3) vs. A1 foram
determinadas para as ligas testadas. cu € oy foram superiores para a liga
modificada com Co considerando um determinado A1. Isso € atribuido aos
intermetalicos Al(Fe, Co)Si com menor teor de Al, mais numerosos na
mesma area examinada e menos regulares. A adi¢ao de Ni ndo foi eficaz
para melhorar os efeitos deletérios do Fe no que concerne a resisténcia

mecanica;

v As fractografias obtidas revelaram que as pequenas particulas contendo
Fe aumentam o fator de concentragdo de tensdo no contato entre
particula/ matriz de a-Al. Isto reflete em menores valores de ductilidade

mesmo para as estruturas geradas por centrifugacéo.

Corroséo
v As correntes associadas ao Ecorr, Ou seja, a densidade de corrente de
corrosao (icorr), foram superiores para a liga Al-7%Si -(0,5%Ni) e mais
baixas para a liga nao modificada, base Al-7%Si. Apesar de n&o aplicar a
extrapolagcdo de Taefl, os valores estimados de icorr da liga contendo Ni
foram maiores, variando de 10 a 10> A/cm?. Além disso, a resisténcia a
polarizagdo anddica foi significativamente maior nas ligas Al-7%Si e Al-
7%Si -(0,5%Co) solidificadas via CC em comparagdo com as amostras
SD correspondentes. Estes resultados foram verificados em um curto

periodo de imersao (1h);

v Aliga contendo Ni apresentou menor taxa de corrosdo em condigdes de
longa exposigao a corrosao (30 dias). Pode-se notar a formagéo de uma
espessa e densa camada de alumina contendo Ni em sua camada interna.
Entende-se a partir dos resultados da presente investigagao que a adigao
de pequena quantidade de Ni pode ser benéfica para tempos de
exposicao mais longos (30 dias) ao eletrdlito salino.
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Ja com base nos experimentos de solidificacao direcional (SD) em regime
transiente, considerando as ligas com altos teores de solutos, Al-8%Si-0,8%Fe-
2,5%Cu-1,0Zn-(0,7%Co / 0,7%Ni), as seguintes conclusbes podem ser
estabelecidas:

Microestruturas

v A caracterizagao das ligas Al-8%Si -0,7% (Co / Ni) revelou microestruturas
com matriz dendritica, rica em a-Al, bem refinada ao longo de todos os
lingotes. As dendritas formadas cresceram na morfologia seaweed e os
bragcos secundarios parecem perder a ortogonalidade com o ramo
primario principal. Os altos teores de solutos nas ligas proporcionaram
uma elevada fracdo de intermetalicos formados dispersos nas regides

interdendriticas.

v" Adicdes de Co e Ni obdecem leis de crescimento comuns para ambos os
espagamentos dendriticos primarios e secundarios em relacao a taxa de
resfriamento, quanto para velocidades de crescimento. Foi desenvolvido
um mapeamento amplo microestrutural A1 (37,5 pm — 331,0 um) e A2(9,9

um — 31,6 um) associado as variaveis de processo T e V.

Leis de Crescimento dendritico

v As taxas de resfriamento, T foram calculadas e correlacionadas com os
espagamentos dendriticos primarios A1 e secundarios A2 ao longo dos
lingotes solidificados. As seguintes leis experimentais de crescimento

foram determinadas:

Liga M A2
Al-8%Si M =210 (T)06! A2 = 25 (T)03
Al-8%Si -(0,7%Co)
Al-8%Si -(0,7%Ni)

M =178 (T)062 | Ay =20 (T)04
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Propriedades Mecénicas de tracdo

v" As ligas contendo Co apresentaram ligeiramente maiores valores de
resisténcia a tragdo final (ou), quando considerado um mesmo
espacamento dendritico primario, A1. A elevada taxa de resfriamento, T =
23°Cl/s, pode ter contribuido para a formagao de uma estrutura de reforgo
mais uniforme e melhor distribuida ao longo da matriz. Contudo, o
alongamento especifico, 3, para as trés ligas nao apresentou variagbes
expressivas, girando em torno de 10% para todas as condigbes obtidas

de solidificagao.
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6 SUGESTOES PARA FUTUROS TRABALHOS

A partir das analises apresentadas nesta tese de Doutorado, as seguintes

sugestdes podem ser apresentadas:

» Realizar os ensaios de solidificagao rapida, solidificagédo por centrifugagao
em moldes de cobre, para as ligas de altos teores de solutos, Al-8%Si-
0,8%Fe-2,5%Cu-1,0Zn- (0,7%C0/0,7%Ni), a fim de compara-los com as

condicdes obtidas por meio processo de solidificacdo direcional;

» Analisar as propriedades de corros&o das ligas Al-8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-
1,0Zn- (0,7%Co0/0,7%Ni) utilizando os métodos de curto (1h) e longo

prazo (30 dias) para avaliar os possiveis impactos do Co e do Ni;

» Avaliar o efeito do Mn nas ligas Al-7%Si-0,6%Fe-0,35%Cu-0,25Zn e Al-
8%Si-0,8%Fe-2,5%Cu-1,0Zn solidificadas direcionalmente, no sentido de

avaliar as morfologias resultantes, propriedades mecanicas e corrosao.
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