X
a¥Y

UNIVERSIDADE ESTADUAL DE CAMPINAS
Faculdade de Engenharia Mecanica

P

CASSIO AUGUSTO PINTO DA SILVA

Estrategia de Reciclagem da Liga Al-7%Si
Contaminada com Ferro: Adicéo de Vanadio
e Parametros Termicos de Solidificacao

CAMPINAS
2024



CASSIO AUGUSTO PINTO DA SILVA

Estratégia de Reciclagem da Liga Al-7%Si
Contaminada com Ferro: Adicéo de Vanadio
e Parametros Téermicos de Solidificacao

Tese apresentada a Faculdade de Engenharia
Mecéanica da Universidade Estadual de Campinas
como parte dos requisitos exigidos para obtengédo
do titulo de Doutor em Engenharia Mecanica, na

Area de Materiais e Processos de Fabricagao.

Orientador: Prof. Dr. Noé Cheung
Coorientador: Prof. Dr. Ignacio Manuel Garcia Diego

ESTE TRABALHO CORRESPONDE A
VERSAO FINAL DA TESE DEFENDIDA PELO
ALUNO CASSIO AUGUSTO PINTO DA SILVA, E
ORIENTADO PELO PROF. DR NOE CHEUNG

CAMPINAS
2024



FICHA CATALOGRAFICA ELABORADA PELA
BIBLIOTECA DA AREA DE ENGENHARIA - BAE - UNICAMP

Ficha catalografica
Universidade Estadual de Campinas (UNICAMP)
Biblioteca da Area de Engenharia e Arquitetura
Rose Meire da Silva - CRB 8/5974

Silva, Cassio Augusto Pinto da, 1992-

SidBe Estratégia de reciclagem da liga Al-7%35i contaminada com ferro: adicdo de
vanadio e parametros térmicos de solidificac@o / Cassio Augusto Pinto da
Silva. — Campinas, SP : [s.n.], 2024.

Orientador: Noé Cheung.
Coorientadar: Ignacio Manuel Garcia Diego.

Tese (doutorado) — Universidade Estadual de Campinas (UNICAMP),
Faculdade de Engenharia Mecanica.

1. Ligas de aluminio. 2. Reciclagem. 3. Microestrutura. 4. propriedades
mecanicas. 5. Desgaste mecanico. |. Cheung, Noé, 1974-. Il. Diego Garcia,
Ignacio Manuel. lll. Universidade Estadual de Campinas (UNICAMP).
Faculdade de Engenharia Mecanica. IV. Titulo.

Informacdes Complementares

Titulo em outro idioma: Recycling strategy for Al-7wt.%Si alloy contaminated with iron:
addition of vanadium and thermal parameters of solidification
Palavras-chave em inglés:

Aluminium alloys

Recycling

Microstructure

Mechanical properties

Mechanical wear

Area de concentragéo: Materiais e Processos de Fabricagao
Titulagao: Doutor em Engenharia Mecanica

Banca examinadora:

Noé Cheung [Orientador]

Felipe Bertelli

Leonardo Taborda Sandor

Juliano Soyama

Cecilia Amelia de Carvalho Zavaglia

Data de defesa: 18-06-2024

Programa de Pés-Graduagao: Engenharia Mecanica
Identificacio & informagies académicas dofa) aluno{a)

- ORCID o aulor: hitps: Yorcid org/0000-0003-1832- 1550
- Cusricubo Labes do aulor: hitps: Mattes. cnpg bald 734581 50519328



UNIVERSIDADE ESTADUAL DE CAMPINAS
FACULDADE DE ENGENHARIA MECANICA

TESE DE DOUTORADO ACADEMICO

Estrategia de Reciclagem da Liga Al-7%Si
Contaminada com Ferro: Adicao de Vanadio
e Parametros Termicos de Solidificacao

Autor: Cassio Augusto Pinto da Silva

Orientador: Noé Cheung
Coorientador: Ignacio Manuel Garcia Diego

A Banca Examinadora composta pelos membros abaixo aprovou esta Tese:

Prof. Dr. Noé Cheung, Presidente
DEMM/FEM/Unicamp

Prof. Dr. Felipe Bertelli
Departamento/Unidade/Instituicéo

Dr. Leonardo Taborda Sandor
Villares Metals

Prof. Dr. Juliano Soyama
DEMM/FEM/Unicamp

Prof. Dr. Cecilia Amelia de Carvalho Zavaglia
DEMM/FEM/Unicamp

A Ata de Defesa com as respectivas assinaturas dos membros encontra-se no SIGA/Sistema
de Fluxo de Dissertagdo/Tese e na Secretaria do Programa da Unidade.

Campinas, 18 de junho de 2024.



Agradecimentos

O presente trabalho foi realizado com apoio da Coordenagéo de Aperfeicoamento de Pessoal
de Nivel Superior — Brasil (CAPES) — Cédigo de Financiamento 001. Ademais, o0 autor contou
com a colaboracdo com todos os membros do Grupo de Pesquisa em Solidificacdo, sob a
supervisao do professor Noé Cheung. O autor expressa seu agradecimento a Santander e a
Diretoria Executiva de Relagdes Internacionais (DERI) pela oportunidade proporcionada por
meio da bolsa do Programa Santander Mobilidade Internacional. Além disso, a pesquisa foi
auxiliada pela equipe do grupo COPROMAT do CENIM, dirigido por Ana Conde del Campo,
o0 qual o autor agradece imensamente. O trabalho foi conduzido nas instalacfes da Faculdade
de Engenharia Mecénica e contou com o apoio dos professores, técnicos e funcionarios dos
departamentos desta instituicdo. Esta pesquisa utilizou instalagdes do Laboratdrio Nacional de
Nanotecnologia (LNNano), do Centro Nacional de Pesquisa em Energia e Materiais (CNPEM),
uma Organizacdo Social supervisionada pelo Ministério da Ciéncia, Tecnologia e Inovacdes
(MCTI). A equipe da instalagcdo Microscopia eletronica é reconhecida pela assisténcia durante
0s experimentos SEM-FIB-C1-20210595.



Resumo

A reciclagem de ligas a base de Al emergiu como um campo de estudo cada vez mais
relevante, dada sua significativa contribuicdo para a economia e 0 meio ambiente, em contraste
com a producéo de ligas primérias. No entanto, a presenca inevitavel de pequenas quantidades
de Fe durante o processo de reciclagem pode comprometer as propriedades mecanicas dessas
ligas, devido a formagdo de intermetalicos indesejaveis, exemplificados pelos B-AlFeSi. Nesse
contexto, o vanadio emerge como um elemento de grande potencial para mitigar esses efeitos
adversos, demonstrando a capacidade de modificar a morfologia dos intermetalicos ricos em
ferro e melhorar as propriedades mecanicas das ligas Al-Si recicladas, mesmo em
concentragOes reduzidas. Este estudo visa contribuir para uma compreensdo mais aprofundada
dos efeitos da adicdo de 0,5% e 1% de V na liga Al-7%Si-1%Fe, com enfoque na evolugéo da
microestrutura em diferentes regimes de resfriamento durante a solidificacdo. Para tanto, uma
série de procedimentos experimentais foi empreendida, incluindo solidificacdo direcional,
determinacdo dos parametros térmicos de solidificacdo, preparacdo e analise das amostras
obtidas, bem como ensaios de tracdo, dureza e desgaste. Os resultados destacaram que a
incorporacédo de vanadio influenciou na cinética de formagao das fases durante a solidificacéo,
com supressdo parcial do B-AlFeSi e favorecimento da nucleacdo de intermetalicos ricos em
vanadio. A liga Al-7%Si-1%Fe-1%V se destaca pela maior resisténcia mecanica e ao desgaste
comparada a sua versdo sem V, reforcando os beneficios da adicdo de vanadio para o

aprimoramento das propriedades mecanicas e a reducdo do desgaste.

Palavras Chave: Ligas de Al; Reciclagem; Microestrutura; Propriedades Mecanicas; Desgaste.



Abstract

The recycling of Al-based alloys has emerged as an increasingly relevant field of study,
as its significant contributions to both the economy and the environment, contrasting to primary
alloy production. However, the inevitable presence of small amounts of Fe during the recycling
process can compromise the mechanical properties of these alloys, due to the formation of
undesirable intermetallics, exemplified by B-AlFeSi. In this context, vanadium emerges as a
highly promising element to mitigate these adverse effects, demonstrating the ability to modify
the morphology of iron-rich intermetallics and improve the mechanical properties of recycled
Al-Si alloys, even at reduced concentrations. This study aims to contribute to a deeper
understanding of the effects of adding 0.5% and 1% V to the Al-7%Si-1%Fe alloy, focusing on
the evolution of microstructure under different cooling regimes during solidification. To this
end, a series of experimental procedures were undertaken, including directional solidification,
determination of thermal solidification parameters, preparation and analysis of obtained
samples, as well as tensile, hardness, and wear tests. The results highlighted that the
incorporation of vanadium influenced the kinetics of phase formation during solidification,
which partial suppresses B-AlFeSi and promotes the nucleation of vanadium-rich intermetallics.
The Al-7%Si-1%Fe-1%V alloy surpasses for its higher mechanical strength and wear resistance
compared to its version without V, reinforcing the benefits of vanadium addition for enhancing

mechanical properties and reducing wear.

Key Word: Al Alloys; Recycling; Microstructure; Mechanical Properties; Wear
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1. INTRODUCAO

1.1 Consideracdes Iniciais

A reciclagem de ligas a base de Al tem se tornado um assunto de interesse cientifico
e tecnoldgico e cada vez mais pesquisado e discutido com o passar dos anos. As vantagens que
essa pratica apresenta sdo significativas do ponto de vista econdmico e ambiental. Comparada
a energia necessaria para a fabricacdo de ligas primarias, a producéo de ligas recicladas requer
menos de 5% dessa energia, resultando em menores custos (CAPUZZI; TIMELLI, 2018). Além
disso, a redugdo tanto do descarte desses materiais como residuos quanto dos impactos
ambientais relacionados a extracdo e producdo de metais a partir de minérios, proporciona
beneficios ambientais significativos. E importante destacar que a reciclagem das ligas Al-Si é
de particular interesse nesse contexto, visto que diversas pecas industriais, tais como, pistoes e
cilindros de freio automotivos, sdo fabricadas com essas ligas (MILOJEVIC et al., 2021;
SANIL; DEEPAK; RAVI, 2022). Em geral, ligas Al-Si possuem resisténcia mecanica superior,
excelente estabilidade térmica e alta resisténcia a corrosao. No entanto, durante o processo de
reciclagem dessas ligas, pequenas quantidades de Fe (~0,5-2% em peso) séo inevitavelmente
incorporadas.

Algumas dessas pegas industriais, produzidas com ligas a base de aluminio, sofrem
atrito de outras pecas, como componentes de um motor de combustdo(HIRSCH, 2011).
Portanto, além de ser necessaria resisténcia mecanica compativel com a aplicacédo, propriedades
como resisténcia ao desgaste entram como uma necessidade extra na atribuicdo de ligas
metalicas. Por causa da distribuicdo, tamanho e morfologia das particulas de Si, as ligas do
sistema Al-Si sdo 6timas referéncias para resisténcia ao desgaste (TORABIAN; PATHAK;
TIWARI, 1994). No entanto, a presenca de Fe em ligas desse sistema tende a diminuir a
resisténcia ao desgaste. Isso ocorre devido a fragilizacdo da liga causada pela formacdo de
intermetélicos ricos em Fe, o qual sdo responsaveis pela nucleacdo de trincas devido sua
natureza dura e fragil. (TAGHIABADI; GHASEMI, 2009)

Tal problematica de contaminacéo por Fe representa um desafio significativo, pois
pode restringir a utilizacdo de ligas Al-Si recicladas. Na revisdo apresentada por Callegari et al.
(2023) esses autores revelaram que mesmo uma pequena quantidade de Fe (entre 0,05 a 0,7%
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em peso) pode ser suficiente para comprometer o comportamento mecanico das ligas do sistema
Al-Si. Esses pesquisadores observaram que a formagao de compostos intermetalicos (IMCs) -
AlFeSi é a mais nociva desse sistema. Eles resultam na diminuicdo das propriedades mecanicas,
como o alongamento e a resisténcia a fadiga, devido a sua morfologia em forma de agulha e
natureza fragil e dura. Esses IMCs geram concentracdo de tensdes em suas extremidades, o que
propicia a nucleacdo de trincas nessas regides (DING et al., 2020). Portanto, os IMCs B-AlFeSi
sdo altamente indesejaveis quando se busca uma combinacéo de alta resisténcia a tracédo e boa
ductilidade. Além disso, esses compostos também promovem a formagdo de microtrincas e
aumento do desgaste, além de diminuir a tenacidade a fratura do material. (TAGHIABADI,
GHASEMI, 2009).

Uma abordagem comumente empregada para mitigar a formacdo de IMCs
indesejaveis em ligas Al-Si é a modificacdo composicional. Certos elementos de ligas sdo
capazes de induzir alteracBes microestruturais favoraveis, que promovam melhorias nas
caracteristicas morfologicas dos IMCs e nas propriedades mecanicas. Por exemplo, Tiryakioglu
et al. (2004) demonstraram que a adi¢cdo de Mn, Cr, Sr, Be, Co, Mg, Li e outros metais de
transicdo pode ser eficaz para esse proposito. Wan et al. (2016) observaram que a adigdo de
0,3% em peso de itrio resulta na formagéo de particulas B-AlFeSi de tamanho reduzido em uma
liga Al-7%Si-0,3%Mg-1%Fe. Além disso, Tillova et al. (2016) descobriram que adi¢des de até
0,05% em peso de Sr podem aumentar a energia absorvida em testes de impacto. Baldan et al.
(2017), ao analisarem a microestrutura e a resisténcia mecanica de uma liga Al-9%Si-0,8%Fe
com diferentes teores de Mn (0,1, 0,2, 0,4 € 0,7% em peso), observaram que a fragdo da fase a-
AlFeSi (menos prejudicial do que a fase p-AlFeSi) aumentou com o acréscimo do teor de Mn.
Esses estudos ressaltam a importancia das adi¢Ges de elementos de liga estratégicos para

aprimorar as propriedades das ligas de Al-Si recicladas.

Nesse contexto, o vanadio (V) tem demonstrado ser um elemento promissor para
atenuar os impactos negativos de IMCs indesejaveis. Apesar de ser mais amplamente
reconhecido como um elemento de liga utilizado em acos, o V pode proporcionar beneficios
para as ligas a base de Al, mesmo quando adicionado em pequenas quantidades (<1% em peso).
Qin et al. (2014) observaram, que a incorporacdo de V em uma liga Al-Si-Cu-Mg-Fe reduziu o
comprimento das fases B-AlFeSi em forma de agulha e promoveu a formagao de uma fase a-
AlFeSi em forma de bastdo curto, resultando em melhorias nas propriedades mecanicas e na

condutividade térmica. O parametro mais afetado positivamente foi o alongamento, que
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aumentou em até 70% em comparagdo com a liga ndo modificada. Lin et al. (2019) exploraram
a adicdo de V em ligas fundidas A356 (Al-7%Si-0,5Mg) com alto teor de Fe (~1,5%) e
observaram que o tamanho do grdo a-Al ndo foi afetado pelo V. No entanto, houve a formacéo
de fases a-AlFeSi com as morfologias de escrita chinesa ou bloco, além de IMCs B-AlFeSi
refinados em forma de agulha (AlsFeSi) e uma reducdo na porosidade. Por outro lado, 0s
resultados apresentados por eles também indicam a necessidade de adotar precaucdes em
relacdo a quantidades excessivas de V, pois podem prejudicar as propriedades mecanicas
devido a formag&o de particulas de VSiz, IMCs ricos em Fe de tamanho grande e ao aumento

da porosidade.

O Brasil encontra-se atualmente em uma posicdo propicia para explorar as
potencialidades do V. Para melhor abordar essa vantagem, deve-se considerar as limitacdes
relacionadas a disponibilidade do V. Em comparagdo com outros elementos estratégicos, tais
como o Mn e o Cr, 0 V é menos abundante na crosta terrestre, o que naturalmente o torna menos
acessivel. Essa restricdo torna-se evidente quando se observa que a producédo global de V esta
concentrada em um numero limitado de paises; por exemplo, ndo ha producao prépria na Unido
Europeia (PETRANIKOVA et al., 2020). No entanto, o Brasil ja contribui significativamente
para a producéo global de matéria-prima de V, como o pentdxido de vanadio, sendo ele um dos
5 paises exportadores (U.S. GEOLOGICAL SURVEY, 2023). A reducgdo do vanadio para o
metal puro pode ser realizada com o ferro ou aluminio, formando uma liga-mée contendo um
desses elementos. O processo de reducdo de vanadio através da rota de aluminio é chamado de
aluminotermia, o qual o produto € uma liga mée de V-AI(YUAN et al., 2021). Como 0 maior
uso de Vanadio est4 associado a producdo de aco, € mais comum encontrar V disponivel no
mercado nacional brasileiro na forma de liga-mée com ferro (V-20%Fe). Vale ressaltar que a
volatividade do valor do vanadio € alta: entre abril de 2023 e marco de 2024, o pre¢co do
pentdxido de vanadio caiu cerca de 40%, enquanto o ferrovanadio caiu 36% (VANADIUM
PRICE, 2024). O Brasil se depara, portanto, com uma vantagem para desenvolver tecnologias
nacionais baseadas na utilizacdo do V para a reciclagem de ligas a base de Al, o que representa
um passo crucial em direcdo a um futuro sustentavel. Além disso, o aumento de custo
decorrente da adicdo de, no maximo, 1% em massa de vanadio ndo impacta de forma

significativa quando comparado com o custo total do processo de reciclagem.



13

Uma lacuna na literatura atual diz respeito a falta de uma compreensdo mais abrangente
dos efeitos da adi¢do de V na microestrutura e nas propriedades de ligas Al-Si que reproduzam
a condicao de reciclagem, sobretudo em relacéo a diferentes regimes de resfriamento durante a
solidificagcdo. Em outras palavras, essas ligas inevitavelmente passam por diferentes condic¢oes
de solidificagdo durante seu processamento, o que influencia diretamente a sua microestrutura
e consequentemente as propriedades finais, conforme comprovado em estudos anteriores
(CHEN et al., 2014; LIMA et al., 2018; SEPTIMIO et al., 2020). De modo particular, convém
mencionar a pesquisa realizada por Canté et al. (2018), na qual foi demonstrado que uma
combinacdo adequada de taxa de resfriamento mais rapida durante a solidificacdo e adicéo de
Ni € capaz de gerar uma fracdo menor de IMCs ricos em Fe, 0s quais sd0 mais compactados,
reduzindo assim o efeito prejudicial da presenca de Fe na resisténcia a tracdo da liga Al-9%Si.
Portanto, o desenvolvimento dessas ligas € uma tarefa muito mais complexa do que
simplesmente determinar sua composi¢do, especialmente quando se trata da adi¢do de V em
ligas Al-Si com composicdo de interesse comercial que tenham incorporado alto teor de Fe

durante a reciclagem.

1.2 Objetivos

Diante das consideracfes mencionadas anteriormente, o principal objetivo desta tese é
contribuir para uma melhor compreenséo dos efeitos da adigéo de 0,5 e 1%V na liga Al-7%Si-
1%Fe, com foco na relacdo entre a evolugdo da microestrutura durante a solidificacdo em
regime transitorio e propriedades resultantes. Portanto, algumas metas foram estipuladas, o qual
sdo organizados em ordem sequencial a seguir:

e Investigar a morfologia microestrutural e as fases formadas nas ligas Al-7%Si-1%Fe,
Al-7%Si-1%Fe-0,5%V e Al-7%Si-1%Fe-1,0%V sob diferentes parametros térmicos de
solidificacdo, por meio da aplicacdo de uma técnica de solidificacdo direcional
transitoria.

e Analisar a dureza e a resisténcia a tracdo de todas as ligas estudadas levando em
consideracdo varios graus de refinamento microestrutural, com intuito de mapear de
forma mais detalhada influéncia da adicdo de V nas microestruturas e nas suas

respectivas propriedades.
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Desenvolver relagbes quantitativas entre o grau de refinamento da microestrutura e os
valores correspondentes de limite de resisténcia & tracdo e alongamento, para fins
preditivos da resposta mecanica com base em espacamentos microestruturais.

Avaliar a resisténcia ao desgaste das ligas estudadas, com foco no papel das
modificagbes microestruturais geradas pela adicdo de V para dois refinamentos
microestruturais em escalas distintas.

Identificar a liga Al-Si-Fe-V com a combinacao de propriedades mais apropriada, com
objetivo de indicar a quantidade de V e parametros térmicos necessarios para reciclagem

de ligas do sistema Al-Si contaminadas com Fe.



15

2. REVISAO DA LITERATURA

2.1 Visdo Abrangente sobre o Aluminio e suas ligas

2.1.1 O Aluminio e Suas Ligas

O aluminio é um dos metais mais abundantes na crosta terrestre e tem uma ampla
gama de aplicacBes devido as suas propriedades fisicas e quimicas excepcionais. Como um dos
materiais mais versateis disponiveis, o aluminio e suas ligas desempenham um papel crucial
em muitos setores da industria moderna. Uma das vantagens mais significativas das ligas de
aluminio € sua relacdo resisténcia/peso. Essas ligas sdo cerca de um terco mais leves que 0 aco,
tornando-as ideais para aplicagdes onde o peso é um fator critico, como na industria
aeroespacial, automotiva e de transporte (AAMIR et al., 2020; STARKE; STALEY, 1996).
Além disso, o aluminio e suas ligas possuem excelente resisténcia a corrosdo em meios salinos,
sendo um &timo substituto para galvanizacdo de acos carbono (MERAJUL HAQUE et al.,
2014), o que as torna ideais para uso em ambientes externos e em aplicacGes maritimas. A
aplicacdo de materiais na fuselagem de aeronaves é um campo crucial na engenharia
aeroespacial, onde se busca otimizar a resisténcia, durabilidade e eficiéncia dos materiais
usados. Historicamente, o aluminio tem sido o material mais amplamente utilizado na
construcdo de fuselagens. Ele oferece uma combinacdo favoravel de leveza, resisténcia e
durabilidade, além de ser relativamente barato e facil de fabricar. A busca por materiais cada
vez mais leves, resistentes e durdveis continua a impulsionar a inovagdo na engenharia de
fuselagens. Portanto, pesquisas em ligas metalicas estdo em andamento, visando melhorar ainda
mais a eficiéncia e a seguranca das aeronaves. No setor automotivo (HIRSCH, 2011), as ligas
de aluminio sdo amplamente utilizadas na fabricacdo de carrocerias, motores, rodas e
componentes estruturais (Figura 2-1), devido a mencionada combinagéo de resisténcia e peso,

0 que contribui para a melhoria da eficiéncia de combustivel e reducdo das emissdes de carbono.
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Figura 2-1 — Exemplo de aplicacdo de ligas de aluminio em pecas automotivas. Adaptado de
Jirgen Hirsch (2011)
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As ligas de aluminio sdo compostas por adi¢cdes de diversos elementos, como cobre,
silicio, magnésio, zinco e manganés, para aprimorar suas propriedades mecanicas, resisténcia a
corrosdo, condutividade elétrica e outras caracteristicas especificas. Essas ligas sdo
desenvolvidas para atender a uma ampla gama de requisitos de engenharia. Elas sdo
classificadas em dois tipos principais: ligas fundidas e ligas trabalhadas.

As pecas feitas com ligas trabalhadas sdo produzidas por meio de processos de
deformacéo plastica, como laminacédo, extrusdo, forjamento ou estampagem, que moldam o
material a frio ou a quente. Portanto, é essencial que essas ligas demonstrem maior capacidade
de alongamento em comparagdo com as ligas fundidas, devido ao processo de deformacéo
plastica. Por outro lado, as ligas fundidas s&o fabricadas por meio de processos de fundicéo,
nos quais as ligas sdo moldadas em uma forma especifica. Em contraste com as ligas
trabalhadas, esse tipo de liga é empregado em aplicacBes que demandam maior rigidez do
material. Assim, é necessario alcangar uma maior dureza em comparagdo com as ligas que
passam por processos de deformacéo plastica.

No que diz respeito a classificacdo das ligas, tanto as ligas trabalhadas quanto as ligas
fundidas seguem sistemas distintos estabelecidos pela Aluminum Association. As ligas

trabalhadas geralmente adotam uma nomenclatura composta pelas letras AW (Aluminum
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Wrought), seguidas por quatro nameros. Por sua vez, as ligas fundidas sdo identificadas por
uma nomenclatura de trés digitos seguidos por um digito decimal (VON HEHL ; KRUG, 2013).
E relevante destacar que cada digito da nomenclatura representa uma propriedade especifica da
liga. Por exemplo, o primeiro digito em ambas as classificagdes indica uma série de ligas
especifica, que abrange uma faixa de composicao para as ligas dessa série. A Tabela 2-1 ilustra
a classificacdo das ligas fundidas e trabalhadas, evidenciando os elementos constituintes de

cada uma.

Tabela 2-1 - Classes de ligas trabalhadas e fundidas designadas pela Aluminium Association.

CLASSIFICACAO DE LIGAS TRABALHADAS CLASSIFICACAO DE LIGAS FUNDIDAS
CLASSE DE SISTEMA DE COMPOSICAO CLASSE DE SISTEMA DE COMPOSICAO
LIGA LIGA BASICA LIGA LIGA BASICA
IXXX Al 299,0% Al IXX.X Al 299,0% Al
2XXX Al-Cu 0,7-6,8% Cu 2XX.X Al-Cu 3,7-9,0% Cu
3XXX Al-Mn 0,05-1,8% Mn Al-Si-Mg 4,5-23,0%Si
AXXX AL-Si 0,6-21,5% Si 3XX.X Al-Si-Cu 0,03-5,0% Cu
5XXX Al-Mg 0,2-6,2% Mg Al-Si-Cu-Mg 0,05-1,5% Mg
600K Al-Mg-Si 0,2-1,6% Mg AXX.X AL-Si 3,3-13,0% Si
0,2-1,7% Si Al-Mg 2,5-10,6% Mg
5XX.X
Al-Zn-Mg 0,8-12% Zn Al-Zn-Mg 0,1-2,2%Si
7XXX
0,5-3,7% Mg BXX.X Semuso -
8XXX ALX Al-Zn 2,7-8,0%Zn
7XX.X Al-Zn-Mg 0,2-2,4% Mg
Al-Zn-Mg-Cu 0,1-1,0% Cu
8XX.X Al-Sn 5,5-7,0%Sn
9XX.X Semuso = -

Embora as ligas trabalhadas sejam amplamente utilizadas, as ligas fundidas também
desempenham um papel crucial na inddstria, especialmente no setor automotivo. De fato, a
maior propor¢do de componentes de aluminio em um veiculo é constituida por ligas de fundicéo
(HIRSCH, 2011). Entre os diversos elementos que compdem essas ligas, o silicio se destaca
como um dos mais predominantes. Um exemplo é a liga A356, que desperta grande interesse
na literatura (APELIAN, 2009) o qual possui Otimas caracteristicas de fundibilidade e
satisfatoria razdo entre resisténcia mecanica e densidade. (AAMIR et al., 2020). Portanto, é

evidente a relevancia do estudo das ligas do sistema Al-Si, dada sua ampla aplicacdo e
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importancia na fabricacdo de uma variedade de produtos industriais, incluindo componentes

automotivos.

2.1.2 Ligas do sistema Al-Si

Conforme mencionado anteriormente, o silicio desempenha um papel crucial em muitas
aplicacdes de ligas de aluminio fundido. E o elemento-chave que possibilita o preenchimento
completo de moldes com geometrias complexas, garantindo uma solidificacdo sem defeitos,
como trincas a frio ou a quente. 1sso se deve ao alto calor latente do silicio, que regula o tempo
de solidificacéo, facilitando o escoamento do metal liquido (APELIAN, 2009).

As ligas hipoeutéticas (Figura 2-2), em particular, apresentam um intervalo de
solidificacdo que pode atingir até 85°C devido a baixa solubilidade do silicio no aluminio
(aproximadamente 1,5%) e ao alto teor de silicio necessario para a composicao eutética (cerca
de 12%). Esse cenario permite o aumento da resisténcia mecanica com pouca ou nenhuma
contragdo térmica. Valores menores de coeficiente de expansdo térmica estdo associados a
maiores teores de silicio na liga (MURRAY; MCALISTER, 1984).
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Figura 2-2 — a) Diagrama de fases do sistema Al-Si. Adaptado de Murray e McAllister (1984).
E b) microestrutura tipica de uma liga Al-7%Si. Adapatado de VVoort e Lozano(2009).

Além disso, 0 microconstituinte eutético é composto por particulas da fase rica em silicio.

Essa fase é mais dura em comparagdo com a matriz composta pela fase rica em aluminio, o que
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contribui para o aumento da resisténcia ao desgaste (VOORT; ASENSIO-LOZANO, 2009).
Apesar de ser possivel o tratamento térmico das ligas desse sistema, os resultados nem sempre
sdo altamente eficazes. Por isso, € comum combinar outros elementos, como 0 magnésio, para
aumentar a eficacia do tratamento térmico, como é frequentemente aplicado nas ligas da série
3XX.X (KASHYAP et al., 1993).

Apesar dos beneficios proporcionados pela adi¢do de elementos de liga para aumentar a
resisténcia mecanica por meio de tratamentos térmicos, € importante ressaltar que
contaminag0es por diversos elementos séo frequentes na producdo de ligas do sistema Al-Si. O
elemento contaminante que causa maior impacto em ligas desse sistema é o ferro (KASHYAP
etal., 1993).

Em ligas hipoeutéticas do sistema Al-Fe (Figura 2-3a), o microconstituinte eutético
consiste nas fases Al-a ¢ AlsFe (KONNO et al., 2021). Os intermetalicos formados por essas
fases ricas em ferro exibem uma morfologia de fibras, como ilustrado na Figura 2-3b, enquanto
a matriz apresenta uma morfologia celular. Essa configuracdo microestrutural confere a liga a
capacidade de deformacéo de mais de 20% (GOULART et al., 2010). Além disso, as fibras de
intermetalicos proporcionam um reforgo ao material, contribuindo para o aumento da
resisténcia mecanica. Em contrapartida, os estudos realizados por Goulart et al (2010) relataram
presenca de intermetalicos AlsFe em ligas Al-1%Fe. Esse intermetdlico formou-se com a
morfologia do tipo placa, o qual é uma morfologia menos favoravel a resisténcia do material.
Portanto atribuiu-se menor resisténcia mecanica em funcdo da maior quantidade dessa fase

presente na microestrutura.
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Figura 2-3 — a) Diagrama de fases do sistema Al-Fe e b) Microestrutura tipica de uma liga

hipoeutética do sistema Al-Fe. Imagem adaptada de Konno et al.

Quando consideramos ligas a base de aluminio contendo tanto silicio quanto ferro, a

dindmica microestrutural pode se alterar significativamente. A incorporacdo de Fe nas ligas do

sistema Al-Si

desencadeia a formacdo de

intermetalicos que podem comprometer

significativamente a resisténcia mecéanica dessas ligas. Em composi¢des contendo a partir de
cerca de 0,08% em massa de ferro na liga Al-7%Si (KASHYAP et al., 1993), é possivel

observar a formagdo do intermetalico B-AlFeSi (Figura 2-4). Esta fase intermetélica,

caracterizada por sua morfologia acicular, apresenta-se como uma estrutura mais dura e fragil

em relacdo a matriz de Al-a.
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Figura 2-4 — Imagem tipica do intermetalico B-AlFeSi fraturado apds a preparacao
metalogréafica. Adaptado de Khalifa et al (2006).

Quando submetidas a cargas mecanicas, de natureza estatica ou dindmica as ligas Al-Si
com presenga significativa de intermetalicos B-AlFeSi tendem a manifestar falhas prematuras,
com a ruptura ocorrendo preferencialmente nesses intermetalicos (KHALIFA et al., 2006), os
quais atuam como agentes nucleantes de trincas. Dessa forma, a formacdo desse intermetalico
representa um desafio significativo para a integridade estrutural das ligas Al-Si, exigindo
abordagens especificas para mitigar seus efeitos adversos.

Muitos estudos buscam minimizar os efeitos negativos do ferro, seja modificando o
processo de reciclagem ou introduzindo elementos modificadores na fase Beta, rica em ferro.
Por exemplo, Kaya et al. (2020) desenvolveram uma liga A356 composta por 30% de ligas
A356 recicladas e 70% de ligas primarias A356. Comparando essa liga mista com uma liga
composta inteiramente por material primario, observou-se um aumento tanto no limite de
resisténcia a tracdo (LRT) quanto na tensdo de escoamento (cg), passando de 215,78 MPa para
218,33 MPa e de 173,86 MPa para 176,53 MPa, respectivamente. No entanto, ao utilizar
maiores percentagens de ligas recicladas, os valores de LRT e oe diminuiram devido & maior
presenca de ferro. Devido a esse aumento insignificante na resisténcia mecénica, essa nao é
uma rota que justifique a investigacdo. Por outro lado, Tiryakioglu et al. (2004) demonstraram
que é possivel reduzir o efeito prejudicial do ferro por meio de modificagdes quimicas, como a

adicdo de Mn, Cr, Sr ou Be, sendo que elementos como Co, Mg e Li sdo mais indicados.
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Outros estudos ja analisaram os elementos e suas quantidades ideais para conter o efeito
prejudicial do ferro. Por exemplo, Wan et al. (2016) investigaram o efeito das adi¢Ges residuais
de itrio em ligas de Al-7%Si-0,3%Mg-1%Fe. Eles observaram que a adi¢ao de 0,3% de itrio
resultou em tamanhos menores da fase Beta e em menores espacamentos dendriticos
secundarios. Tillova et al. (2016) também estudaram ligas de aluminio recicladas e concluiram
que a adicéo de Sr até 0,05% aumenta a energia absorvida no ensaio de impacto. Recentemente,
o vanadio foi identificado como um potencial candidato para conter a formacéo da fase Beta.
Qin etal. (2014) investigaram o efeito do vanadio em ligas hipoeutéticas Al-Si, concluindo que
o0 vanadio refina a fase Beta. A composi¢do 6tima foi de 0,6%, resultando em um aumento de
mais de 70% no alongamento.

Para minimizar a formag¢ao prejudicial do intermetalico B-AlFeSi, tém sido empregadas
duas estratégias principais (ZHANG et al., 2012). Uma delas envolve a adi¢ao de elementos de
liga que induzam a formagdo de intermetalicos com morfologias menos prejudiciais ou
propriedades mecanicas mais favoraveis. Outra abordagem consiste em ajustar 0s parametros
de solidificacdo durante o processo de fabricacdo para promover o refinamento microestrutural
ou induzir a formacéo de fases metaestaveis mais desejaveis. Essas medidas visam melhorar as
propriedades mecénicas e a resisténcia a fratura das ligas Al-Si, tornando-as mais adequadas

para uma variedade de aplicac¢des industriais.

2.1.3 Reciclagem de Ligas de Aluminio

A reciclagem de aluminio desempenha um papel essencial na preservacdo ambiental e na
economia global. Enquanto a producdo primaria de aluminio a partir de minérios de bauxita
demanda enormes quantidades de energia e recursos naturais, a reciclagem do aluminio
representa um processo eficiente e sustentavel. Este método oferece uma série de beneficios
ambientais e econdémicos significativos (OLIVIERI; ROMANI; NERI, 2006): Primeiramente,
a reciclagem de aluminio requer apenas 5% da necessaria para a producdo de aluminio primario
a partir de minérios de bauxita (BLOMBERG; SODERHOLM, 2009). Isso resulta em uma
reducdo consideravel das emissdes de gases de efeito estufa e da quantidade de carbono
associada a producdo de aluminio. Além disso, a reciclagem de aluminio contribui para a

conservacao dos recursos naturais, ja que reduz a demanda por mineracao de bauxita.
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A reciclagem de aluminio possui duas formas comerciais: As sucatas novas e as sucatas
usadas (CAPUZZI; TIMELLI, 2018). As sucatas novas referem-se a residuos gerados durante
0 processo de fabricacdo de produtos de aluminio. Isso inclui sobras de producéo, recortes,
defeitos de fabricacdo e qualquer material excedente que néo atenda aos padrdes de qualidade
ou especificagfes do produto. Elas apresentam vantagens como a garantia da composi¢ao
guimica e a auséncia de contaminacdo por outros materiais que ndo sejam de aluminio. Ja as
sucatas usadas consistem em produtos de aluminio que foram previamente utilizados e
descartados. Isso pode incluir itens como latas de bebidas, perfis de construcdo, pecas
automotivas, componentes eletronicos, utensilios domésticos e outros produtos de consumo que
atingiram o fim de sua vida Util e foram descartados. A sucata de aluminio usada é coletada por
meio de programas de reciclagem, centros de coleta de sucata e instalacdes de processamento
de residuos para ser reciclada e transformada em novos produtos de aluminio.

As ligas de aluminio sdo amplamente utilizadas em diversos setores e aplica¢fes, muitas
vezes combinadas com uma variedade de outros materiais, como metais (a¢o, cobre, zinco) ou,
em outros casos, borracha, plastico e vidro. No entanto, a sucata de aluminio usada
frequentemente contém residuos desses materiais, 0 que requer dos recicladores uma triagem
cuidadosa antes da fusdo. Essa triagem é essencial para aumentar a eficiéncia da reciclagem e
reduzir a presenca de outros elementos.

A reducdo de particulas e elementos indesejados durante o processo de fusdo pode ser
alcancada por meio da selecdo. A separacao fisica (triagem) dos diferentes tipos de sucata solida
emerge como uma solucdo confiavel para evitar a mistura de metais e elementos, mesmo que
os beneficios técnicos ndo sejam imediatamente aparentes. Diferentes métodos de triagem sdo
necessarios para diferentes tipos de sucata, resultando em diferentes niveis de eficacia. Por
exemplo, a triagem de ligas de aluminio fundidas e trabalhadas possibilita a producéo de ligas
trabalhadas de alta qualidade, o que ndo seria vidvel com sucata mista. No entanto, as
tecnologias de triagem para esse propdsito requerem investimentos significativos de capital e
tém custos operacionais elevados (LI et al., 2011).

A Tabela 2-2 oferece uma visdo geral das principais tecnologias de triagem, destacando
tanto os metodos consolidados quanto os inovadores. Essas tecnologias séo empregadas na
reciclagem de aluminio com o objetivo de separar a sucata de aluminio de outros materiais,
como outros metais ou borracha. As pesquisas e as inovagles tecnoldgicas atuais estdo
direcionadas ndo apenas para a separacao eficiente da sucata de aluminio, mas também para a

identificacdo do grupo de ligas de aluminio e, se possivel, da liga de aluminio especifica.
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Tabela 2-2 — Classificacdo dos métodos de separagdo usuais e inovativos mostrando 0s

parametros fisicos, a separagdo desejada e as técnicas desenvolvidas.

Tipo de
Método Separador Parametro Fisico Separacao Desejada Técnica
Separador Probensio Magnética Materiais a base de Equipamentos
Magnético P g Niquel e Ferro Magnéticos
Separador por Materiais de Baixa
Ar Massa Densidade Sopradores de Ar
Corrente de Condutividade Materiais Metalicos e Sistema
Método Foucault Nao-Metdlicos Eletromagnético
Usual iai Ali
Densidade Densidade Mateilals Me,tgllcos € Flotacao
Nao-Metalicos
Separacgao Metais e Ligas ~
Manual Aspecto Metalicas Operacdo Manual
L Ligas com diferentes
Térmica Temperatura ~ Esmagamento a Quente
pontos de fusao
. Difratometria e
Composicao Fase de Vapor, plasma, ) . A .
. Tipo de Liga Fluorescéncia de Raios-
. Elementar Raios-X e gama
Método X
Inovativo Analise de Cor e formato Tipo de Liga Ataque Quimico, cor
Imagens
Transmissao Numero atébmico Tipo de Liga Transmissao de Raios-X

Vale ressaltar que, apesar dos avancos nas tecnologias de triagem e separacéo de residuos,

é importante reconhecer que ndo é possivel alcancar uma separacdo completa e absoluta dos

materiais. Sempre havera uma certa quantidade de contaminag&o residual presente nos residuos,

mesmo apds 0s processos de triagem mais rigorosos. 1sso se deve a varios fatores, incluindo a

complexidade das composicGes dos residuos, a presenca de elementos de tamanho muito

pequeno que podem passar despercebidos durante a triagem e os limites das capacidades

técnicas das tecnologias de separagao disponiveis.

2.2 Fendmeno de Solidificacéo de Ligas Metélicas

2.2.1 Contexto Geral Sobre Solidificacao
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O fenémeno da solidificacdo em ligas metélicas € um processo que o material fundido
passa por uma transicao de fase de estado liquido para estado sélido. A solidificacdo comeca
com a nucleacdo, onde atomos ou grupos de atomos se organizam em uma estrutura periddica
de curto alcance, conhecida como estrutura cristalina (GARCIA, 2007). A nucleacdo pode
ocorrer de maneira homogénea, onde os atomos se agrupam aleatoriamente no material fundido,
ou de maneira heterogénea, onde a nucleacéo é facilitada por impurezas, defeitos ou superficies
de contato. Apds a nucleacéo, a estrutura cristalina se desenvolve a medida que mais &tomos se
agregam a ela. Esse crescimento pode ocorrer de forma direcional, onde hd um fluxo de calor
em uma Unica dire¢do, ou de forma isotrdpica, onde os cristais crescem de maneira uniforme
em todas as direcoes.

A microestrutura resultante das ligas metalicas solidificadas € diretamente influenciada
pelas condicdes de solidificagdo, incluindo pardmetros térmicos, composi¢ao da liga e presenca
de impurezas (GARCIA, 2007). A microestrutura pode variar de células, dendritas ou
microconstituinte eutéticos, além de grdos colunares ou equiaxiais, dependendo das condi¢cdes
de solidificacdo (KURZ; RAPPAZ; TRIVEDI, 2021). Durante a solidificacdo, os elementos na
liga podem se distribuir de forma ndo uniforme, resultando em segregacdo de elementos ao
longo da microestrutura. Isso pode levar a formagdo de regides com composi¢fes quimicas

diferentes, afetando as propriedades do material.

2.2.2 Parametros Térmicos de Solidificacao

Um aspecto critico na solidificacdo é a formacdo dos primeiros solidos na temperatura
liquidus, o qual é denominada como interface solido/liquido (S/L), e sua dinamica é
influenciada por diversos fatores fisicos e quimicos (KURZ; RAPPAZ; TRIVEDI, 2021).
Compreender a influéncia desses fatores é essencial para controlar a formagdo da estrutura
solida e, consequentemente, as propriedades finais do material produzido. Um desses fatores é
a transferéncia de calor e massa no sistema metal/molde, que afeta diretamente a morfologia da
interface S/L. Essa transferéncia de calor é regida por parametros térmicos como as velocidades
de deslocamento da isoterma liquidus (Vv), os gradientes de temperatura no metal liquido (GL)

e as taxas de resfriamento (T) desempenham papéis-chave nesse processo.
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Esses parametros podem permanecer constantes ao longo do tempo, resultando em um
regime permanente de fluxo de calor durante a solidificacdo. Essa é a forma de mapear a
microestrutura formada em uma faixa desses parametros (RUDOLPH; KIESSLING, 1988).
Também é possivel variar o regime de extragdo de calor para transiente, o qual é o método de
simular os efeitos de um processo de solidificacdo industrial (MCKEOWN; CLARKE;
WIEZOREK, 2020). Independente do regime de fluxo de calor, o entendimento desses
parametros térmicos combinados com as outras variaveis da solidificacdo de uma liga séo
essenciais para otimizar a producgdo de ligas metalicas de acordo com propriedades desejadas.

A interacdo térmica entre o metal liquido e a parede do molde, traduzida como a
transferéncia de calor na interface metal/molde, é o fator de maior relevancia que rege 0s
parametros térmicos da solidificacdo (HO; PEHLKE, 1985). Essa interface é caracterizada pela
transferéncia newtoniana. A resisténcia térmica ao fluxo de calor desse tipo de transferéncia de
calor esté associada a diversos fatores, incluindo a natureza da afinidade fisico-quimica entre o
metal e o molde, a rugosidade da superficie do molde e o uso de agentes desmoldantes. Esses
elementos tém um impacto direto nos mecanismos de transferéncia de calor, que incluem
conducdo, conveccdo, radiacdo de calor dentro do sistema. A Figura 2-5 ilustra esses
mecanismos dentro do elemento de referéncia de um molde, o qual é explicado abaixo:

1. Conducdo: Ocorre tanto no material do molde quanto no metal, onde o calor é
transferido por meio de contatos diretos entre as particulas.

2. Conveccao: Presente tanto na regido arrefecida do molde quanto no metal liquido, a
conveccgdo envolve a transferéncia de calor por meio do movimento das particulas,
promovendo a circulacgdo do fluido e a dissipacédo do calor.

3. Radiacdo: Neste processo, 0 molde emite radiacdo térmica que é absorvida pelo
ambiente, contribuindo para o seu resfriamento.

4. Transferéncia newtoniana: Localizada na interface metal/molde, ela é responsavel pela

eficiéncia da transferéncia de calor do sistema.
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Figura 2-5 — Elemento de referéncia representativo do sistema metal/molde juntamente com

0s modos de transferéncia de calor atuantes no sistema. Adaptado de Garcia (2007)

O processo termodinamico governa a solidificacdo, estabelecendo um fluxo de calor do
metal liquido para o molde, resultando em gradientes de temperatura (G.) ao longo do metal.
Esses gradientes sdo representados por vetores com direcdo normal aos planos isotérmicos,
indicando uma variacdo crescente de temperatura. Em busca do equilibrio térmico, o calor flui
das regides mais quentes para as mais frias, conferindo ao gradiente de temperatura uma direcdo
oposta a do fluxo de calor (GARCIA, 2007). Um desses planos isotérmicos € a interface solido
liquido (S/L), que avanga & medida que a temperatura diminui, iniciando a nucleag¢do dos
primeiros sélidos.

A velocidade com que essa interface avanca é conhecida como velocidade de
deslocamento da isoterma liquidus (VL), cuja rapidez pode induzir instabilidades nesse plano.
E importante observar que V. € influenciada pelo fluxo de calor, o que estabelece uma
correlacdo intrinseca entre Vi e GL. A literatura cientifica demonstra que GL e V. variam
proporcionalmente entre eles, desde que o sistema, a liga e as condi¢bes de resfriamento
permanecam constantes.

Outro parametro crucial é a Taxa de Resfriamento na interface S/L (TL), especialmente
em processos de solidificagdo em regime transiente. Devido a complexidade do sistema
transiente, muitas vezes ndo é viavel controlar tanto V. quanto G. de maneira independente.
Nesse cendrio, a T surge como o parametro térmico para correlacionar com a microestrutura
resultante, proporcionando uma compreensdo mais abrangente e eficiente do processo de

solidificacao.
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2.2.3 Efeito dos Parametros Térmicos na Solidificacgao.

A morfologia microestrutural resultante da solidificacao € influenciada pelos parametros
térmicos. No entanto, a composi¢do quimica € outro fator que contribui para a instabilidade
dessa interface. Durante a solidificacdo de ligas metélicas, os primeiros sélidos formados ndo
possuem a mesma composi¢do nominal da liga. Quando a matriz é formada, ocorre segregacao
de soluto ou de solvente a frente da interface S/L. A razdo entre a composi¢do do metal
solidificado e o metal no estado liquido é denominado coeficiente de redistribuicdo do soluto
(ko). O grau de instabilidade na interface S/L ocorre de acordo com esse coeficiente. O
enriguecimento ou empobrecimento de soluto imediatamente a frente dessa interface depende
se ko for maior ou menor que 1. Em relacdo a ligas hipoeutéticas, esse coeficiente possui valor
entre 0 e 1, como mostra a Figura 2-6a. Portanto os primeiros solidos formados possuem uma
composicdo de soluto menor que a composicdo nominal, segregando o soluto excedente e
aumentando a concentracdo de soluto frente a interface S/L, consequentemente. Essa
segregacao gera um perfil de concentragéo de soluto tipico, que pode ser observado no exemplo
ilustrado na Figura 2-6b.
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Figura 2-6 — a) Representacdo tipica de diagrama de fases parcial para k, < 1 e b) Grafico
esquematico da variacdo da composicao de acordo a distancia do molde durante a
solidificacdo. Adaptado de Garcia (2007).

O enriguecimento de soluto frente a interface S/L gera perturbac@es no sistema. Em ligas
hipoeutéticas, a temperatura liquidus é inversamente proporcional a concentracdo de soluto

(Figura 2-6b). Logo, a medida que a concentragdo de soluto aumenta frente a essa interface, a
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temperatura liquidus diminui (STJOHN et al., 2015). O acimulo abrupto de soluto em frente a
interface reduz a drasticamente a temperatura liquidus, criando uma barreira que exige
temperaturas mais baixas ou difusdo no liquido para continuar o crescimento. No entanto, logo
apos essa barreira composicional, a fase liquida apresenta um perfil decrescente de composicéo,
até restabelecer a composicdo nominal. I1sso provoca o aumento da temperatura liquidus em
posicdes mais afastadas da interface.

E importante observar que o perfil de gradiente de temperatura ¢é diferente do perfil de
composicgdo. Isso resulta a formagdo de uma regido no liquido com temperatura (Trea) abaixo
da temperatura liquidus (T.), como observado na Figura 2-7. Logo, surge um fenémeno
favoravel a nucleacdo e responsavel instabilidade interface S/L, conhecido como super-
resfriamento constitucional (SRC). A Figura 2-7 mostra a instabilidade dessa interface, que se
manifesta através de surgimento de protuberancias frente a esse plano (STJOHN et al., 2015).
Nessa regido encontra-se tanto a fase liquida quanto a sélida, o que se caracteriza como uma
regido pastosa. E baseado nessas protuberancias a determinacfo da formacdo de estruturas
celulares ou dendriticas. Vale destacar que os parametros térmicos G e V. influenciam
diretamente a regido de SRC: a composicéo frente a interface S/L é afetada pela velocidade
com que a interface se desloca. Em velocidades mais altas, mais soluto se acumulara na frente
da interface S/L, dificultando a difusdo. Por outro lado, se a interface segue uma velocidade
constante, gradiente de temperatura frente a interface é quem definird o tamanho da regido de
SRC.
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Figura 2-7 — Grafico esquematico mostrando a relacdo do super resfriamento constitucional

com as zonas sélida liquida e pastosa. Adaptado de Garcia (GARCIA, 2007).

2.2.4 Formacao Microestrutural e Correlacdo com Parametros Térmicos

A direcdo cristalografica preferencial passa a exercer um papel fundamental no
crescimento do grdo quando a regido de SRC atinge um determinado valor (GARCIA, 2007).
Quando isso ocorre, a fase sélida se desenvolve mais nessas direcdes, fazendo que essas
protuberancias se desenvolvam em uma estrutura mais alongada, a chamada estrutura celular.
Conforme vai aumentando a regido de SRC, mais perturbacgdes surgem na interface ao ponto
do surgimento de protuberancia nas laterais das estruturas alongadas. Essas protuberancias
laterais crescem de acordo com as dire¢Oes cristalograficas preferenciais dos outros dois eixos.
Dessa maneira, a microestrutura formada passa a apresentar em sua sec¢do transversal ao
crescimento um formato de cruz de malta, definindo a estrutura dendritica (HADADZADEH
et al., 2018). Essas perturbac6es laterais sdo chamadas de bracos dendriticos secundarios e se
formam nas proximidades das pontas das dendritas, com pouco comprimento e separadas
uniformemente, aumentando de tamanho e espessura durante a solidificacdo. A Figura 2-8
mostra a evolucdo da interface S/L em relacdo ao super resfriamento constitucional para

formacao de estruturas celulares ou dendriticas.
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Figura 2-8 — Esquema da evolugdo microestrutural em funcéo do super resfriamento
constitucional. Adaptado de Hadadzadeh et al (2018)

Sabe-se que as propriedades do material estdo diretamente associadas a morfologia e
dimensédo da microestrutura. Portanto, o controle e a previséo da morfologia e as dimensdes da
microestrutura formada a partir da solidificacdo sdo fundamentais. Na literatura, correlacdes
foram desenvolvidas para relacionar parametros microestruturais com 0s respectivos
parametros de solidificacdo. Algumas investigacGes correlacionaram tamanho de gréos,
espacamento entre células, espacamentos dendriticos, tamanho de intermetalicos, entre outros
parametros microestruturais, com parametros térmicos como velocidade de deslocamento de
isotermas, gradiente de temperatura e taxa de resfriamento durante a solidificacdo de uma liga
metalica (DAVID BRANDON; WAYNE D. KAPLAN, 2008; GARCIA, 2007).

2.3 Propriedades do Material

2.3.1 Efeito das Variagdes Microestruturais nas Propriedades Mecanicas de Ligas Metélicas

O conhecimento das condic¢des de solidificacdo é fundamental para otimizar o processo
de producdo das ligas metalicas, uma vez que as propriedades mecanicas sdo diretamente

influenciadas pela microestrutura resultante desse processo. Durante a solidificacdo, uma
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variedade de condigGes operacionais e formas de crescimento pode gerar diferentes variagoes
microestruturais, tais como dimensdes dendriticas, morfologia, dimensdes e distribuicdo de
intermetalicos e porosidade. Esses parametros microestruturais estdo intimamente relacionados
com as propriedades do material e podem ser correlacionados através da relacdo tipo Hall-
Petch, uma ferramenta importante para entender as propriedades mecanicas das ligas metalicas.
A relacdo Hall-Petch, desenvolvida por Hall e Petch na década de 1950, é expressa pela equacéo
(ARMSTRONG, 2014):
o, = 0o + k » d71/? (2-1)

Onde:

e oy é atensdo de escoamento;

e oo é atensdo de escoamento intrinseca do material (sem considerar o efeito do
tamanho de grao);

e Kk éum parametro constante que depende do material e do tipo de deformacao;

e dé o diametro médio dos graos.

E importante destacar que a relacdo Hall-Petch é uma aproximacdo empirica e possui
algumas limitacdes. Ela foi inicialmente concebida apenas para gréos suficientemente pequenos
e ndo considera outros fatores que podem influenciar a tenséo de escoamento, como a presenca
de impurezas e defeitos na microestrutura. Além disso, mudancas na morfologia das
microestruturas das ligas podem afetar as equacdes obtidas pelas relacbes do tipo Hall-Petch.
Por exemplo, estudos conduzidos por Brito et al (2016) observaram uma mudanca na funcéo
de Hall-Petch em relacdo a mudanca do tipo de microestrutura, como mostra a Figura 2-9,
resultando em diferentes relagdes para cada morfologia, destacando a importancia da

microestrutura na caracterizacdo das propriedades mecanicas das ligas.
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Figura 2-9 — Diferentes funcdes de Hall-Petch em relacdo ao tipo de microestrutura. Adaptado
de Brito et al (2016).
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2.3.2 Influéncia da Microestrutura de ligas do Sistema AI-Si na Resisténcia ao Desgaste

A compreensdo dos mecanismos microestruturais que influenciam a resisténcia ao
desgaste é crucial para o desenvolvimento de materiais com melhor desempenho em vérias
aplicacOes. O processo de desgaste é atribuido a diversos fatores. Primeiramente, a presenca de
particulas duras e produtos quimicos no fluido de refrigeracéo e lubrificacdo resulta em desgaste
abrasivo e corrosivo. Em segundo lugar, o atrito causado pelo contato entre componentes pode
gerar aderéncia mesmo em lubrificacdo a 6leo. Por fim, a fadiga também contribui para o
desgaste desses componentes submetidos a tensbes ciclicas (YE, 2003). Assim como as
propriedades de tragdo, a resisténcia ao desgaste esta associada diretamente com a morfologia
microestrutural. Portanto, é possivel otimizar a resisténcia ao desgaste de um material para
atender as necessidades especificas de cada aplicacdo através do controle da microestrutura,
como por meio de tratamentos térmicos e processos de solidificacdo (VIJEESH; PRABHU,
2014).

Para compreender a resposta de um material aos mecanismos de desgaste, eles séo
submetidos a ensaios de desgaste. Um dos tipos de ensaio de desgaste é o pino-sobre-disco
(GWALANI et al., 2020). A Figura 2-10a mostra um desenho esquematico de um sistema tipico
desse tipo de teste. Esse teste é regido pela norma ASTM G99. Ele consiste em um eixo
motorizado e mandril para segurar o disco giratorio, um dispositivo de braco de alavanca para
segurar o pino e acessorios que permitem que a amostra do pino seja for¢ada contra a amostra
do disco giratério com uma carga controlada (JASIM; DWARAKADASA, 1987)
(ANTONIOU; BORLAND, 1987). O ensaio pino-sobre-disco é um tipo de ensaio continuo,
logo ele ndo simula o desgaste na trilha com a dire¢do alternada, que é observado no contato do
bloco do motor com os anéis do pistdo, por exemplo. Logo, o ensaio de desgaste do tipo
reciproco entra como alternativa para melhor avaliar a resisténcia ao desgaste nesse tipo de
contato, o qual é conduzido pela norma ASTM G133. Este método de teste envolve dois corpos
de prova: um plano e um corpo de prova com extremidade esférica que deslizam contra o corpo
de prova plano (Figura 2-10b). Esses corpos de prova movem-se relativamente um ao outro em

um movimento linear de vai e vem ("linear reciproco™), sob um conjunto prescrito de condices.



Trabalhos como os de Gwalani et al (2020) e Pratheesh et al (2015) utilizaram desse método

para avaliar a resisténcia ao desgaste de ligas do sistem Al-Si
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Figura 2-10 — Desenhos esquematicos de a) ensaio de desgaste pino-sobre-disco (adaptado de
ASTM G99 (2023)) e b) ensaio de desgaste linear reciproco (adaptado de ASTM
G133(2005))

As ligas do sistema Al-Si sdo as opgBes que melhor se encaixam nas exigéncias da
fabricacdo e utilizacdo de componentes do motor, onde esses componentes estdo sujeitos ao
desgaste (JAVIDANI; LAROUCHE, 2014). O silicio em ligas a base de aluminio reduz o
coeficiente de expansdo térmica, além de aumentar a resisténcia a corrosdo e ao desgaste. Além
disso, contribui positivamente para as caracteristicas de usinabilidade e fundibilidade. Com a
evolucdo da utilizacdo das ligas do sistema Al-Si, a resisténcia ao desgaste ganhou importancia
para essa aplicacéo.

O principal mecanismo responsavel pelo desgaste de ligas desse sistema é a delaminacéo
superficial da matriz (JASIM; DWARAKADASA, 1987), onde é possivel observar na Figura
2-11. Além disso, abrasivos externos podem remover a matriz de aluminio por meio de
deformac6es plasticas locais, caso ndo haja bloqueio de deformacdo de uma fase secundaria
dura. Logo, as particulas de silicio desempenham um papel importante na resisténcia ao
desgaste. Sob uma carga relativamente baixa, a resisténcia ao desgaste nao é fortemente afetada
pelo teor de silicio. No entanto, a medida que a carga aumenta, a adi¢do de silicio na liga
aumenta a resisténcia ao desgaste (TORABIAN; PATHAK; TIWARI, 1994). O silicio € o
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principal responsavel por esse aumento na resisténcia ao desgaste, pois ele aumenta a dureza

geral da liga, o qual é uma das propriedades que contribuem para resisténcia ao desgaste.

Figura 2-11 — Exemplos de desgaste ductil de ligas do sistema Al-Si. Adaptado de Antoniou e
Borland (1987) e Mohammed Jasim e Dwarakadasa (1987)

No entanto, isso ndo indica que quanto maior a fracdo de silicio na liga, maior sera a
resisténcia ao desgaste na liga. Devido a alta fragilidade das particulas, a carga de impacto pode
quebrar o silicio ou as interfaces entre a particula e a matriz, originando as microfissuras (XU
et al., 2007). Essas microfissuras se propagam ao longo da subsuperficie até alcangarem a
superficie, onde o material rompido é removido. Além de ser removido, esse material se torna
um abrasivo, contribuindo com o aumento da taxa de desgaste (ANTONIOU; BORLAND,
1987). Isso se torna mais evidente & medida que o tamanho das particulas de silicio ou a carga
aumenta. A profundidade até a qual a fase de silicio é fragmentada, ou seja, 0o dano
subsuperficial, depende criticamente de todos os parametros experimentais, como carga, dureza
e composicao da liga, como mostra o grafico na Figura 2-12. Portanto, a fracdo 6tima de silicio
na liga Al-Si depende das condicOes de servico do material e da morfologia do silicio. Além
disso, a determinacdo dos pardmetros microestruturais contribui diretamente para selecdo do

teor de silicio.
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Figura 2-12 — Variacao da taxa de desgaste adesiva das ligas do sistema Al-Si em funcéo da
carga aplicada. Adaptado de Mohammed Jasim e Dwarakadasa (1987)

Algumas pesquisas sobre resisténcia ao desgaste foram conduzidas em ligas do sistema
Al-Si contendo Fe. Taghiabadi e Ghasemi (2009) realizaram um estudo de desgaste em ligas
com 9,5% de Si e teores de Fe variando de 0,15% a 1,8%. Esses autores observaram que a liga
com 0,7% de Fe apresentou taxas menores de desgaste nas cargas de 20N, 30N e 40N. No
entanto, a taxa de desgaste aumentou em teores de Fe mais elevados que 0,7%, levando-os a
concluir que o efeito das particulas de B-AlFeSi no comportamento de desgaste depende do seu
tamanho e fracdo de volume. Como a morfologia da fase B-AlFeSi ¢ acicular, ela também ¢
propensa a propagar trincas nas regides subsuperficiais como ocorre nas particulas de silicio
(Figura 2-13)
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Figura 2-13 — Deformagao e Fragmentagao das particulas da fase p-AlFeSi observada na
regido subsuperficial da liga Al-9,5%Si-1,8%Fe

Bidmeshki e colaboradores (2016) investigaram o desgaste de ligas contendo 17,5% de
Si, com teores de Fe variando de 0,42% a 1,81% e Mn variando de 0,53% a 0,79%. Eles
concluiram que a adicdo de Mn na liga com 1,2% de Fe resultou na reducéo do efeito deletério
do Fe devido a modificagdo da fase B-AlFeSi. No entanto, eles observaram que, mesmo com a
modificacdo com Mn, a liga com 1,8% de Fe apresentou taxas de desgaste mais elevadas. 1sso
indica que ha um limite no efeito neutralizador ou modificador dos elementos de liga na fase
Beta. Apesar de o Vanadio ser um elemento neutralizador da Fase B-AlFeSi, ainda ndo existem

estudos sobre o efeito de sua adi¢cdo em ligas do sistema Al-Si-Fe.
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3. MATERIAIS E METODOS

Esse capitulo descreve ao longo de 5 subcapitulos a metodologia experimental utilizada
nessa tese. A Figura 3-1 ilustra um mapa de metodologias que explica a disposi¢do dos topicos.
O primeiro subcapitulo aborda a preparacdo das ligas abordadas nessa tese, o que inclui a
apresentacdo das suas composi¢fes de soluto escolhidas, assim como os procedimentos de
fundicdo e solidificacdo direcional. No subcapitulo seguinte, descreve-se a determinagdo dos
pardmetros térmicos de solidificagdo a partir das curvas de resfriamento correspondentes aos
lingotes solidificados. No terceiro subcapitulo, é apresentada a metodologia de preparacdo das
amostras obtidas a partir de cada lingote solidificado para serem utilizadas em cada tipo de
analise e ensaio. O quarto subcapitulo relata os tipos de analise realizadas nas amostras para
medicdo da microestrutura, determinagdo das fases e composicdo da liga ao longo do
comprimento do lingote. Por fim, o dltimo subcapitulo explica os tipos de ensaios realizados

nas amostras para determinacdo das propriedades avaliadas neste trabalho.

Solidificacao

Simulagao de Ligas
Fundigdo dos Metais Parametros Térmicos

Solidificacao Direcional Velocidade da Isoterma T,

‘ Taxa de Resfriamento na T,
Vel. Média de Isotermas

Metaloqraf'a Taxa Média de Resfriamento
Polimento
Ataque Quimico b@i&
Macroestrutura i .
Microestrutura : Analise das Ligas
() MEV/EDS
Ensaio das Ligas Ql. Fluorescéncia de Raios-X
C— Difratometria de Raios-X

Ensaio de Dureza
Ensaio de Tragao
Ensaio de desgaste

Medicao Microestrutural

Figura 3-1 — Mapa de metodologias aplicadas neste trabalho.

3.1 Solidificacéo das Ligas Estudadas
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3.1.1 Preparagao das ligas

O inicio da pesquisa foi marcado pela anélise das caracteristicas de solidificacdo do
sistema de ligas Al-Si-Fe-V. Esta investigacdo foi realizada utilizando o software Thermo-Calc
com a base de dados TTALS. O objetivo foi determinar as composi¢cdes de soluto e as fases
potencialmente formadas durante a solidificacdo, bem como as temperaturas correspondentes
as transformacGes envolvidas. Através deste estudo preliminar, foram identificadas as ligas Al-
7%Si-1%Fe-0,5%V e Al-7%Si-1%Fe-1%V para experimentacdo subsequente, com a liga Al-
7%Si-1%Fe sendo a liga de controle. As Figura 3-2a, 3-2c e 3-2e mostram os graficos de fracao
de fases em relacdo a temperatura, e as Figura 3-2b, 3-2d e 3-2f representam os caminhos de
solidificacdo em funcdo da fracdo de sélido formado. Vale ressaltar que os graficos de fracéo
de fase em relacdo a temperatura sdo baseados nas condi¢Ges de equilibrio. Por outro lado,
adotou-se 0 método de Scheil-Gulliver para tracar os caminhos de solidificacdo, que se
distingue por suas consideragfes fora do equilibrio. De acordos com esses graficos, as
temperaturas liquidus (T}) e eutéticas (T,,;) foram obtidas para cada liga (Tabela 3-1). Em

seguida, prosseguiu-se com os experimentos de solidificacdo dessas ligas.
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Figura 3-2 —Fracdo massica das fases x temperatura para as ligas a)Al-7%Si-1%Fe, ¢)Al-7%Si-
1%Fe-0,5%V e e)Al-7%Si-1%Fe-1%V, e caminhos de solidificagdo para ligas b) Al-7%Si-
1%Fe, d) Al-7%Si-1%Fe-0,5%V e f) Al-7%Si-1%Fe-1%V (TTALS do Thermocalc®)
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Tabela 3-1 —Temperatura liquidus e eutética das ligas estudadas nesse trabalho. Valores

obtidos através de simula¢des no software Thermocalc® com a base TTALS.

Liga metalica Temp. Liquidus (T;) Temp. Eutética (T y;)

Al-7%Si-1%Fe 615°C 575°C
Al-7%Si-1%Fe-0,5%V 650°C 575°C
Al-7%Si-1%Fe-1%V 705°C 575°C

3.1.2 Fundi¢ao dos Metais

As ligas Al-%7Si-1%Fe, Al-%7Si-1%Fe-0,5%V e Al-%7Si-1%Fe-1%V (% em peso)
foram produzidas utilizando Al, Si e Fe puros. Para as ligas compostas com vanadio, uma liga-
mée de V-Fe com proporcdo de aproximadamente 4:1 foi utilizada para a elaboracéo. A Tabela
3-2 mostra a composi¢édo quimica de cada elemento puro utilizado e da liga mée V-Fe, conforme
informado pelo fabricante. Para a fundicdo das ligas, um cadinho de carbeto de silicio foi
revestido com cimento a base de alumina QF-180. Em seguida, o cadinho revestido foi posto
com 800g de aluminio dentro de um forno tipo mufla. O aluminio fundiu-se em 40 minutos
dentro do forno configurado com a temperatura de 950°C. Os elementos das respectivas ligas
foram entdo inseridos dentro do aluminio liquido. E importante destacar que calculos
estequiométricos foram realizados para determinar a quantidade de elementos para cada liga. O
metal fundido dentro do cadinho foi homogeneizado manualmente com uma haste revestida de
cimento a base de alumina. Posteriormente, o cadinho retornou para dentro do forno durante 45
minutos para difusdo dos elementos inseridos. Os processos de homogeneizacédo e difuséo
foram repetidos por mais duas vezes para completa incorporacdo dos elementos.
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Tabela 3-2 — Composicédo dos elementos de confecgéo das ligas em percentual de massa (%

em massa)

Elomento —2EM M52 Mg (96) Al(%) V(%) Zn(%) Si(%) Cu(%) Ni(%) Fe(%)

Aluminio 0,01 Balango --- 0,01 0,03 0,01 --- 0,03

Silicio 0,084  --- - Balango --- 0,016 0,21
Fe -- <002 - --- Balango

V-Fe 0,04 Balango --- 0,96 --- 16,76

3.1.3 Solidificagdo Direcional

Apos completar a etapa de fundicdo das ligas, o metal liquido de cada liga foi vazado
dentro de uma lingoteira posicionada dentro do dispositivo de solidificacdo direcional. O
propésito deste dispositivo é promover a extracdo de calor durante o crescimento
microestrutural de um metal em uma direcdo especifica. Dado que a solidificacdo transcorre
em um regime transiente, isto é, o processo ascendente de solidificacdo esté sujeito a taxas de
resfriamento distintas, gerando uma faixa de variacdo macroestrutural em termos de refino e
surgimento ou supressdo de fases em um unico lingote. O dispositivo é composto por duas
resisténcias dentro de uma camada de refratario alimentadas por sistema trifasico (Figura 3-3).
No centro das resisténcias ha uma cAmara na qual a lingoteira foi inserida. A cdmara foi entdo
aquecida até a temperatura de 700°C antes do metal liquido ser vazado. A lingoteira é composta
por um cilindro vazado de aco AISI 310 longitudinalmente bipartido, conforme a Figura 3-3
mostra. Ela possui 150mm de comprimento, 60mm de didmetro interno e 5mm de espessura.
Ademais, cada metade cilindrica da lingoteira possui 6 abas para fixar as duas metades. Ha
também 8 termopares estrategicamente posicionados para o registro da evolucdo térmica nas
suas localizagcbes ao longo do comprimento do metal solidificado. A superficie interna da
lingoteira foi revestida com cimento a base de alumina QF-180 para evitar o contato direto do
aco com o metal liquido. A base de refrigeracdo da lingoteira consiste em uma chapa de ago
AISI 1020. A superficie dessa chapa foi lixada até a rugosidade obtida através de uma lixa de

1200 gréos/pol? (acabamento fino) para melhorar o contato metal-molde durante a solidificacéo.
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Tanto as metades quando base de refrigeracdo sao fixadas através de parafusos e porcas, como
mostra a Figura 3-3.

Com o metal liquido ja dentro da lingoteira, injetou-se gas argénio por ao menos 2
minutos para retirada de gases e inclusdes do banho metalico. Esse procedimento foi realizado
com um tubo esbelto metalico (de 1 mm de espessura, 12 mm de diametro e 1m de
comprimento) recoberto com uma camada de alumina e retirado apds o término do tempo.
Abaixo do dispositivo ha o sistema de refrigeracdo, o qual possui a fungédo de extrair o calor
através da base da lingoteira. Ele foi acionado quando o termopar mais préximo da base atingiu
a temperatura de vazamento (padronizado em 10% acima da T}), dando inicio ao experimento
de solidificacdo. Quando ativado, ele liberou um jato de agua em temperatura ambiente com
vazdo de 20L/min. O experimento de solidificacdo foi concluido quando o termopar mais
afastado da base atingiu a temperatura abaixo de 200°C. As curvas de resfriamento do metal
solidificado foram obtidas através dos termopares conectados a um registrador de dados, o0
registra os dados de temperatura em uma frequéncia de 5Hz. Esses dados foram entéo tratados
e representados em um gréafico de temperatura por tempo.

I Lingoteira
Liga Termopar Registrador
Camara do Fundida  Tipo K LynxADS1000
Dispositivo "
;. o
Resisténci F
g, e
=
S F
Refratario g =
L e

Sistema de
Refrigeragdo

Base de
Refrigeragdo

Figura 3-3 — Figura esquematica do dispositivo de solidificacdo direcional e a ilustracéo da
vista longitudinal da lingoteira.

3.2 Caélculo de Parametros Térmicos
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Os célculos de parametros térmicos envolveram a determinacéo dos perfis de taxas de
resfriamento (T') e as velocidades de deslocamento de isotermas (V) ao longo do lingote. Esses
parametros indicam a intensidade e a velocidade que o metal liquido foi solidificado, o qual
determina a microestrutura resultante do processo de solidificagdo. O primeiro passo foi medir
as distancias dos termopares em relacdo a base refrigerada do lingote, que foram obtidas através
de um tracador de altura com resolucdo de 0,02mm, a partir das pontas dos termopares no
lingote solidificado. Em seguida, os perfis de velocidade de deslocamento da isoterma liquidus
(V,) e de taxa de resfriamento na T, (T;) foram calculados. Além disso, perfis de taxa de
resfriamento médio (T) e velocidade média das isotermas (V;,) também foram determinados.
Tanto a T; quanto a V; sdo parametros conhecidos na literatura, pois a temperatura liquidus é a
temperatura em que se inicia a solidificacdo (GARCIA, 2007). Eles sdo correlacionados com
as respectivas medi¢des microestruturais com objetivo de propor leis de crescimento. Por outro
lado, T}, e Vy, sdo parametros médios obtidos de isotermas durante o intervalo de solidificacao.
Eles sdo obtidos através do Teorema do Valor Médio para Integrais.

O Teorema do Valor Médio para Integrais é um principio matematico que estabelece uma
relacdo entre a média de uma funcédo continua em um intervalo fechado e o valor da fungdo em
pelo menos um ponto desse intervalo. Nesse contexto, ao aplicar esse teorema, 0S parametros
Ve Ty sd0 expressos como médias ponderadas. Essa abordagem se revela mais apropriada
para representar a intensidade do resfriamento ao invés de uma unica temperatura especifica no
processo de solidificagdo direcional, pois esses parametros foram estabelecidos por
considerarem as diversas transformagcdes presentes durante a solidificagdo. Os valores de T, e
)y sdo obtidos atraves da integral de cada funcéo estabelecida para cada termopar, representada
pela equacéo (1), onde F representa as funcdes de T e V para cada termopar.

1 teut
Fy=—— f F(t)dt (1)
teut — L1,

tr
3.2.1 Velocidade da Isoterma Liquidus (V)

Para calcular a velocidade da isoterma liquidus (V), obteve-se os tempos de passagem
das isotermas liquidus (t;) nas curvas de resfriamento dos respectivos termopares, 0s quais

foram determinados através da intercessao das curvas de resfriamento com a constante da T.
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A Figura 3-4 ilustra uma aplicacdo desse método. Em seguida, esses tempos foram
representados em um grafico junto com as distancias dos respectivos termopares. Baseado nos
pontos obtidos, uma funcdo de deslocamento da isoterma liquidus em relacdo ao tempo foi
estabelecida com as constantes A e B. Ao derivar essa funcdo e atribuir ajustes matematicos,

determinou-se entdo V; em funcéo da posicéo do lingote.

T T T |

Posicdo 1 Posicdo 2 Posigdo 3 Posigio 4

Posicao 5 ~Posi¢ao 6 Posigio 7 Posi¢ao 8|
v ' ; v

Temperatura, T (°C)
£
'\
=i
Posicao Isot. Liquidus, P (mm) [

Sy ,

tips Temp'o, t(s)
Tempo, t (s)

T T

Vi(t) = P(t) 1
Vi(t) = A*B*® -
t(P)=(P, /A)'"® ]
VL(pL) =i A*B*(pL/A)(B-H/B

Velocidade Liquidus, V, (mm/s)

' Posicao, P (mm) |

Figura 3-4 — ilustracdo esquematica mostra a criagdo do gréfico das velocidades em relagdo ao

tempo e & posigéo.

3.2.2 Taxa de Resfriamento na Isoterma liquidus (T})
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As taxas de resfriamento foram determinadas através da derivada das curvas de
resfriamento obtidas pelos termopares, conforme ilustrado na Figura 3-5. Para isso, equacdes
polinomiais de segunda ordem com as constantes A, B e C foram ajustadas em fungéo de
temperaturas num intervalo de 20°C acima e abaixo da T,. Em seguida, derivou-se essas
equacOes em funcgdo do tempo, igualando o ¢t; para cada derivada. Uma vez que as taxas foram
representadas graficamente em relagéo as posic¢des dos termopares, foi possivel estabelecer uma

funcdo com as constantes C e D que define a T}, em relacdo ao comprimento do lingote.

AN TL Tpg(t) = Ag(t)?+Bg(t)+Cq
Tpg(t) = 2A4(t)+Bg
Topg(ty) = 2A5(t) +Bg

Temperatura, T (°C)

Posicio 1 Posicio 2 Posigao 3 Posicao 4
Posigio 5 Posicdo & Pasigao 7 Posicdo 8

Tempo, t (s)

Posicao 1
Posigéo 2
Posicéo 3
Posicéo 4
Posicéo 5
Posigéo 6
Posicdo 7
Posicéo 8

Tu(P) = C(P)°

® Y A % 4 > 0

Taxa de Resfriamento , T (°C/s)

Posicao, P (mm)

Figura 3-5 - Esquema para determinagao do perfil de taxa de resfriamento (7') em funcéo da

posicao.
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3.2.3 Taxa de Resfriamento Médio (T},)

Para determinar T),, primeiramente obteve-se os tempos de passagem da isoterma eutética
(teyr) através do mesmo método aplicado para t;. Em seguida, definiu-se uma funcéo
polinomial do segundo grau para cada curva de resfriamento no intervalo entre T, e T,y;.
Posteriormente, essas fungdes foram derivadas em fungdo do tempo para determinar o perfil de
taxa de resfriamento para cada posicdo. Uma vez que o perfil de taxas para cada termopar foi

definido, calculou-se as taxas de resfriamento médio de acordo com a equagéo (2)

teut

. 1 .
Ty = teut——tl,f T(t)dt (2)

tr,
Onde T(t) é o perfil de taxa que varia ao longo da solidificagdo em uma posicdo. Um
grafico ¢ entdo representado com os valores de Ty, relacionados com as respectivas posicoes
dos termopares, o qual uma funcéo foi atribuida a partir dos pontos obtidos. a Figura 3-6 mostra

as etapas para obtencéo desse perfil.
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Figura 3-6 — Método de obtencéo do perfil de taxa de resfriamento média ao longo do

comprimento do lingote.

3.2.4 Velocidade Média de Deslocamento de Isotermas (V)

A velocidade média de deslocamento de isotermas (V,,) foi determinada através do
mesmo teorema para obtencdo de Ty. Inicialmente, obteve-se o0 tempo de passagem de ao

menos 20 isotermas entre T, e Ty,. Em seguida, perfis de deslocamento das isotermas foram



49

atribuidos com as constantes A, B e C de cada curva de acordo tempos de passagem em cada
termopar. Derivou-se em funcdo do tempo entéo essas fungdes para obter o perfil de velocidade
de cada isoterma com as constantes A e B. Logo, perfis de velocidade das isotermas em funcéo
do tempo foram definidos para cada posicdo. Por fim, os valores de V,, para cada termopar
foram determinados através da equacao (3)
1 teut
Vi = ——— j V(t)dt (3)
teut — U1 Jy,

Onde V(t) é o perfil de velocidade que varia ao longo da solidificagdo em uma posicao.
Os valores de V,, foram representados em um grafico que relacionou com as respectivas
posicdes dos termopares. Logo, um perfil de V,, com as constantes C e D em funcéo da distancia
da base do lingote foi determinado a partir dos pontos obtidos. A Figura 3-7 mostra as etapas

para obtencéo desse perfil.
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Figura 3-7 — Esquema do Procedimento para obter o perfil de velocidade média ao longo do

comprimento do lingote
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3.3 Metalografia

O primeiro passo foi verificar se os graos dos lingotes obtidos nos experimentos de
solidificacdo seguiram uma unica direcdo de crescimento. Portanto, os lingotes foram
seccionados axialmente ao meio usando uma serra fita horizontal Industrial, modelo FM-18S
da marca Franho. A face interna de uma das metades foi lixada até a rugosidade de 600 mesh.
Posteriormente realizou-se ataque quimico com agua régia (75% HCI + 25% HNO3z em
volume), revelando assim a macroestrutura do lingote, o qual é observada a olho na. Logo, foi
possivel observar que os graos revelados possuiram crescimento colunar da base ao topo, o qual
indica que a extracdo de calor seguiu uma Unica diregdo. Os grdos alinhados em uma Unica
direcdo permitem investigar o efeito dos parametros térmicos na formacdo microestrutural das
direcdes paralelas e perpendiculares de extracéo de calor.

Os parametros térmicos na solidificacdo direcional variam potencialmente. Portanto, a
outra metade do lingote foi cortada transversalmente e longitudinalmente nas seguintes
posi¢Oes em relagdo a base do lingote: 5, 10, 15, 20, 25, 30, 40, 50, 60, 70mm. A Figura 3-8
mostra como foi realizado os cortes das amostras. Esse procedimento permitiu que a
microestrutura fosse analisada em diferentes parametros térmicos. Com o auxilio de uma
politriz, as amostras transversais e longitudinais foram lixadas até uma granulometria de 1200
mesh. Em seguida, as amostras foram polidas utilizando panos Struers DP-Mol e DP-Nap. Os
panos foram cobertos com pasta de diamante de granulometria 3 e 0,25 um, respectivamente.
As microestruturas foram reveladas sem a necessidade de realizar ataque quimico. Vale
ressaltar que todos os procedimentos metalograficos foram realizados de acordo com a norma
ASTM E3(ASTM INTERNATIONAL, 2017)
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Transversal
Lingote Macroestrutura

Fluxo de Calor

f \

Base Longitudinal

Figura 3-8 — Imagem ilustrativa das obtencdes dos corpos de provas para anélise macro e

microestrutural.

3.4 Andlise Microestrutural das Ligas

Apo6s a metalografia, as fotos das microestruturas foram realizadas através de uma camera
acoplada em um microscopio optico invertido da marca Olympus, modelo 41GX. O conjunto
camera-microscopio foi calibrado para observar a dimensdo das microestruturas em 4
ampliacOes diferentes. Logo, medicOes de espacamentos microestruturais foram realizadas
através das imagens obtidas deste microscopio. Os espagamentos foram obtidos através de
medidas realizadas aplicando-se 0 método do tridngulo e o método do intercepto (GUNDUZ;
CADIRLI, 2002).

O método do tridngulo consiste na formacdo de um triangulo o qual cada vértice é
posicionado no centro de trés grdos interligados (Figura 3-9a). Posteriormente a média entre 0s
lados do tridngulo é calculada, o0 que determina o valor médio do espagamento. No caso das
ligas estudadas neste trabalho, as matrizes solidificaram em forma de dendritas. Logo, esse
método foi utilizado para determinar o espacamento entre os bracos dendriticos primarios

formados por cada grdo. Ao menos 50 triangulos foram medidos para cada posi¢do na se¢édo



53

transversal. Ja 0 método do intercepto consiste em tracar uma reta perpendicular aos “n” bragos
com eixos centrais paralelos entre eles. O valor da reta obtido foi dividido por “n-1" eixos
cortados, definindo assim o valor médio de espacamentos entre esses eixos (Figura 3-9b). Esse
tipo de método foi utilizado para obter os valores de espacamento dendritico secundario através
das micrografias realizadas nas amostras longitudinais. Ao menos 100 retas foram tracadas
entre 4 bragos secundario para cada posicdo na secdo longitudinal. Ademais, 0 comprimento
dos intermetalicos compostos pela fase B-AlFeSi foi medido tragando uma linha reta de uma

extremidade a outra do intermetalico.

Ai=(a+b+c)/3
A=d/(n-1)
n=4

=N WS

¥

b)
Figura 3-9 —Técnicas de medicdo de espacamento dendritico: a) Método do tridangulo e b)

método do intercepto

Analises em microscopio eletronico de varredura (MEV) foram realizadas para
determinar as morfologias e as composi¢es quimicas das fases na regido interdendritica. As
imagens no MEV foram realizadas nas amostras transversais polidas. Além disso, 0 MEV foi
equipado com espectrdometro de energia dispersiva (EDS), responsavel por determinar a
composicdo das fases presentes. O EDS foi calibrado com amostras de um elemento puro, como
cobre de pureza eletrolitica e monocristal de silicio. Como os resultados obtidos por EDS sdo
semi-quantitativos, outras analises foram realizadas para complementar os resultados, como
fluorescéncia de raios-x (FRX) e difragdo de raios-x (DRX). Para essas analises
complementares, foram utilizadas as amostras nas posic¢des 5, 30 e 70mm de distancia da base
refrigerada. As andlises de FRX foram realizadas no equipamento Panalytical, modelo Axios

1KW, numa area de 27 mm?2 da amostra. As tensdes e correntes aplicadas foram de 50 a 25 kV
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e 20 a 40 mA , respectivamente. Foram realizadas 3 varreduras com 2 tipos de detectores no
intervalo de 61 a 147°, com velocidade de deteccdo de 0,2°/s. Os objetivos da analise de FRX
foram determinar a composic¢ao do material e verificar se houve segregacédo de algum elemento
ao longo do comprimento do lingote durante a solidificagdo. J& as analises de DRX foram
realizadas para confirmar as fases presente nos materiais estudados. Para isso, as analises foram
realizadas em um difratdmetro da Bruker, modelo D2-Phaser, equipado com um tubo de raios
X com alvo de Cu, proporcionando radiacido com comprimento de onda de 1,5406 A. foram
produzidos poOs para analise através das amostras utilizadas para o0 FRX. A tensdo e corrente
elétrica usadas foram 30kV e 10mA. A faixa de varredura foi entre os angulos 20° a 90°, onde
cada analise foi realizada em 1,2s a cada 0,05°. Os resultados gerados foram comparados com
dados de difracdes das fases previstas, obtidos através do Inorganic Crystal Structure Database
(ICSD)

3.5 Ensaios das Ligas

3.5.1 Ensaios de Dureza

Ensaios de dureza Vickers foram realizados para observa a evolugdo da rigidez do
material ao longo do lingote. As 10 amostras cortadas transversalmente de cada liga estudada
foram submetidas a 20 indentacdes em cada amostra ao longo da superficie polida, o qual é o
espaco amostral suficiente para mitigar os possiveis erros de ensaio. Os ensaios foram
realizados no durémetro da marca Shimadzu, modelo HMV-2T, seguindo a norma ASTM E384
(2022). Os parametros do durémetro foram 0,5kgf de carga aplicada durante 15 segundos. Esses
parametros proporcionaram uma impressdo grande o suficiente que abrange todos os
microconstituintes presentes no material, registrando o valor de dureza do material

integralmente.

3.5.2 Ensaios de Tracdo
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Ensaios de tracdo foram realizados com o objetivo de determinar a resisténcia mecanica
das ligas produzidas para essa tese. Para isso, corpos-de-provas (CP’s) foram produzidos para
cada liga a partir de lingotes solidificados nas mesmas condicdes dos lingotes utilizados para
caracterizagdo. Os lingotes foram entdo seccionados axialmente em 3 partes e posteriormente
usinados para obter a peca na dimensdo mostrada na Figura 3-10. Cortes transversais com
distancias de 4mm entre eles foram realizados ao longo do comprimento das pecas produzidas.
Esses cortes foram realizados até 80mm de distancia da base refrigerada, obtendo 20 CP’s com
diferentes historicos de solidificacdo em cada peca. Cada CP apresentou uma se¢éo transversal
retangular, com dimensdes médias de 4 mm por 3 mm, e um comprimento Util para ensaio de
22 mm, conforme ilustrado na Figura 3-10. Os ensaios de tracdo foram efetuados no
equipamento MTS 810 de acordo com a norma ASTM E8M (2021). A taxa de deformacéo foi
de 7mm/min para cada ensaio. Os ensaios foram realizados em triplicata para cada posicéo,
pois 0 objetivo é representar o valor médio das propriedades resultantes das microestruturas
produzida em relacdo aos pardmetros térmicos. Vale ressaltar que os calculos dos parametros
térmicos e a ratificacdo da direcionalidade da solidificacdo desses lingotes foram realizados

através dos mesmos métodos utilizados para os lingotes caracterizados.

Figura 3-10 — llustracdo exemplificando os cortes realizados no lingote e a dimenséao da

amostra de tracéo
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3.5.3 Ensaios de Desgaste

A determinacéo da resisténcia ao desgaste dos materiais foi realizada através de ensaios
de deslizamento reciproco, pois € o tipo mais comum de desgaste que esses materiais sao
submetidos, conforme mencionado no capitulo de revisdo bibliografica. Esse ensaio é realizado
através do deslizamento uniaxial e reciproco da amostra enquanto ela é pressionada por uma
esfera padrdo de aco SAE 52100, como ilustrado na Figura 2-10b. A norma utilizada nesse
ensaio € a ASTM G133 (2005), o qual seguiu os parametros de operacdo do tribémetro
mostrados na Tabela 3-3. Alguns ensaios foram realizados inicialmente para determinacao
desses parametros. Esses parametros de ensaio sdo: 0 curso, o qual € a distancia do percurso
feito pela amostra; a frequéncia que a amostra realiza a oscilacdo; a forca que a esfera aplica na
amostra; e o tempo de ensaio. Vale ressaltar que varios ensaios foram realizados anteriormente
como testes para definir esses parametros. Foram realizadas triplicatas em 2 amostras de cada
liga solidificadas com diferentes histéricos de solidificacdo. A superficie de cada amostra foi
polida em um pano de polimento com abrasivos de 0,25um. Os ensaios foram realizados a seco,
em temperatura ambiente de 20°C, com umidade relativa abaixo de 50%, sem lubrificantes ou
liquidos abrasivos. Ap6s o ensaio, as amostras foram analisadas em um microscépio confocal
(Figura 3-11b) com objetivo de obter imagens topograficas da regido desgastada. As imagens
obtidas foram tratadas através do software de representacdo grafica SensorMAP, o qual foi
possivel determinar o volume desgastado em cada ensaio. Os ensaios de desgaste e as analises
correspondentes foram realizados em colaboragdo com o Centro Nacional de Investigaciones
Metaldrgicas (CENIM). A equipe do CENIM disponibilizou os equipamentos necessarios para
esses fins, incluindo um tribdmetro universal CETR modelo umt-2mt-200 e um microscopio
confocal Sensofar modelo plu2300, juntamente com o software para analise de imagens.
Adicionalmente, a equipe do CENIM forneceu treinamento ao usuario para a operacdo desses

trés equipamentos.
Tabela 3-3 — Valores dos pardmetros adotados nos ensaios de deslizamento reciproco.
Curso Frequéncia Forca Tempo

Teste 1 2mm 5Hz 0,2N 200s
Teste 2 2mm 5Hz 0,5N 200s




Figura 3-11 —imagem do microscopio confocal.
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4. RESULTADOS

4.1 Andlise de Ligas Através do Software Thermocalc

As Figura 3-2a, 3-2c e 3-2e exibem os diagramas de fracdo de fases obtidos através do
Thermocalc, utilizando a base de dados TTALDS5. Nesses graficos, a fracdo méssica de cada liga
é representada em funcdo da temperatura, abrangendo uma faixa entre 200 e 750°C. Observa-
se que a formacéo da fase Al-a, na temperatura de 615°C, marca o inicio da solidificacdo para
a liga sem V (Figura 3.2a). A partir de 600°C, a fase B-AlFeSi tem seu processo de formacao
iniciado. A solidificacdo se encerra com a reacdo eutética a 575°C, momento em que a fase rica
em Si comeca a se consolidar. Assim, em condicBes de equilibrio, a microestrutura de
solidificacdo esperada para a liga Al-7%Si-1%Fe consiste em uma matriz de Al-a envolta pelas
fases B-AlFeSi e Si. E importante ressaltar que a presenca da fase p-AlFeSi em ligas do sistema
Al-Si prejudica as propriedades mecénicas (BALDAN; MALAVAZI; COUTO, 2017,
KASHYAP et al., 1993). Uma alternativa para mitigar esse efeito é a adi¢cdo do elemento V
(LIN et al., 2019), o qual seréa discutido a seguir.

Quando adicionado 0,5% em massa de V (Figura 3.2c ), a T aumenta para 650°C, o qual
representa um acréscimo de 33°C na T da liga ternaria. Além disso, o primeiro solido a ser
formado passa a ser a fase AlsFe, seguida da formacao da fase a-AlSiFeV. A matriz de Al-a
passa a se formar somente depois da formacdo dessas duas fases, na temperatura de 615°C.
Enquanto isso, a fase a-AlSiFeV continua crescendo até a temperatura de reacdo eutética
(575°C), quando nucleia a fase de Si. Portanto, ndo é prevista a formagdo da fase B-AlFeSi
durante a solidificacdo em equilibrio. Isso indica que a adi¢cdo de 0,5% de V pode mitigar a
formagao das particulas da fase B-AlFeSi. No entanto, ha transformagdes no estado solido apos
a solidificagdo. Na temperatura de 305°C A fase AlsV inicia sua formagdo da através da
dissolugdao da fase a-AlFeSiV. Ademais, o remanescente da fase o-AlFeSiV dissolve
completamente para formacao das fases -AlFeSi e AlzV, na temperatura de 217°C.

Adicionando 1% em massa de V na liga Al-7%Si-1%Fe (Figura 3.2e ), T, passa a ser de
705°C, representando um aumento de 88°C da T. da liga sem V. A sequéncia de formacdo de
fases durante a solidificacdo segue similar quando posto 0,5% em massa de V. Uma das
diferencas ocorre na formacdo das fases, onde a primeira fase formada passa a ser a AlzV,

seguida por AlzFe e a-AlSiFeV antes da formacao da fase Al-a. Outra diferenga € a temperatura



59

de inicio de dissolucao da fase a-AlSiFeV, o qual passa a ocorrer em 496°C para formacgéo da
fase Al3V. Logo, o acréscimo de 1%V também ndo permite a formacdo da fase p-AlFeSi
durante a solidificacdo em equilibrio.

Entretanto, a solidificacdo em equilibrio é obtida apenas em condi¢es ideais, onde ha
completa difusdo prevista dos elementos na fase liquida e sélida. Isso significa que o diagrama
de fases em equilibrio ndo é adequado para determinar a formacdo das fases ao longo do
processo de solidificacdo em regime transitorio. Portanto, simulagGes de solidificacao fora do
equilibrio das ligas utilizando o modelo de Scheil — Gulliver foram realizadas, conforme
mostrado nas Figura 3-2b, Figura 3-2d e Figura 3-2f. Esses graficos foram obtidos através do
software ThermoCalc, utilizando a base de dados TTALS5. O modelo Scheil-Gulliver considera
difusdo completa no estado liquido e auséncia de difusao no estado solido e na interface solido-
liquido.

Pode-se observar que ha trés etapas de solidificacdo para a liga ternéria: nucleacéo da fase
Al-o primaria; formagdo da fase B-AlFeSi; e um patamar de transformagdo eutética. Em
contraste, as ligas que possuem vanadio apresentam caminhos de solidificacdo mais complexos.
Com o acréscimo de 0,5% em massa de V, s@0 necessarias sete etapas para completar a
solidificacdo da liga. A solidificacdo se inicia com a nucleacdo da fase AlsFe a 650°C, seguida
pela dissolugdo dessa fase para formagdo da fase a-AlSiFeV. Somente ap0s essa transformacao
a fase Al-a inicia sua nucleacdo a 615°C. E importante salientar que apenas 1% da fracéo de
solido é formada antes da fase Al-a. Além disso, a fase a-AlSiFeV € dissolvida para formacao
da fase B-AlFeSi a 578°C. Quando se adiciona 1% em massa de V, nove etapas passam a ser
necessarias para a completa solidificacdo da liga, onde trés dessas etapas ocorrem
simultaneamente no patamar eutético. O inicio da formagao da fase -AlFeSi é previsto dentro
de uma das etapas que ocorrem no patamar eutético. A solidificacdo inicia com a formacéo do
intermetalico AlsFe, a 705°C. Antes da formacéo da fase Al-o, sdo necessarias quatro etapas
para dissolu¢do e formagao de novas fases, onde o intermetalico remanescente ¢ a-AlFeSiV.
Assim como ocorre de modo similar no acréscimo de 0,5% em massa de V, apenas 2% de
solidos séo formados antes da fase Al-a.

Apesar do modelo de Scheil — Gulliver interpretar satisfatoriamente a solidificacéo fora
do equilibrio, a forma de como diferentes taxas de resfriamento influencia na solidificacdo de
ligas do sistema Al-Si-Fe ainda ndo é completamente investigada. Portanto, € necessario um
estudo mais aprofundado sobre a formacdo microestrutural em diferentes condigOes de

resfriamento.



4.2 Calculo dos Parametros Térmicos

60

Os dados de temperatura ao longo do comprimento da lingoteira durante a solidificacéo

das ligas investigadas sdo apresentados na Figura 4-1. Cada curva no grafico corresponde a um

termopar posicionado a uma distancia especifica da base refrigerada. As linhas tracejadas

indicam as temperaturas liquidus (T\) e eutética (Teu), delimitando o intervalo de solidificac&o.

De maneira geral, observa-se uma gueda mais acentuada nas temperaturas nas proximidades da

base refrigerada. No entanto, essa taxa de resfriamento diminui a medida que aumenta a

distancia do termopar em relacéo a fonte de extracéo de calor.
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Figura 4-1 — Historico de temperatura durante a solidificagdo dos lingotes das ligas a) Al-
7%Si-1%Fe, b) Al-7%Si-1%Fe-0,5%V e c) Al-7%Si-1%Fe-1%V
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Com base nessas curvas, € possivel calcular os pardmetros térmicos da solidificagéo,
como a taxa de resfriamento na temperatura liquidus (T1) e a velocidade de deslocamento da
isoterma liquidus (V). Na literatura, diversos estudos correlacionaram esses parametros
térmicos com a evolucdo microestrutural das ligas metélicas analisadas. Por exemplo, Kurz e
Fisher (1979) investigaram a influéncia da V. na formag&o microestrutural de ligas eutéticas de
diversos sistemas de ligas a base de aluminio, concluindo que diferentes velocidades de
solidificacdo podem resultar em morfologias microestruturais distintas, variando de uma
morfologia exclusivamente eutética a uma contendo também a fase priméria.

Esta observagdo é corroborada pela pesquisa realizada por Silva et al. (SILVA et al.,
2020), que examinaram uma liga Al-1,5%Co solidificada direcionalmente e identificaram trés
microestruturas diferentes em funcéo das taxas de resfriamento: dendritas de Al-a + eutético
em altas taxas, microconstituinte eutético em taxas intermediarias e agulhas de AlsCo, +
eutético em taxas mais baixas.

No caso das ligas investigadas neste trabalho, a T marca o inicio da formacgdo de
intermetalicos, os quais compdem no maximo 2% do solido antes da nucleacdo da matriz
composta pela fase Al-a. Logo, foram calculados os parametros térmicos médios, incluindo a
taxa média de resfriamento e a velocidade média de deslocamento das isotermas. Dessa forma,
considera-se a influéncia de todas as etapas delineadas na Figura 3-2 na formacdo da
microestrutura, como sera detalhado a seguir.

A Figura 4-2 apresenta os perfis dos parametros térmicos em relacéo a distancia da base
refrigerada. Observa-se que tanto os valores médios quanto os valores na T, da taxa de
resfriamento e da velocidade de deslocamento diminuem a medida que se afastam da base
refrigerada. Esse declinio ocorre devido ao aumento da resisténcia térmica causada pela
formacéo do metal solidificado. A medida que a interface sdlido-liquido avanca, essa camada
aumenta, desacelerando as velocidades e reduzindo as taxas de extracdo de calor. Conforme
evidenciada nos gréficos, a discrepancia de valores é mais significativa nas posi¢es proximas
da base refrigerada. Em contrapartida, os parametros seguem um padrdo quase constante em
posicdes mais afastadas. Portanto, foram ajustadas funcdes do tipo poténcia para representar 0s
valores dos parametros térmicos em relacdo a posicdo do lingote. Com isso, é possivel
correlacionar as microestruturas formadas nas amostras do lingote com seus respectivos

parametros térmicos de solidificag&o.
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Figura 4-2 — Parametros térmicos em funcao da posicdo: a) taxa de resfriamento na Ty; b)
velocidade de deslocamento da isoterma liquidus; ¢) taxa média de resfriamento durante a

solidificacdo; e d) velocidade média das isotermas durante a solidificacao.

A medida que a quantidade de vanadio aumenta, observa-se um crescimento no perfil de
TL. E importante destacar que esse aumento na T( ocorre devido a adicio de vanadio, que leva
a formacdo de compostos intermetalicos antes da fase Al-a, conforme mencionado
anteriormente. No entanto, como também mencionado previamente, a propor¢do de sélidos
resultantes desses intermetalicos €, no maximo, de 2%. Portanto, 0 aumento progressivo do teor
de vanadio amplia a faixa de intervalo de solidificacao.

Por outro lado, nota-se que a adicdo de vanadio causa uma relacdo inversa nos perfis de
Twm. Apesar de as ligas Al-7%Si-1%Fe e Al-7%Si-1%Fe-0,5%V apresentarem o mesmo perfil,

a liga Al-7%Si-1%Fe-0,5%V revela alguns pontos com taxas mais baixas do que a liga Al-
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7%Si-1%Fe entre as posi¢Oes de 10 a 40 mm. Alem disso, a liga Al-7%Si-1%Fe-1%V exibe
um perfil de Tm mais baixo. Esse resultado estd em conformidade com a pesquisa conduzida
por Qin et al. (QIN et al., 2021), que demonstra que a adi¢do de V tem um impacto negativo na

condutibilidade térmica de ligas do sistema Al-Si.

4.3 Anélise de Morfologia Microestrutural das Fases

A Figura 4-3 apresenta a composicdo quimica das ligas investigadas em diferentes
posi¢oes (5, 30 e 70 mm), determinada por meio da técnica de Fluorescéncia de Raios-X (FRX).
observa-se que as composicoes registradas neste trabalho sdo semelhantes entre as diferentes
posicdes para cada liga analisada. Isso sugere a auséncia de segregacdo de soluto/solvente e,
consequentemente, a inexisténcia de efeitos convectivos durante a solidificagdo ascendente.
Esse resultado era esperado, pois estudos anteriores, como o de Peres et al (2004), ndo
identificaram segregacéo significativa em ligas do sistema Al-Si solidificadas direcionalmente.
E valido ressaltar que a técnica de FRX fornece apenas a analise da macrosegregacio, enquanto
a analise por Difratometria de Raios-X (DRX) permite a validacdo das fases presentes no
material. Portanto, foram realizadas analises de DRX para confirmar as fases previstas nos

diagramas da Figura 3-2.
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Al-7%Si-1%Fe-1%V

Al-7%Si-1%Fe-0,5%V

Al-7%Si-1%Fe

o 2 4 6 8 10
Composigao Quimica (% massa)
Figura 4-3 — Composicao de amostras obtidas em posi¢des distintas dos lingotes das LigasAl-

7%Si-1%Fe, Al-7%Si-1%Fe-0,5%V e Al-7%Si-1%Fe-1%V solidificadas direcionalmente

Os difratogramas de Raios-X das posi¢fes 5, 30 e 70 mm das ligas investigadas neste
estudo sdo mostrados na Figura 4-4. Observa-se que 0s picos principais correspondem as fases
de Al-a e (Si) para as trés ligas, identificadas pelos elementos Al e Si, respectivamente. A
presenga da fase B-AlFeSi é representada pelo intermetalico AlgFe2Si», 0 qual é observada nas
ligas Al-7%Si-1%Fe e Al-7%Si-1%Fe-0,5%V. Ja a fase o-AlSiFeV é identificada pelo
intermetalico Alis(Fe,V)sSi, presente nas ligas Al-7%Si-1%Fe-0,5%V e Al-7%Si-1%Fe-1%V.
A fase B-AlFeSi ndo aparece no difratograma da liga Al-7%Si-1%Fe-1%V e é menos intensa
na liga Al-7%Si-1%Fe-0,5%V em comparagdo com a liga Al-7%Si-1%Fe. Logo, isso é uma
evidéncia de que a adi¢do de V influenciou na formagao da fase B-AlFeSi. Entretanto, essa fase
pode estar presente em pequenas quantidades, apesar de ndo ser evidente no difratograma. Por
isso, foram conduzidas analises em Microscépio Eletrénico de Varredura (MEV) equipado com
Espectroscopia por Dispersdo de Energia (EDS) para validar a presenca das fases nos

difratogramas e para determinar as morfologias das fases.
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Figura 4-4 — Difratogramas obtidos de amostras adquiridas em diferentes posi¢oes das ligas a)
Al-7%Si-1%Fe, b) Al-7%Si-1%Fe-0,5%V e c) Al-7%Si-1%Fe-1%V.

A Figura 4-5 apresenta a microestrutura tipica de duas posicdes da liga Al-7%Si-1%Fe,
solidificadas em taxas de resfriamento elevada (Posi¢do 5mm) e baixa (Posicdo 70mm). Os
mapas elementares adquiridos por EDS também estdo incluidos na mesma figura. A
microestrutura é uniforme em todo o lingote analisado, composta por dendritas da fase Al-a
circundadas pelo composto eutético formado pelas fases Al-a, (Si) e B-AlFeSi. As particulas da
fase B-AlFeSi exibem uma morfologia acicular, comumente encontrada na forma de agulha ou
placa, e sdo identificadas como AlsSiFe ou AlgSioFe; (DINNIS; TAYLOR; DAHLE, 2005;
ZHANG et al., 2012). Quanto as particulas de (Si), sua estrutura é fibrosa em taxas de
resfriamento mais elevadas e em formato de escama (indicada por setas na Figura 4.5) em taxas

mais lentas. De acordo com Hearn et al (HEARN et al., 2019), o (Si) em formato fibroso
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caracteriza-se por particulas finas e arredondadas, enquanto o formato de escama é mais

parecido com blocos alongados e nao arredondados.

Al-7%Si-1%Fe 5 mm |8 /’, [ - a)
f FITRESAY ;
: \ { L ) %massa | Al Si v Fe

Spectrum | 98.65 1.35 0 0

Si Fe

40pm
A

b)
% massa Al Si v Fe
Spectrum | 98.58 1.42 0 0
Si Fe
40pm

Figura 4-5 — Anélise microestrutural através de MEV combinada com EDS em duas amostras
distintas da liga Al-7%Si-1%Fe.

As microestruturas caracteristicas das posicdes 5 e 70mm da liga Al-7%Si-1%Fe-0,5%V,
as quais sédo solidificadas em distintas taxas de resfriamento, sdo apresentadas na Figura 4-6,
acompanhadas pelo mapa de elementos obtidos por EDS. De maneira geral, a microestrutura
formada assemelha-se a da liga Al-7%Si-1%Fe, caracterizada por dendritas circundadas por
microconstituinte eutético. A distingdo ocorre devido a presenca das fases AlsV e a-AlSiFeV
no constituinte eutético, além das que foram observadas na liga Al-7%Si-1%Fe. Enquanto a
fase Al3V exibe uma morfologia em bloco, a fase a-AlSiFeV possui um formato similar a

escrita chinesa ou espinha de peixe. Embora a fase AlzV ndo seja identificada nas analises de
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DRX, devido a sua pequena quantidade, ela é uma fase prevista na composi¢cdo da
microestrutura durante a solidificacdo, como foi observado na Figura 3-2c e Figura 3-2d.
Portanto, a pouca quantidade da fase AlsV na liga Al-7%Si-1%Fe-0,5%V ndo é relevante
suficiente para influenciar qualquer propriedade significativamente. Vale destacar a presenca
de 0,3% ao menos em massa de V na matriz dendritica. Esse fenbmeno se deve a capacidade
da fase Al-a, em solucéo sélida, de absorver até 0,56% em massa de V, conforme evidenciado
em outras pesquisas (MURRAY; MCALISTER, 1984). Alem disso, observou-se que quanto

maior foi a taxa de resfriamento, mais vanadio a matriz dendritica reteve.

Al-7%Si-1%Fe-0,5%V 5 mm 4 a)
: % massa Al Si \Y% Fe
Spectrum | 97.77 1.55 0.68 0

Fe

b)
% massa Al Si \Y Fe

Spectrum | 98.23 1.43 0.35 0

Figura 4-6 — Andlise microestrutural através de MEV combinada com EDS em duas amostras
distintas da liga Al-7%Si-1%Fe-0,5%V.

A microestrutura resultante da adicdo de 1% em massa de V a liga Al-7%Si-1%Fe é

ilustrada na Figura 4-8, juntamente com os mapas de elementos adquiridos por EDS. A matriz
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permanece com morfologia dendritica, cercada pelo microconstituinte eutético. Foi possivel
identificar as fases Al-a, (Si), a-AlSiFeV e AlzV que ja eram previstas. Apesar de ndo ter sido
identificada a presenga da fase B-AlFeSi no difratograma, observou-se sua formacao em regides
eutéticas especificas. Nessas areas, encontram-se também o intermetalico VSiy, que possui uma
estrutura hexagonal e ndo esta previsto nos diagramas apresentados na Figura 3-2e e Figura
3-2f. Essa fase ja foi identificada em outras pesquisas em ligas comerciais de aluminio contendo
1% em massa de V (LIN et al., 2019; QIN et al., 2021). Ademais, a fase B-AlFeSi nao foi
observada nas condicdes de resfriamento registradas entre as posi¢cdes 15mm e 40 mm (Figura
4-7). Isso sugere que ha uma faixa de parametros térmicos o qual o acréscimo de 1% em massa
de V pode suprimir completamente a formacéo dessa fase. Além disso, assim como observado
na liga Al-7%Si-1%Fe-0,5%V, constatou-se que taxas mais altas resultam em maior quantidade
de Vanadio na matriz dendritica. Isso significa que em taxas de resfriamento elevadas, ndo
apenas mais vanadio é retido na matriz, mas também ha uma tendéncia a formagcéao da fase VSis,
gue ndo € prevista na solidificacdo em equilibrio. Esse fendmeno, por sua vez, resulta na
nucleacdo da fase -AlFeSi, em decorréncia da diminuicdo do teor de vanadio na regido. Além
disso, observou-se que a fase AlzV, formada em baixas taxas, ndo se dissolveu para dar origem
as fases a-AlSiFeV e B-AlFeSi, conforme previsto na Figura 3-2e e Figura 3-2f. Pelo contrario,

ela atuou como agente de nucleagdo para a fase a-AlSiFeV, envolvendo a fase AlzV.

(Si) Fibroso

\ a-AlSiFeV
Escrita Chinesa

100 um

Figura 4-7 — Microestrutura tipica da posi¢cdo 30mm da liga Al-7%Si-1%Fe-1%V contados a

partir da base refrigerada.
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Al-7%Si-1%Fe-1%V 5 mm a)
' \ %massa | Al Si v Fe
Spectrum | 98.71 0.58 0.71 0

3 £ - A %
AP ¢ . )
, 40pum & =
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- 40um
[ |

% massa Al

Spectrum | 98.64

200pm

Figura 4-8 — Analise microestrutural através de MEV combinada com EDS em duas amostras
distintas da liga Al-7%Si-1%Fe-1%V. .

Vale destacar que o vanadio (V) possui uma estrutura cristalina cubica de corpo centrado.
Portanto, atribuida ao seu raio atbmico semelhante ao do Fe (MAHTA et al., 2005), é plausivel
sugerir que a estabilidade da fase a-AlSiFeV resulta da substituicdo do Fe pelo V na fase a-
AlFeSi, um fenbmeno analogo ao que foi observado com o Mn em intermetalicos ricos em Fe
(HO; PEHLKE, 1985). Ao examinar diversas ligas do sistema Al-Si-Fe-Mn solidificadas em
diferentes taxas de resfriamento, Becker et al (LIN et al., 2019) notaram que uma determinada
concentracdo de Mn combinada com uma taxa de resfriamento especifica pode inibir a
formagao de intermetalicos em forma de agulha/placa, dando lugar a fase ac-Alis(Fe,Mn)sSiy,
que nucleia com morfologia de escrita chinesa. Isso sugere que a formagao da fase a-AlSiFeV

pode, da mesma forma, suprimir a fase B-AlFeSi com morfologia acicular. No entanto, em taxas
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de resfriamento elevadas, ndo houve condigOes para que 0 V suprimisse completamente a fase
B-AlFeSi, tanto na liga Al-7%Si-1%Fe-0,5%YV quanto na Al-7%Si-1%Fe-1%V. Isso se deve,
em parte, a absorcao de parte do V pela fase Al-a presente na liga. Além disso, as altas taxas

de resfriamento promoveram a formacao de fases ricas em V, como AlzV e VSia.

4.4 Relag6es de Crescimento Microestrutural em Funcdo dos Parametros Termicos

As imagens microestruturais de trés posices representativas do lingote das ligas
examinadas neste estudo séo apresentadas nas Figura 4-9, Figura 4-10 e Figura 4-11. A matriz,
composta pela fase Al-a, mantém sua configuragdo dendritica ao longo de todo o comprimento
do lingote das trés ligas. E relevante destacar que a pesquisa conduzida por Meza et al. (2013)
revelou a presenca de células regulares na liga A-1%Fe em amostras observadas
transversalmente a direcdo de crescimento. No entanto, o fenémeno do crescimento dendritico
é comumente observado em ligas a base de Al, como o estudo realizado por Perez et al (2004),
que documentou o crescimento dendritico em lingotes solidificados direcionalmente de ligas
hipoeutéticas do sistema Al-Si. Portanto, o crescimento da matriz das ligas investigadas foi
regido pelo mesmo fenémeno observado em ligas do sistema Al-Si. Além disso, nota-se um
aumento no tamanho das dendritas a medida que se afastam da base refrigerada, resultado do
processo de solidificacdo e da consequente reducdo nos valores dos pardmetros térmicos. Essa
variacdo na escala da microestrutura permite a correlagdo com o0s parametros térmicos
subjacentes, conforme sera discutido a seguir. Os parametros microestruturais analisados foram
0s espacamentos dendriticos primarios e secundarios, além da medicdo do comprimento da fase
B-AlFeSi.
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Al-7%Si-1%Fe

Transversal

Posicdao = 70mm

Ty =1,1°C/s
Vy = 0,47mm/s
Ay = 359um
A; = 20,9um

Posicdo = 30mm

TM = 2,7°C/S
Viy = 0,69mm/s
Ay = 218um
A; = 15,7um

Posicdo = 05mm

Tw = 17°C/s
Vy = 1,55mm/s
Al = 78|Jm
Az = 8,4um

Figura 4-9 — Imagens de microestruturas das amostras obtidas nas posi¢des 5, 30 e 70 mm de
distancia da base refrigerada da liga Al-7%Si-1%Fe.
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Al-7%Si-1%Fe-0,5%V

Transversal Longitudinal

Posigdo = 70mm

T =1,1°C/s
Vy = 0,31mm/s
Ay = 228um
A; = 35,7um

Posigao = 30mm

TM = 2,7OC/S
Vy = 0,44mm/s
Ay = 141ym
A; = 26,1um

Posicdo = 05mm

Tu = 17°C/s
Vy = 0,93mm/s
Al = 49,7pm
A; = 14,1um

Figura 4-10 — Imagens de microestruturas das amostras obtidas nas posi¢des 5, 30 e 70 mm de
distancia da base refrigerada da liga Al-7%Si-1%Fe-0,5%V.
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Al-7%Si-1%Fe-1%V

Longitudinal

Transversal

Y i b rlis
2 J:?o‘« A
HE

B
s

Posicdo = 70mm
Tw = 0,66°C/s
Vy = 0,16mm/s
Ay = 302um
Ay = 42,8um

Posicao = 30mm

bl  Tu=1,7°C/s

SV, = 0,23mm/s
o ‘l\‘fJ /\1 = 184|Jm
s A, = 31,4um

2y
‘ v, "l Posicdo = 05mm
32 w = 11,5°C/s
Vy = 0,49mm/s
ik Ay = 62,9um
A; = 16,3um

Figura 4-11 — Imagens de microestruturas das amostras obtidas nas posi¢des 5, 30 e 70 mm de
distancia da base refrigerada da liga Al-7%Si-1%Fe-1%V.
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A Figura 4-12 apresenta as medigdes do espagamento dendritico primario (A1) em relagdo
as taxas de resfriamento (T e Twm) e velocidades de deslocamento (Vi e V). Observa-se que
uma regressdo nao linear do tipo poténcia (f(x) = A*xB) foi ajustada aos dados, com expoentes
de -0,55 para TL e Tm € -1,1 para Vi e Vwm. Esses expoentes coincidem com os utilizados em
leis de crescimento propostas em diversas pesquisas sobre ligas a base de Al (BRITO et al.,
2015; DUARTE et al., 2016; SILVA et al., 2022). As equacGes empiricas geradas com esses
expoentes explicam mais de 80% da variancia da fungdo (R? > 0,9), um valor similar ao
encontrado em outras investigagdes (DA SILVA et al., 2020; SILVA et al., 2022).
Curiosamente, para as ligas Al-7%Si-1%Fe e Al-7%Si-1%Fe-0,5%V, a mesma equacao se
aplica tanto para TL quanto para Tm (Figura 4-12a e Figura 4-12b) indicando que ndo ha
diferenga na correlagdo de A1 com essas variaveis. Ja para a liga Al-7%Si-1%Fe-1%V, o
coeficiente da equacio com Twm é apenas 60% do valor do coeficiente com Ty. Isso indica que
a nucleacdo da matriz a-Al é mais sensivel a variagio de Twm. Portanto, as analises foram
realizadas considerando Twm, pois essa variavel representa melhor a influéncia de cada
transformac¢ao de fase na formacao de A1.

Perez et al. (2004) investigaram a liga Al-7%Si e propuseram uma relacdo de tipo
poténcia entre A1 e T, com um coeficiente e um expoente de 220 e -0,55, respectivamente. A
equacao desenvolvida neste estudo para a liga Al-7%Si-1%Fe apresenta um coeficiente de 375
(Figura 4-12a), indicando que a presenca de Fe levou ao aumento de A1. Com a inclusdo de
0,5% de V, o coeficiente diminuiu de 375 para 225, evidenciando uma redug¢ao em A1 em relacédo
a liga Al-7%Si-1%Fe. No entanto, com a adigdo de 1% de V, a diminuicdo do coeficiente foi
menor, passando de 375 para 280. 1sso sugere que quanto maior a concentracao de V na liga
Al-7%Si-1%Fe, menor sera o efeito de refino causado pelo V. Quando comparado A1 com V(,
observou-se o mesmo padrio encontrado na relacdo entre A1 e Twm. Por outro lado, na
comparagdo entre A1 € Vi, 0s coeficientes diminuiram conforme a quantidade de V na liga,
indicando que A1 se torna mais sensivel as variacdes de Vm & medida que o vanadio é

adicionado.
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Figura 4-12 — Espacamento dendritico primario em funcdo de a) Tm, b) TL ¢) VL e d) Vm
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A Figura 4-13 apresenta a relagdo entre o espagamento dendritico secundario (A2) € 0S

parametros térmicos. Assim como observado nas correlagdes de A1, ajustes de regressao do tipo

poténcia foram realizados. Os expoentes da funcdo ajustada foram de 0,33 para as taxas de

resfriamento (T e Twm) e 0,66 para as velocidades de deslocamento (Vi e V), valores também
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propostos em estudos anteriores (DA SILVA et al., 2020; SILVA et al., 2022). Dessa forma, as
equac0es desenvolvidas neste estudo explicam mais de 82% da variancia da fungéo (R2 > 0,82).
a) b)
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Figura 4-13 — Espagcamento dendritico secundério em funcdo de a) Tm, b) TL ¢) VL e d) Vm

Assim como nas analises de A1 para as ligas Al-7%Si-1%Fe e Al-7%Si-1%Fe-0,5%V,
uma Unica fungdo foi proposta tanto para T quanto para Twm para cada liga (Figura 4-13a e

Figura 4-13b). Em relagdo aos coeficientes, observou-se que a liga Al-7%Si-1%Fe apresentou
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o menor valor. Além disso, uma tnica correlacio com Tw foi identificada para as ligas Al-
7%Si-1%Fe-0,5%V e Al-7%Si-1%Fe-1%V (Figura 4-13a), indicando que, independentemente
da quantidade, o V contribuiu para um aumento de aproximadamente 73% nos espagcamentos
entre os bracos secundarios.

No que diz respeito as velocidades de deslocamento, é interessante notar que a mesma
funcdo foi proposta tanto para as ligas Al-7%Si-1%Fe-0,5%V quanto para Al-7%Si-1%Fe-
1%V, quando correlacionadas com V. (Figura 4-13d). Da mesma forma, a mesma funcéo foi
aplicada as ligas Al-7%Si-1%Fe e Al-7%Si-1%Fe-1%V ao correlaciona-las com Vu (Figura
4-13c). Portanto, a quantidade de V na liga afeta o A2, dependendo da variavel de velocidade de
deslocamento utilizada. Contudo, Vwm foi a variavel considerada nas discussdes a seguir por
retratar melhor a formacao dos bracos secundarios, como mencionado no capitulo 3.

Peres et al. (2004) também propuseram uma correlagdo de A> em relagdo a V_ para a liga
Al-7%Si. > é associado a uma funcdo do tipo poténcia, com um coeficiente de 26 e um
expoente de -0,66. Contrario ao que foi observado nas correlagdes de A1, a adicdo de 1% em
massa de Fe nas ligas Al-7%Si resulta na diminui¢do de A2 (Figura 4-13c e Figura 4-13d). Por
outro lado, independentemente da quantidade, a inclusdo de V na liga Al-7%Si-1%Fe promove
um aumento em A2, embora esse aumento seja menor do que na liga binaria Al-7%Si.

A Figura 4-14 mostra o comprimento da fase -AlFeSi correlacionado com as taxas de
resfriamento e velocidade de deslocamento. E importante destacar que a formagio da fase -
AlFeSi foi prevista para ocorrer somente apos a nucleacdo da matriz. Observou-se, portanto,
que, assim como A1 € A2, 0 comprimento da fase variou de acordo com os parametros térmicos.

Foram propostas fung¢des para correlacionar o comprimento da fase com Ty € Vw.
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Figura 4-14 — Comprimento da fase B-AlFeSi em funcio de a)Tm e b) Vm

Como pode ser observado nos graficos, independentemente do parametro térmico
analisado, a inclinagdo das retas das trés ligas segue 0 mesmo padrdo: a liga Al-7%Si-1%Fe é
a que possui 0 menor expoente, enquanto a liga Al-7%Si-1%Fe-0,5%YV exibiu 0 maior expoente
e a liga Al-7%Si-1%Fe-1%V apresentou um expoente entre as outras duas ligas. Isso demonstra
que o acréscimo de V torna a formagao de B-AlFeSi na liga mais sensivel a variagdo dos
parametros térmicos, no entanto essa sensibilidade tende a diminuir com maiores quantidades
de V.

Além disso, quando adicionado 0,5% em massa de V, velocidades de deslocamento Vm
superiores a 0,47 mm/s resultaram em comprimentos menores da fase B-AlFeSi (Figura 4-14b).
Esse valor diminui para 0,26 mm/s quando 1% em massa de V é adicionado. E importante
destacar que o intermetalico B-AlFeSi ndo foi observado em uma faixa que entre a posicédo 15
a 40 mm de distancia da base refrigerada da liga Al-7%Si-1%Fe-1%V (que corresponde a faixa
de velocidade entre 0,32 e 0,21 mm/s). Além disso, 0s comprimentos em outras posi¢des sO

puderam ser medidos devido a presenca dessa fase em regides especificas.

4.5 Relag6es das Propriedades mecanicas em Fungao dos Parametros Microestruturais
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Os ensaios de dureza foram conduzidos no mesmo plano das analises das microestruturas
vistas transversalmente, o qual corresponde ao plano de medicao da distancia entre os bracos
dendriticos primarios, conforme ilustrado na Figura 3-8. Portanto, esses ensaios foram
correlacionados com os respectivos valores de A1 das trés ligas investigadas neste estudo,
evidenciado na Figura 4-15. Notou-se que ndo h& uma variacdo significativa de dureza
relacionada a microestrutura em todas as ligas. Esse comportamento também foi observado em
ligas do sistema Al-7%Si-X%Zn investigadas por Kakitani et al. (KAKITANI et al., 2022).
Além disso, houve um aumento de 8% na dureza com a adi¢do de 0,5% de V, retornando ao
nivel da liga sem V com a adicdo de 1% de V. Portanto, ndo ha uma variacdo expressiva nos
valores de dureza com acréscimo de V.

80 y T y T

70 .
i 60 L }/i . ~§_}/_}7;—_§ % _______ J_ .
[ F--9rk- 9 -~ A" - - - - - - -T---=-=-==- ]
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40 -+ = Al-7%Si-1%Fe .

®  Al-7%Si-1%Fe-0,5%\] |
Al-7%Si-1%Fe-1%V
30 y T . : .
0,04 0,08 0,12 0,16

(7\.1)_1/2

Figura 4-15 — Resultado dos ensaios de dureza correlacionados com o inverso do quadrado do

espacamento dendritico primario para as trés ligas

Conforme a dimensdo do CP mostrado na Figura 3-10, as cargas dos ensaios de tracdo
foram submetidas no sentido perpendicular aos de crescimento dos grdos colunares. Sabe-se
que quanto mais refinado for o material, maiores sdo as resisténcias mecéanicas. Hall e Petch
(ARMSTRONG, 2014) propuseram que essa relagdo varia com o inverso do quadrado do
tamanho de grdos. Alguns outros trabalhos (BRITO et al., 2016; GOULART et al., 2010)
observaram que essa relacdo também ¢é valida quando se correlaciona com espacamentos
dendriticos. Portanto, a Figura 4-16 mostra as propriedades obtidas através dos ensaios de
tragdo correlacionadas com o inverso do quadrado de A1, 0S quais foram medidos no mesmo

plano em que a carga foi aplicada.
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Figura 4-16 — a) Limite de resisténcia a tracdo e b) Alongamento em fungéo do inverso do

quadrado do espacamento dendritico primario para as trés ligas

Em relacdo ao limite de resisténcia a tracdo (LRT), cada liga apresentou uma tendéncia
distinta em resposta ao refinamento da microestrutura. Notavelmente, a liga Al-7%Si-1%Fe-
1%V demonstrou a maior variagdo associada ao refinamento, além de exibir os valores mais
elevados de LRT. Por outro lado, a liga Al-7%Si-1%Fe-0,5%V registrou a menor variagdo com
o refinamento, resultando nos menores valores de LRT, inclusive em comparacdo com a liga
Al-7%Si-1%Fe. Em relacdo ao alongamento, observou-se um padrdo semelhante ao do LRT: a
liga Al-7%Si-1%Fe-1%V apresentou os maiores valores de alongamento e as maiores variagdes
associadas ao refinamento, seguida pela liga Al-7%Si-1%Fe, enquanto a liga Al-7%Si-1%Fe-
0,5%V exibiu os menores valores, tanto em termos de alongamento quanto de variagdo em
resposta ao refinamento da microestrutura.

Esses resultados indicam que a adicdo de 1% em massa de V na liga Al-7%Si-1%Fe
promoveu valores mais altos de LRT e alongamento. Isso se deve ndo apenas ao reforgo da
matriz de aluminio, mas também a mudanca morfolégica na regido eutética do material.
Enquanto a liga Al-7%Si-1%Fe contém um constituinte eutético interdendritico rico em
intermetalicos da fase [B-AlFeSi, (Figura 4-5), a liga Al-7%Si-1%Fe-1%V contém
intermetalicos ricos em V, como AlsV, a-AlSiFeV (Figura 4-8). Elas possuem uma morfologia
menos prejudicial que a fase B-AlFeSi. Assim, a adicdo de 1% em massa de V suprime a
formacdo dessa fase através da formacdo de fases ricas em V, resultando em um aumento das
propriedades mecanicas. Por outro lado, o acréscimo de 0,5% em massa de V € insuficiente

para aumentar as propriedades de tragéo, resultando em valores inferiores em comparagdo com
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a liga sem V, pois a maior parte do V é retida pela matriz e, portanto, ndo inibe completamente
a formacéo da fase B-AlFeSi. O aumento inadequado de vanadio ndo apenas falha em inibir a
formagdo da fase P-AlFeSi, mas também contribui para o aumento dessa fase.
Consequentemente, um aumento no tamanho dessa fase estd associado a uma reducdo na
resisténcia mecanica. (QIN et al., 2021)

Esses resultados contrastam com os obtidos por Qin et al. (QIN et al., 2021), os quais
indicam que a adi¢do de V até 0,6% em massa em ligas do sistema Al-Si, contaminadas com
cerca de 0,7% em massa de Fe, aumenta tanto o LRT quanto o alongamento. No entanto,
acréscimos maiores de V resultariam na diminuicao dessas propriedades. Por outro lado, Lin et
al. (2019) conduziram uma investigacdo que concluiu que essas propriedades aumentam
quando a adicao de V atinge até 0,8% em massa para ligas comerciais A356, contaminadas com
1,5% de Fe. Ambas as pesquisas indicam que o V € responsavel por reduzir o comprimento da
fase B-AlFeSi, além de associar o intermetalico VSi, & obtengdo de menores valores de

propriedades, como LRT e alongamento, em ligas contendo 1% em massa de V

4.6 Analise de Desgaste

A Figura 4-17 ilustra o Coeficiente de Friccao () em relacdo a distancia percorrida pelas
diferentes ligas e suas respectivas cargas aplicadas. Observa-se que as varia¢des do coeficiente
de friccéo entre todas as ligas, escalas microestruturais (P05 e P60) e diferentes cargas seguem
um comportamento semelhante. Todas apresentam maiores flutuagBes no inicio do ensaio,
alcancando valores de p entre 0,1 a 2 em alguns casos (Figura 4-17). Esse comportamento €
atribuido ao efeito da forca inicial necessaria para vencer a resisténcia estatica
(BENABDALLAH, 2007), ou seja, o tempo requerido para que a amostra se adapte ao ensaio.
Esse fendbmeno é comumente utilizado para determinar a friccdo estatica do material. A norma
ASTM G115 (2018) descreve que superficies de teste que sdo propensas a grudar uma na outra
tendem a apresentar esses picos de carga de ruptura. Logo, esses picos iniciais sdo uma
evidéncia que as amostras sofreram desgaste por adesdo. Essas flutuagoes estabilizaram-se apds
1 metro percorrido, ficando no intervalo entre 0,4 e 0,8. Em média, todas as condigdes
apresentaram um p proximo a 0,6 (Figura 4-17), valor corroborado por alguns estudos da
literatura sobre ensaios de desgaste secos de ligas a base de aluminio (ELMADAGLI; PERRY;
ALPAS, 2007; RAJEEV; DWIVEDI; JAIN, 2010).
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Coeficiente de Friccéo,

0%V P60 0,2N
0%V P60 0,5N
0%V P05 0,2N
0%V P05 0,5N
— 0,5%V P60 0,2N
—— 0,5%V P60 0,5N
— 0,5%V P05 0,2N
— 0,5%V P05 0,5N
1%V P60 0,2N
1%V P60 0,5N
1%V P05 0,2N

1%V P05 0,5N

Média Desvio Padrao

0.60 0.13
0.56 0.12
0.54 0.14
0.63 0.12
0.66 0.15
0.59 0.13
0.56 0.16
0.53 0.12
0.60 0.13
0.55 0.13
0.63 0.16
0.64 0.12

2

Distancia (m)

3

Figura 4-17 — Coeficiente de Friccdo em funcdo da distancia e média do coeficiente de friccdo durante o ensaio de desgaste para todas as ligas,

cargas e de posi¢0Oes distintas do lingote analisado.
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Figura 4-18 apresenta imagens tipicas da topografia de desgaste em resposta as cargas
aplicadas nos testes 1 e 2 para as ligas estudadas nessa tese. Observou-se que a regido
desgastada no teste com carga de 0,5N é mais profunda em comparag¢do com os testes de carga
de 0,2N. Isso indica que as deformaces nos testes de 0,5N foram mais intensas, como esperado.
Os picos observados na regido externa da pista indicam delaminacdes localizadas. Portanto,
nota-se que o desgaste foi severo e dominante pela plasticidade. Essas delaminacBes séo
resultados de uma combinagao da matriz ductil rica em aluminio e alta carga de desgaste, o qual
sédo mencionadas comumente na literatura, como foi relatado no trabalho de Aminul Islan e
Farhat (2010).

Foram observados vales dentro do sulco em ambas as forcgas aplicadas, indicando que o
produto do desgaste aderiu a esfera, formando um aglomerado duro, o qual foi responsavel por
imprimir esses vales durante o ensaio. Para determinar as hipéteses descritas, analises em MEV

foram realizadas para elucidar o mecanismo de desgaste predominante.
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Figura 4-18 — Imagem microscopica tipicas de desgaste para as duas cargas aplicadas.
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A Figura 4-19 mostra a imagem obtida pelo MEV juntamente com o mapa de elementos
quimicos que compBe a imagem. Observou-se formacGes de particulas além de um grande
aglomerado de Oxidos e metais. Além disso, a regido desgastada apresenta pontos onde o
mecanismo de desgaste foi por adesdo, conforme € indicado na Figura 4-19, onde parte do
material foi arrancado e reinserido, formando espécie de escamas na regido desgastada. A
grande particula presente na imagem é mais uma evidéncia que houve desgaste por adesdo,
onde o material seguia sendo aderida nessa regido até um determinado momento em que esse
aglomerado se destaca da esfera. Logo esse aglomerado é achatado e alongado na direcéo do
deslizamento da esfera, formando essas particulas grandes em formato de placa. Essa grande
particula é responsavel pela formacéo dos vales e pela irregularidade da pista de desgaste. Sabe-
se gue o aluminio forma uma camada de alumina quando em contato com um ambiente rico em

oxigénio. Logo, o desgaste tende a arrancar essa camada formada, expondo o aluminio para

formagéo de novas camadas de alumina. Portando trata-se de um desgaste oxidativo.

Figura 4-19 — Imagens de MEV tipicas do mecanismo de desgaste ocorridos nas ligas

contendo vanadio investigadas.

A Figura 4-20 apresenta a taxa de desgaste entre as posi¢oes de 5 a 60 mm para trés

diferentes ligas, submetidas a diferentes forcas. Observa-se que os valores de taxa de desgaste
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entre as posigdes para as respectivas ligas e forcas aplicadas estdo dentro da mesma faixa. Para
validar estatisticamente a existéncia de diferencas significativas entre as posi¢fes, foram
conduzidas andlises de T de Student, conforme detalhado na Tabela 4-1.

E importante destacar que a norma do ensaio ASTM G133 (2005) indica um coeficiente
de variagdo de 48% para o volume desgastado entre os laboratorios que realizaram os testes de
exemplo, enquanto o coeficiente de friccdo apresenta uma variacdo de apenas 5%. Devido a
essa elevada variacdo no volume desgastado, é necessario considerar um erro maior que 5%.
Portanto, a hip6tese nula sera rejeitada se o valor de "P" for menor que 0,1 nas analises
estatisticas (representando um erro de 10%). Observa-se, no entanto, que os valores de "P"
obtidos séo superiores a 0,1, sugerindo que mesmo assim nao ha diferencas significativas nas
taxas de desgaste entre as microestruturas das respectivas ligas, independentemente da carga

aplicada.

Tabela 4-1 — Andlise estatistica de comparacdo da taxa de desgaste obtidas entre as diferente

posi¢cOes para todas as ligas e cargas aplicadas

Fz=02N Fz=05N
Média ValorP  Média Valor P

. P05 2736,47 3683,60

Al-7%Si-1%Fe -
P60 2188,10 2610,33
AL-7%Si-19%Fe-0 5%V P05 1774,38 2742 64

-%351-1%1Fe-0,0%

P60 1593,37 2304,36
P05 1950,99 1837,28

Al-7%Si-1%Fe-1%V -

P60 1532,52
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Figura 4-20 — Taxa de desgaste em fun¢do da posicéo e da composicdo de Vanadio para carga
de a) 0,2N e b)0,5N

As taxas de desgaste das duas cargas aplicadas para cada liga sdo mostradas na Figura
4-21a. Testes de hipoOteses também foram realizados para ratificar se houve ou nao diferencga
significativa. Nesse caso, os testes realizados foram o teste ANOVA junto com o teste Tukey,
A tabela mostrada na Figura 4-21b mostra a comparacao entre as medias de cada condigdo em
relacdo a composicdo e carga. Observa-se entdo que ndao houve variacao significativa da taxa
de desgaste com a composi¢do quando aplicado a carga de 0,2N. Em contrapartida, houve
diferenca significativa da taxa de desgaste em relagcdo a composicao das ligas para a carga de
0,5N. A liga Al-7%Si-1%Fe apresentou maiores valores de taxas de desgaste em relagdo as
outras ligas. Isso indica, portanto, que a presenca do vanadio é responsavel pelo aumento da
resisténcia ao desgaste. No entanto, ndo houve diferenca significativa com o aumento de
vanadio na composicdo. Esse aumento de resisténcia ao desgaste pode ser associado a
quantidade de vanadio presente na matriz de aluminio, o qual é responsavel por elevar a dureza

na matriz e pela formagao de intermetalicos ricos em V como a-AlFeSiV.
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Comparacao Composicdo (0,2N)
0,0%V 0,5%V  1,0%V
0,06V 0 500,9  443,0
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6000

Comparacdo Composicgéo (0,5N)
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e) f)

Figura 4-21 — a) Taxa de desgaste em fungdo de composicao de vanadio e carga aplicada e b)

teste estatistico ANOVA combinado com Tukey para compara¢do entre composicoes e cargas

Em relacdo as cargas aplicadas, somente a liga Al-7%Si-1%Fe-1%V ndo apresentou
diferenca significativa. 1sso indica que as ligas Al-7%Si-1%Fe e Al-7%Si-1%Fe-0,5%V sdo
mais suscetiveis as variacOes de cargas aplicadas. Essas ligas possuem proporcionalmente
maiores fracdes da fase  — AlFeSi na microestrutura quando comparadas com a liga Al-7%Si-
1%Fe-1%V. Ademais, Taghiabadi e Ghasemi (2009) relataram em suas investigacdes que a
fase § — AlFeSi é responsavel pelo aumento do desgaste das ligas, pois essa fase é fragil e
rompe com facilidade na superficie desgastada. Para corroborar essa conclusao, analises na
regido transversal da pista desgastada foram realizados, como é mostrado na Figura 4-22. Nota-
se que os intermetalicos f — AlFeSi préximo a pista de desgaste apresentaram fraturas,
confirmando o que foi observado por Taghiabadi e Ghasemi. Portanto, ligas com menores
quantidades de fases duras e aciculares terdo menores resisténcias ao desgaste. Além disso,
essas particulas de B-AlFeSi fragmentadas contribuem para o desgaste por abrasdo em trés

corpos, aumentando a taxa de desgaste.
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Figura 4-22 — Imagem em MEYV tipica do corte transversal da pista de desgaste.
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5. CONCLUSAO

Com base nos resultados obtidos, diversas conclusdes podem ser inferidas. As
composic¢Oes quimicas permaneceram semelhantes em diferentes posigdes para cada liga. A
presenca de vanddio na matriz dendritica sugere que a fase Al-a absorve parte do vanadio
presente na liga. Embora a fase B-AlFeSi tenha sido identificada na liga Al-7%Si-1%Fe-0,5%V,
sua presenca foi menos intensa em comparagdo com a liga Al-7%Si-1%Fe. Essa fase foi
suprimida na liga Al-7%Si-1%Fe-1%V numa faixa de velocidade média de deslocamento de
0,21 a 0,31mm/s, dentro de faixa uma taxa de resfriamento média entre 3,55 e 1,22 °C/s.

Em relacdo aos ensaios de dureza, ndo foram observadas variagdes significativas entre as
ligas. Nos ensaios de tracdo, esses resultados sugerem que a adi¢do de 1% de V melhorou as
propriedades mecanicas devido as mudancas na morfologia da regido eutética e a supressao da
fase B-AlFeSi. No entanto, o acréscimo inadequado de vanadio, como 0,5% em massa, ndo
apenas falha em inibir a formagao da fase 3-AlFeSi, mas também contribui para o seu aumento,
colaborando com a reducdo na resisténcia mecanica.

As fungdes obtidas para correlacionar o LRT com a microestrutura foram: LRT = 178 +
356 * M7Y2 LRT = 178 + 197 * AY2 LRT = 178 + 537 * A2, respectivamente para as ligas
Al-7%Si-1%Fe, Al-7%Si-1%Fe-0,5%V e Al-7%Si-1%Fe-1%V. As funcdes obtidas para
correlacionar o Alongamento com a microestrutura foram: € = 0,2 + 51 * MY e=1,5+6,8*
M2 e=-43+ 113 * A Y2, para as mesmas ligas mencionadas anteriormente.

Os resultados dos ensaios de desgaste mostraram que nao houve variagéo significativa da
taxa de desgaste em relacdo ao refinamento do material. No entanto, em rela¢do a composicao
daliga, a presenca de vanadio € associada ao aumento da resisténcia ao desgaste para uma carga
de 0,5N. Ademais, observou-se a fragmentacao de particulas aciculares da fase B-AlFeSi,
indicando que ligas com menores quantidades dessa particula demonstraram maiores valores
de resisténcia ao desgaste.

A presenca de Vanadio influenciou a formacdo das fases durante o processo de
solidificagdo, suprimindo a fase B-AlFeSi e promovendo a nucleacdo de particulas ricas em V.
Isso resultou em ligas com maior resisténcia e alongamento, especialmente para liga Al-7%Si-
1%Fe-1%V, que obteve 0s melhores desempenhos nos ensaios. Além disso, a fragmentacao de
particulas aciculares da fase B-AlFeSi indicou que ligas com menor quantidade dessa particula
demonstraram maior resisténcia mecanica e ao desgaste, evidenciando os beneficios da adi¢éo

de Vanadio na melhoria das propriedades e na reducéo do desgaste.
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SUGESTAO PARA TRABALHOS FUTUROS

Com esse avanco sobre o conhecimento da microestrutura e comportamento mecanico de
acordo com os parametros de solidificacdo, faz-se necessario entender também sobre o
comportamento de corrosdo desse material em ambientes salinos. Além disso, é importante
estudar a viabilidade de tratamentos térmicos para essas ligas com objetivo de modificar a
morfologia dos intermetalicos ricos em Fe. Sugere-se também comparar a eficacia do Vanadio

com o0s outros elementos que atenuam o efeito deletério do ferro em ligas do sistema Al-Si.
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