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Resumo

A soldagem de pecas de ligas a base Al é um grande desafio para a industria
automobilistica, ja que a alta afinidade com hidrogénio e a tendéncia a formacdo de éxido na
superficie acabam levando a defeitos na solda. Além disso, os altos valores do coeficiente de
expansdo térmica e condutividade térmica dessas ligas ocasionam distorcdo da peca e
acumulo de tensdo térmica. Alternativamente, pode-se empregar a brasagem para a unido
permanente, no qual o metal de adi¢do é inserido entre os metais bases e apenas ele é fundido,
sendo que baixa distor¢do, boa produtividade e capacidade de unir materiais dissimilares sdo
algumas das vantagens da brasagem. No caso da brasagem, a qualidade da junta é fortemente
dependente do metal de adigcdo, o qual deve possuir propriedades mecénicas e afinidade
metalUrgica compativeis com o0s metais bases, boa resisténcia a corrosdo e temperatura
liquidus inferior a 610 °C. As ligas comerciais para brasagem de Al sdo baseadas no sistema
Al-Si, porém, sdo ligas com baixa resisténcia mecanica. Para melhorar o comportamento
mecanico, outros elementos sao adicionados, formando intermetalicos. Apesar de aumentar a
resisténcia mecanica, tais intermetalicos podem levar a fragilizacdo do metal de adicdo e
reducdo da resisténcia a corrosdo. Diante disso, 0 Zn pode ser um melhor elemento de liga, j&
que forma solucdo s6lida na matriz de Al, melhorando tanto as propriedades mecéanicas
guanto a resisténcia a corrosdo, e contribui na reducdo da temperatura liquidus. Logo, este
trabalho visa propor novos metais de adicdo para a brasagem de ligas de Al, tomando como
base o sistema Al-Si-Zn. Seis ligas Al-Si-Zn foram solidificadas sob uma ampla faixa de
taxas de resfriamento e velocidades de solidificacdo, avaliando como tais parametros térmicos
afetam a microestrutura dessas ligas. Apds a identificacédo e caracterizacdo das fases presentes
na microestrutura, ensaios de microdureza Vickers e polarizagdo potenciodindmica linear
foram realizados, permitindo estabelecer as propriedades relevantes. Com a finalidade de
comparar, o metal de adi¢do comercial Al-12%Si também foi analisado através do mesmo
procedimento experimental adotado para as ligas Al-Si-Zn. Em concluséo, as propriedades do
material foram correlacionadas com o0s parametros térmicos de solidificacdo e a
microestrutura, ponderando o potencial das ligas Al-Si-Zn como metal de adicdo e as
melhores condigdes para obter as propriedades desejadas. Dentre as ligas analisadas, a liga
Al-9%Si-15%2Zn apresentou os melhores atributos para um metal de adicéo, se destacando
pela temperatura liquidus inferior a 570 °C, curto intervalo de solidificacdo, microdureza de

105 HV 5 e boa resisténcia a corroséo.



Palavras-chave: Ligas Al-Si-Zn; Solidificacdo; Microestrutura; Brasagem; Dureza;

Resisténcia a corrosao



Abstract

Soldering Al alloys components is a huge challenge to the automobile industry
because of the high hydrogen affinity and tendency to form oxides on the surface that lead to
defects in the joint. Besides, these alloys have a high thermal expansion coefficient and
thermal conductivity values which cause distortion of the component and thermal stresses
buildup. Alternatively, brazing can be used in the permanent joining of Al components. In
brazing, the filler metal is inserted between the base metals, and only the filler is melted,
providing some advantages, as low distortion, good productivity, and the ability to join
dissimilar materials. The quality of the joint is strongly related to the filler, which must have
mechanical properties and metallurgical affinity compatible with the base metals, good
corrosion resistance, and liquidus temperature below 610 °C. Commercial fillers to braze Al
are based on the Al-Si system, however, these alloys have low mechanical resistance. To
improve the mechanical behavior, other alloying elements are added, leading to the formation
of intermetallics. Although the mechanical properties increase, such intermetallics can induce
to embrittlement of the filler metal and a decrease in corrosion resistance. In this sense, Zn
can be a better alloying element due to the improvement of mechanical properties and
corrosion resistance through the solid solution, and also contributes to lower the liquidus
temperature. Therefore, this work aims to propose new filler metals for the Al alloys brazing,
based on the Al-Si-Zn system. Six Al-Si-Zn alloys were solidified under a wide range of
cooling and growth rates, evaluating how the solidification thermal parameters affect the
microstructure of these alloys. After the identification and characterization of the
microstructure, Vickers microhardness and potentiodynamic polarization tests were carried
out, allowing to establish the relevant properties. For comparison purposes, the commercial
filler metal Al-12%Si was also analyzed using the same experimental procedure adopted for
the Al-Si-Zn alloys. Finally, it was possible to correlate the material properties with the
solidification thermal parameters and the microstructure, considering the potential of Al-Si-Zn
alloys as filler, and the best conditions to obtain the desired properties. Among the analyzed
alloys, the Al-9%Si-15%Zn alloy presented the best attributes for a filler metal, standing out
for its liquidus temperature below 570 °C, short solidification interval, microhardness of 105

HV0.5 and good corrosion resistance.
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1 INTRODUCAO

1.1 Considerac0es iniciais

Os processos metaldrgicos de fabricacdo abrangem desde técnicas milenares (p. ex.,
fundicdo, conformacdo) até aquelas que utilizam tecnologias avancadas, como metalurgia do
p6 e manufatura aditiva. E a medida que as novas tecnologias surgiam, 0S processos mais
antigos também se aprimoravam, originando novos métodos, inclusos o processamento no
estado semissdlido, deformacdo plastica severa, solidificacdo rapida e entre outros. Dentre
esses processos, a soldagem tem grande destaque pela ampla variedade de técnicas,
envolvendo aquecimento, fusdo e/ou unido no estado solido, possibilidade de ser executada
com um simples ferro de solda ou equipamentos sofisticados, e por estar presente em grande
parte das inddstrias.

Na industria automobilistica, pode-se afirmar que a soldagem é um dos processos
metalUrgicos mais importantes, empregada tanto nos componentes mais robustos, como 0
chassi e painel da porta, quanto nos de menores dimensoes e mais complexos, como as aletas
do ar-condicionado e 0s componentes da transmissao. Apesar do crescente uso de aluminio
em automoveis, a soldagem do Al e suas ligas representa um grande desafio de Engenharia,
devido as propriedades fisicas do Al (coeficiente de expansdo térmica e condutividades
térmica e elétrica sdo altos em rela¢do ao aco), tendéncia a formacgéo de 6xido na superficie, e
afinidade com o hidrogénio, levando a porosidade do material (Olabode et al., 2013; Weman,
2012; Lakshminarayanan et al., 2009). Adicionalmente, o0 aquecimento proveniente da
soldagem é suficiente para modificar a microestrutura de pecas tratadas termicamente, e
assim, afetar as propriedades do material.

Em vista de um processo de unido permanente que produza juntas de excelente
qualidade, a brasagem ganha atencdo por ndo envolver a fusdo dos materiais bases, ou seja,
menor temperatura de trabalho em relacdo aos processos tradicionais de soldagem, como por
exemplo o MIG (metal inert gas) e o TIG (tungsten inert gas). Em consequéncia, alguns
problemas encontrados na soldagem convencional de Al sdo minimizados. Na brasagem se
utiliza um metal de adicdo, o qual é inserido entre os metais bases a serem soldados, e apenas
ele é fundido através de uma fonte de calor direta ou indireta. As principais vantagens dessa

técnica sdo a menor distor¢cdo dos elementos unidos, possibilidade de realizar a unido em
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Varias pecas a0 mesmo tempo, e capacidade de unir componentes de espessuras diferentes e
materiais dissimilares. Para evitar a oxidacao e a porosidade, utiliza-se fluxo na forma de p6
ou pasta, e alternativamente, adota-se a brasagem em forno a vacuo ou com atmosfera inerte
(Srinivas et al., 2018; Afshar et al., 2012; Wang et al., 2003), com o porém de ser um método
mais dispendioso e menos produtivo.

Além do método empregado, a qualidade da junta é fortemente dependente do metal
de adicdo, a qual deve possuir propriedades mecanicas e afinidade metaltrgica compativeis
com 0s metais bases, boa resisténcia a corrosdo e temperatura liquidus entre 575 e 610 °C
(Srinivas et al., 2018; Niu et al., 2016a; Chang et al., 2009), ou inferior, dependendo do metal
base. Os metais de adi¢cdo comerciais para brasagem de Al sdo baseados no sistema Al-Si,
proximos da composicdo eutética (12,6%Si), possuindo temperatura eutética moderadamente
baixa (Te = 577 °C) e boa fluidez (Wang et al., 2017a). Entretanto, dentre as ligas de Al, as
ligas Al-Si ndo possuem alta resisténcia mecéanica (Goulart et al., 2006; Quaresma et al.,
2000), e dessa forma, adicionam-se outros elementos de liga, como Cu, Mg e Zn, visando
melhorar o comportamento mecanico. Além da resisténcia mecanica, a temperatura liquidus e
a resisténcia a corrosdo séo caracteristicas que também precisam ser consideradas.

Nas ligas com Cu, para manter um baixo ponto de fuséo é necessario adicionar uma
grande quantidade de Cu (> 10%), resultando em uma alta fragdo de intermetélicos e, por
conseguinte, o viés de uma menor ductilidade. Por outro lado, a adigdo de Mg aumenta a
tendéncia a oxidacao durante a brasagem, sendo necessario o uso de fluxo ou forno a vacuo.
Diante disso, 0 Zn pode ser um melhor elemento de liga, ja que forma solucdo sélida na
matriz de Al, melhorando tanto as propriedades mecanicas quanto a resisténcia a corrosdo, e
contribui na redugédo da temperatura liquidus (Dai et al., 2013; Suzuki et al., 1993).

No atual cenario do desenvolvimento de novas ligas para brasagem, estudos via
solidificacdo em regime transiente sdo oportunos para analisar o material sob diferentes taxas
de resfriamento, observar a evolugdo da microestrutura, e entender o comportamento
mecanico e quimico. Como a brasagem envolve a fusdo e solidificacdo do metal de adi¢éo, o
controle da solidificacdo desempenha um papel importante para definir as propriedades na
regido da junta. Diversas pesquisas de solidificacdo unidirecional, em regime transiente de
extracdo de calor, apontaram correlagbes entre a microestrutura e parametro téermico, como
taxa de resfriamento e velocidade de solidificacdo, na faixa de 0,2 até 40 °C/s e 0,1 até 1,5
mm/s, respectivamente (Barros et al., 2020; Dias et al., 2020; Kakitani et al., 2020; Kakitani
et al., 2018; Bertelli et al., 2017; Reyes et al., 2017; Brito et al., 2016; Brito et al., 2015a),

abrangendo taxas compativeis com varios métodos de brasagem. Nesses mesmos estudos,
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também foram realizados ensaios mecénicos e de corrosdo, completando a relacdo parametros
térmicos-microestrutura-propriedades, essencial para a compreensdo e aplicacdo de novas

ligas.

1.2 Objetivos

Este trabalho visa propor novos metais de adigdo para a brasagem de ligas de Al,
tomando como base o sistema Al-Si-Zn. Seis ligas Al-Si-Zn foram solidificadas sob uma
ampla faixa de taxas de resfriamento e velocidades de solidificacdo, avaliando como tais
parametros térmicos afetaram a microestrutura dessas ligas. Ap6s a identificacdo e
caracterizacdo das fases presentes na microestrutura, ensaios de dureza e de corrosédo foram
realizados, permitindo estabelecer as propriedades relevantes. Para fins de comparacédo, o
metal de adicdo comercial Al-12%Si também foi analisado através do mesmo procedimento
experimental adotado para as ligas Al-Si-Zn. Ao fim, foi possivel correlacionar as
propriedades do material com os parametros térmicos de solidificacdo e a microestrutura,
ponderando o potencial das ligas Al-Si-Zn como metal de adigdo e as melhores condicGes
para obter as propriedades desejadas.

Para tanto, o presente trabalho sera desenvolvido executando-se as seguintes etapas:

1. Revisdo critica e atualizada da literatura sobre brasagem em ligas de Al, metais de
adicdo, relacdo entre os pardmetros térmicos de solidificagdo, microestrutura e
propriedades;

2. Solidificacdo unidirecional vertical ascendente, em regime transiente de extracao de
calor, das ligas Al-(7, 9)%Si-(10, 15, 20)%Zn e Al-12%Si (em peso);

3. Célculo dos parametros térmicos de solidificacdo, como taxa de resfriamento e
velocidade de solidificacdo;

4. Caracterizacdo das macro e microestrutura, usando microscopias optica e eletrénica de

varredura;
Anélise de composicdo quimica das ligas via técnica de fluorescéncia de raios-X;
Identificacdo das fases na microestrutura por meio da técnica de difracdo de raios-X;

Ensaios de microdureza Vickers para avaliar o comportamento mecanico;

o N o O

Ensaios de polarizacéo linear para estudar a resisténcia a corrosao;
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9. Correlagdo entre o0s parametros térmicos, espagcamentos microestruturais e
propriedades;

10. Comparacao entre as ligas Al-Si-Zn e o metal de adi¢do comercial Al-12%Si.

11. Selecéo da liga com melhor potencial para substituir os metais de adigdo comerciais,
adotando 0s seguintes critérios: custo, temperatura, microestrutura, dureza e

resisténcia a corrosao.
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2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1 Solidificacéo
2.1.1 Descricao do fendbmeno

A mudanca do estado liquido para o estado solido pode ser resumida em uma simples
reorganizacdo dos atomos que compdem o material, acompanhada pela liberacdo de energia
na forma de calor e decréscimo na temperatura, T, do sistema. Assim, a solidificacdo € o
sistema procurando atingir o estado de equilibrio termodindmico, semelhante a diversos
processos naturais, onde a estabilidade significa ter a menor energia livre possivel.

No caso dos metais, a maioria possui a forma de 6xido, ou seja, minério como o estado
de equilibrio, porém, é na forma metalica que se encontra o maior uso na industria, passando
por diversos tipos de processamento e ganhando uma vasta gama de aplicagbes. Como a
utilizacdo de um metal ou uma liga esta relacionada com as suas propriedades, a solidificacdo
do material é um processo chave, ja que seus parametros controlam a microestrutura, e esta
define as propriedades mecéanicas, quimicas e fisicas do material.

Tomando um metal puro em seu estado liquido, para que seja propicia a reordenagédo
atdbmica, além da redugdo da temperatura até a temperatura de fusdo, T, uma energia de
ativacdo é necessaria para o inicio da formacdo dos primeiros embribes de fase soélida.
Quando a temperatura do sistema diminui, a formacdo dos embrides ndo comeca
imediatamente quando se atinge a temperatura de fusdo. A temperatura continua a diminuir
gradualmente, por um certo periodo, até que ocorre uma recalescéncia, com T aquecendo até
Tg, conforme a Figura 2.1a. A diferenga entre Tr e a temperatura antes da recalescéncia é
chamada de super-resfriamento, ATg, e € a energia de ativacao, forca motriz para a nucleacao
dos primeiros embribes e inicio da solidificagdo. Esses embrifes irdo originar os primeiros
nucleos de solido e formardo os grdos do material (Stefanescu, 2009).

A nucleagdo dos embriBes estd atrelada a competicdo entre a energia de superficie,
relacionada com a tensdo superficial existente na interface liquido/solido, e a energia de
volume, associada com a geometria do embrido (Garcia, 2007; Santos, 2006). A geometria
mais favoravel ao crescimento do embrido é a esférica, por apresentar menor razao entre area
superficial e volume.

Este mesmo principio é facilmente compreendido observando bolhas de sabdo, onde

ao soprar a solucdo de agua e sabdo pelo aro, a bolha de sabdo sempre adquire a forma



21

esférica, independente da geometria do aro, ja que outras formas ndo sdo estaveis. Para 0s
embriBes esféricos, quando as duas energias estdo equilibradas, o embrido possui um raio
denominado critico, e dessa forma, os embrides com raio menor que o0 raio critico serdo
dissolvidos no liquido, enquanto que no caso oposto, havera condi¢des para que o embrido se
desenvolva. Essa nucleacdo é denominada homogénea (Figura 2.1b) e demanda uma alta

energia para ocorrer.

a)

ATcmpcratura

@@@"

Tempo % %

Figura 2.1 a) Variacdo da temperatura em relagéo ao tempo para um metal puro durante a

solidificacdo, sendo L o estado liquido e S o estado s6lido. Os modos de nucleagéo b)

homogénea e c) heterogénea.

A nucleagdo pode ser acelerada caso haja um corpo estranho no metal liquido que
sirva de substrato para o embrido, favorecendo a nucleagdo heterogénea (Figura 2.1c). Na
nucleacdo heterogénea, o sistema também conta com outra energia de superficie, envolvendo
a tensdo superficial entre o solido e o substrato, que contribui para a reducao do raio critico
(Garcia, 2007; Santos, 2006). Neste caso, 0 embrido tem a forma de calota e o substrato pode
ser uma impureza, particula de 6xido, fase solida e as paredes do molde. Diante da nucleagdo
homogénea, a nucleacdo heterogénea exige uma menor variacdo da energia livre do sistema e
é predominante na solidificacao.

Tanto a energia proveniente da reducdo da temperatura do sistema quanto da
nucleacdo dos embrides sé&o liberadas na forma de calor para o meio refrigerante e, portanto,
estudar a transferéncia de calor na solidificacdo é fundamental para compreender a macro e
microestrutura do material. Supondo um sistema onde o metal puro ja esta parcialmente
solidificado em um molde vertical, cujas laterais e o topo estdo isolados termicamente, a

transferéncia de calor do sistema para 0 meio externo ocorrera em uma Unica direcdo e
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sentido, e o metal se solidificara de baixo para cima. Portanto, assim como esta ilustrado na

Figura 2.2, a transferéncia de calor ocorrera por (Garcia, 2007):

e Conveccdo e conducdo no liquido, com o fluxo de calor no sentido do solido;

e Conducdo no solido, com o fluxo de calor no sentido da interface entre o sélido e a
parte de baixo do molde;

e Transferéncia newtoniana na interface solido/molde. Em condi¢Ges reais, a
superficie do molde apresenta rugosidade e o metal se contrai quando se solidifica
(exceto Si, Ge, Sh, Ga e Bi), logo, o contato fisico entre os dois ndo é continuo,
havendo espacos preenchidos com ar nessa interface. Além da conducao, também
ocorrerdo conveccdo e radiacdo, configurando a transferéncia newtoniana;

e Conducdo no molde, com o fluxo de calor no sentido do meio externo;

e Conveccdo e radiacdo no meio refrigerante (p.ex. ar, agua).

A eficiéncia da transferéncia de calor é fortemente dependente das propriedades fisicas
do metal, material e dimensdes do molde e 0 meio refrigerante — no quesito de propriedades
fisicas e grau de agitacdo (parado ou em movimento). Além disso, a eficiéncia tende a
diminuir conforme a solidificacdo progride, pois quanto maior for a camada solidificada,
menos intenso sera o fluxo de calor.

Fazendo uma analogia com resisténcia elétrica, conforme a Figura 2.2, vincula-se cada
elemento do sistema a uma resisténcia térmica, no qual quanto maior o seu valor, maior ¢é a
resisténcia ao fluxo de calor. Por exemplo, para o caso do meio refrigerante, o ar possui
menor condutividade térmica do que a &gua, ou seja, a resisténcia térmica do ar é maior do
que da agua. Logo, um molde resfriado a agua proporcionard uma solidificagdo mais rapida

do que um equivalente resfriado a ar (Stefanescu, 2009).
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Figura 2.2. Solidificacdo unidirecional de um metal puro, modos de transferéncia de calor

envolvidos e analogia com resisténcias elétricas.

2.1.2 Microestrutura

Na descricdo da solidificagdo de metal puro (secdo 2.1.1), pressupde-se que o material
é constituido de 100% de um Unico elemento, mas sempre havera algum nivel de impureza. A
presenca de impurezas (indesejavel) ou de elementos de liga muda a dindmica de formacao da
microestrutura. A partir de agora, a interface sélido/liquido ser4 denominada frente de
solidificacdo. Ainda se tratando do metal puro hipotético, devido & auséncia de outro
elemento, a frente de solidificacdo sera planar, e os embrides irdo crescer, até serem limitados
uns pelos outros, formando os graos do material.

Com a presenca de outros elementos, o metal em maior quantidade é o solvente e 0s
demais elementos sdo os solutos, formando uma liga. Tomando um sistema binario, com
elementos A e B, onde A é o solvente e B o soluto. Para uma liga com concentragdo nominal
Co de B, a0 passo que a temperatura é reduzida, as concentracdes de B no solido e liquido se
alteram gradativamente, seguindo o diagrama de fases. Acompanhando a solidificacdo pelo
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diagrama de fases (Figura 2.3a), na temperatura T;, 0 sélido que se forma deve ter uma
composi¢do homogénea Cs; < Co, enquanto que todo o liquido remanescente passa a ter C_;

> Co. Nesse sentido, nota-se que a formacéo do solido esta atrelada a rejeicdo de soluto para o

liquido.
a) . b)
A (i) % (i) % o
e |
i ' >
] C0 %B
| t4
C, . C 0 | > : >
S.1 CO L1 A)B CU %B Co %B

Figura 2.3. a) Diagrama de fases parcial do sistema A-B e b) redistribuicdo de soluto para

solidificacdo em equilibrio termodindmico, onde x é o comprimento do metal.

Com o avanco da frente de solidificacdo, ha redistribuicdo de soluto no solido e no
liquido, e paulatinamente, a concentracdo de B vai aumentando em ambas as fases, até que
todo o metal esteja sélido e com concentracdo nominal igual a Co. O principal mecanismo
pela redistribuicdo é a difusdo, e em todo instante, o material ainda possui concentracdo
nominal Co, pois ha o balanco entre as fragdes de sélido e de liquido, fs e f,, respectivamente
(Santos, 2006). A evolucdo desse equilibrio na solidificacdo esta ilustrada na figura 2.3b. Por
exemplo, no instante (iii), a maior parte do material é formada por fs, com concentracdo
ligeiramente abaixo de C,, enquanto que apenas a pequena parte de f_ possui uma
concentracdo muito maior que Co.

A manutencdo do balango da concentracdo ocorre no equilibrio termodinamico, na
qual a cinética de solidificacdo € lenta o suficiente para permitir que ocorra redistribuicdo de
soluto de forma homogénea em todo o sélido. E no liquido, o soluto rejeitado € distribuido

homogeneamente pela difusdo e movimentacao do metal liquido.
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A solidificacdo em equilibrio termodindmico pode exigir um tempo muito prolongado,
e em alguns casos, € questdo de varios anos. Na pratica industrial, a cinética de solidificacao é
muito mais rapida, inviabilizando uma redistribuicdo de soluto homogénea. A frente de
solidificagdo possui um avango muito maior do que a capacidade da difusdo em redistribuir o
soluto e, assim, existira um gradiente de concentragdo no sistema. O centro de um gréo
apresenta uma menor concentracdo de soluto do que na periferia do solido e o liquido
imediatamente ao redor tem mais soluto do que na por¢do de liquido mais afastada (Figura
2.43).

C,<(C,<(C,<(C,<(, } >
’ G, %B

Figura 2.4. a) Redistribuicdo de soluto e b) perfil de soluto em condicdes fora do equilibrio

termodindmico, onde x é o comprimento do metal.

A Figura 2.4b ilustra o perfil de soluto em um dado momento da solidificacdo, fora do
equilibrio termodindmico, observando-se que a concentracdo no sélido muda de acordo com a
posicdo. E na frente de solidificacdo, o liquido possui muito mais soluto do que no restante,
devido a rejeicdo de soluto ser mais intensa nessa regido. Ao fim, no sélido, a por¢édo do inicio
da solidificagdo tem concentracdo, C, menor que Cy e a porc¢do do fim da solidificagdo com C
> Co. A distribuicdo irregular de soluto ao longo do metal solidificado caracteriza a
macrosegregacdo, e no caso explicado, o perfil de soluto é denominado segregacao direta
(Campbell, 2015).

Agora, como a solidificagdo fora do equilibrio ocorre em uma maior cinética, vale
mencionar os parametros térmicos de solidificacdo, os quais irdo exercer forte influéncia na
microestrutura: velocidade de solidificacdo, v, indicando a taxa de avanco da frente de
solidificacdo, geralmente, em relacdo a temperatura liquidus ou eutética da liga; taxa de
resfriamento, T, sendo o decaimento da temperatura em relagio ao tempo; e gradiente

térmico, G, que ¢ a razdo entre a diferenca de temperatura em uma determinada distancia. Os
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trés pardmetros estio vinculados de forma que o produto entre v e G ¢ igual a T (Equagio
2.1). Em termos préticos, G é dificil de ser manipulado, sendo mais comum a imposicao de v

e T na solidificagdio para o controle da microestrutura (Garcia, 2007).

T=vxG (Equacdo 2.1)

Voltando & redistribuicdo de soluto, a heterogeneidade do perfil de soluto leva a
instabilidade da frente de solidificacdo, devido a diferenca entre a temperatura real e a
temperatura liquidus, T, do liquido, resultando na perturbacédo da frente planar. O acimulo
de soluto B no liquido, a partir da frente de solidificagdo, tem um perfil ndo linear (Figura
2.5a), e por consequéncia, a distribuicdo da temperatura liquidus ao longo dessa regido liquida
também ndo é linear (Figura 2.5b). A porcdo restante do liquido em que se tem Cg, a

temperatura liquidus é constante e igual a T_da concentracdo nominal.
XA XA
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Figura 2.5. a) Distribuicdo de soluto e b) perfis de temperatura e super-resfriamento

constitucional em uma solidificacdo fora do equilibrio, onde x é o comprimento do metal.

Como a temperatura real varia linearmente, tanto no solido quanto no liquido, porém,
em proporcdes distintas, a regido no liquido, com concentracdo diferente de Co,, possui
temperatura liquidus maior do que a temperatura real. Nessa condicdo, o liquido estd sob
efeito do super-resfriamento constitucional (SRC), conforme a regido amarelo-vermelho na
Figura 2.5b, provocando instabilidade na frente de solidificacdo. Diferente do super-
resfriamento, o qual € ocasionado pela liberacdo de calor, o SRC é proveniente de condicdes

fora do equilibrio, onde v ou T possuem valores suficientemente altos, impedindo que a
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difusdo e movimentagdo no liquido mantenham uma concentragdo de soluto uniforme
(Stefanescu, 2009; Santos, 2006).

A instabilidade ocasionada pelo SRC gera perturbagdes na frente de solidificacédo, e
esta deixa de ser planar (Figura 2.6). O aumento dos parametros térmicos pode intensificar o
efeito do SRC, fazendo com que essas perturbacdes se projetem a frente, propiciando o
desenvolvimento de estruturas regulares, denominadas células (Figura 2.6). As células
crescem ao longo de toda a solidificacdo, desde que se mantenha v ou T dentro de uma faixa
acima da estabilidade planar. Como as células sdo protuberancias, nas laterais dessas
estruturas também ocorre rejeicio de soluto, e o aumento de v ou T pode induzir o
crescimento de protuberdncias laterais. Nesta situacdo, a célula se desenvolve em uma
dendrita (Figura 2.6), na qual a protuberancia inicial é o ramo primario e as laterais sdo 0s
ramos secundarios. Dependendo das condi¢Ges de solidificacdo, ramos terciarios podem se
desenvolver a partir dos ramos secundarios, buscando a reducdo do SRC. Assim, células e

dendritas sdo as fases primarias (ou proeutéticas) na microestrutura (Campbell, 2015).

Perturbagdes

/4N

Planar Celular Dendritico

Aumento da velocidade de solidificacdo / taxa de re

Figura 2.6. Desenvolvimento da frente de solidificacdo de acordo com o aumento dos

parametros térmicos de solidificacao.

O crescimento das células e dendritas sera limitado fisicamente pelas estruturas
adjacentes que estdo se solidificando; e pelo liquido remanescente entre as células e ramos

dendriticos. Por conta da rejeicdo de soluto, o liquido intercelular ou interdendritico ird
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originar o eutético (Figura 2.7) ao atingir a composicao eutética do sistema. Para sistemas
binarios, o eutético € uma estrutura composta por duas fases distintas que crescem de forma
cooperativa, com cada fase aproveitando o elemento rejeitado para crescer.

Para 0 mesmo sistema A-B hipotético, as fases presentes sdo a, pobre em soluto B, e
B, rico em soluto B, e o eutético é formado por a + B. A fase a cresce rejeitando soluto B ao
mesmo tempo em que a fase P rejeita A para se desenvolver. Os elementos rejeitados vao se
acumulando, formando um gradiente de soluto, até serem redistribuidos e incorporados no
crescimento das soluc@es solidas das fases o e B (Stefanescu, 2009; Elliot, 1983), conforme
ilustrado na Figura 2.7. A dindmica do crescimento de eutético descrita € igualmente vélida
para sistemas com mais de dois componentes, apenas adicionando outras fases e cada uma

rejeitando mais de um elemento.
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Figura 2.7. Nucleacédo e formacéo do eutético, e os tipos regular e irregular.

Os eutéticos podem ser classificados de acordo com a organizacao das fases (Figura
2.7): regular, com as fases apresentando alguma ordenacdo geométrica, como nos sistemas
Sn-Pb (Cadirli e Giindiiz, 2000) (lamelas de Sn intercaladas com lamelas de Pb), Al-Ni
(Kakitani et al., 2018) (fibras alinhadas de AlsNi em uma matriz de a-Al) e Bi-Ni (Cruz et al.,
2020) (Bi3Ni entre as placas de Bi); ou irregular, onde as fases estdo distribuidas sem padrao,
como no sistema Al-Si (Gundlz et al., 2004) (agulhas de Si dispostas aleatoriamente na
matriz de a-Al). Ainda, menos comum, existe 0 eutético de crescimento divorciado, com as

duas fases se desenvolvendo separadamente, sem troca direta de soluto.
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2.1.3 Macroestrutura

Na secdo 2.1.2, afirmou-se que os embrides originam os graos do material. Esses graos
sdo constituidos pelas fases do sistema e a microestrutura pode se manifestar na forma planar,
celular ou dendritica, com a presenca do eutético. Nesse sentido, por exemplo, um gréo
contém uma Unica dendrita envolta pelo eutético, e a fronteira com 0s outros grdos é o
contorno de grdo. E existem trés tipos de gréos, ilustrados na figura 2.8: coquilhado, colunar e

equiaxial.
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Figura 2.8. Tipos de grdos na macroestrutura em esquema representativo e macrografia

(escala referente a macrografia).

Os grdos da zona coquilhada se encontram proximos e restritos a parede do molde,
oriundos dos primeiros embrides, sendo resultados da rapida extracdo de calor. Sdo refinados
e possuem direcdo aleatoria de crescimento. Grdos com a diregdo de crescimento paralela a

direcdo de extracdo de calor crescem em detrimento dos demais, blogueando-0s ou
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incorporando-os, formando grdos alongados, denominados gréos colunares. Por conta da
movimentacao do liquido, um ramo dendritico pode se desprender ou uma impureza pode ser
arrastada para a frente de solidificacdo, e atuar como agente nucleante, blogueando o
crescimento dos grdos colunares e originando novos grdos. Esses grdos sdo esféricos e
crescem sem orientagéo preferencial, compondo a zona equiaxial (Santos, 2006).

A transicdo colunar-equiaxial (TCE) ganha especial relevancia quando se esta
avaliando as propriedades mecanicas. Os grdos alongados da zona colunar possuem maior
resisténcia mecanica na direcdo de crescimento, enquanto que na zona equiaxial, o material
tende a possuir o mesmo comportamento mecanico em qualquer direcdo. De um modo geral,
é preferivel um material com propriedades isotrdpicas, no entanto, em algumas aplicacdes €
necessaria formacdo de grdos colunares, por exemplo, para as pas de turbina de avido quando
se analisa resisténcia a fluéncia (Spittle, 2006).

Outra questdo esta associada com a extensdo do contorno de grdo e propriedades
quimicas e fisicas. Como 0s graos equiaxiais costumam ser mais numerosos do que 0s graos
colunares, ha mais contornos de grdo, e por isso, a condutividade elétrica é menor (Liu et al.,
2013). Diversos estudos apontam que v ou G sdo os responsaveis pela TCE (Mirihanage et
al., 2013; Ares e Schvezov, 2000; Suri et al., 1991), entretanto, foi constatado em ligas de Al
(Kakitani et al., 2019a; Canté et al., 2007; Peres et al., 2004; Siqueira et al., 2002) que a T é

um paradmetro mais confidvel para determinar esta transicdo na macroestrutura.

2.1.4 Relacéo entre parametros térmicos, microestrutura e propriedades

Como visto na secdo 2.1.2, a formagdo da microestrutura é intrinseca aos parametros
térmicos de solidificacdo, e as condi¢fes fora de equilibrio provocam instabilidade na frente
de solidificacdo, resultando em estruturas celulares ou dendriticas. Em consequéncia, 0
controle da microestrutura via taxa de resfriamento e velocidade de solidificacdo também
acarreta no gerenciamento das propriedades do material. Sabe-se que a microestrutura € um
dos principais fatores fisicos para definir as propriedades mecanicas, quimicas e fisicas do
material. Assim, forma-se o trindmio: parametros térmicos-microestrutura-propriedades
(Figura 2.9).
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Figura 2.9. Relagdo do trinbmio pardmetros térmicos-microestrutura-propriedades.

Ao relacionar a microestrutura com as propriedades, além das fases presentes, devem-
se incluir os defeitos, ja que o tipo e a extensdo deles podem tornar o material fora do padréo
de qualidade adequado. No entanto, v e T exercem maior influéncia sobre os aspectos
relativos as fases, influenciando na formacdo, distribuicdo e tamanho das fases primaérias,
eutético e intermetalicos. De uma forma geral, uma microestrutura refinada denota maior
resisténcia mecénica, e o refinamento aumenta quanto maiores forem v e T.

Através da medicdo do espacamento interfasico, a microestrutura é parametrizada,
facilitando a correlagio com v e T. Usualmente, mede-se a estrutura mais significativa e
predominante: espacamentos celular, dendritico e eutético. O espacamento celular, Ac, € a
distancia entre uma célula e outra; o espacamento dendritico mede o espaco entre dois ramos
adjacentes, sendo primario, A;, secundario, A, e terciario, A3, dependendo da ordem do ramo
dendritico; e o espacamento eutético, Ag, € a distdncia entre duas fases iguais dentro do
eutético.

Em estudos de regime permanente utilizando dispositivo tipo Bridgman, o parametro
G (ou v) é fixo e aplicam-se diferentes v (ou G) em inumeros experimentos de solidificacao
direcional, possibilitando acompanhar o efeito isolado de um Unico parametro térmico. Nesses
estudos (Kaygisiz e Marasl, 2017; Giindiiz e Cadirli, 2002; Zhuang et al., 2001), a correlagéo
encontrada entre o espacamento e os parametros térmicos obedece uma funcdo poténcia
(Equacdo 2.2), expressando que o aumento de v ou G implica em uma reducdo do
espacamento, denotando o refino da microestrutura. Na equacdo 2.2, a € o coeficiente, b o
expoente e A 0 espagamento.

A=ax*(v,T,G)™P (Equacio 2.2)
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Ja em trabalhos com solidificacio direcional em regime transiente — v e T sdo
independentes e variam livremente com o tempo — 0 mesmo tipo de correlacao foi encontrado,
porém, o expoente era fixo e dependente do tipo de espacamento. A tabela 2.1 indica o
expoente utilizado para cada espacamento em relagdo a T e v. Jackson e Hunt (Jackson e
Hunt, 1966) partiram de ligas eutéticas para estabelecer um modelo teérico, englobando o tipo
de morfologia (lamelar ou fibroso) e a organizacdo das fases (regular ou irregular) do eutético,

e a velocidade de solidificagdo. Obtiveram g oc v

, Inicialmente valido para regime
permanente, mas estudos recentes ja demonstraram que também é apropriado para
solidificacdo em regime transiente (Silva et al., 2020a; Kakitani et al., 2019b; Kakitani et al.,

2018; Reyes et al., 2017; Araujo et al., 2011).

Tabela 2.1. Relacéo entre os expoentes utilizados e o tipo de espacamento (Kakitani et al.,
2019a; Brito et al., 2015a; Rosa et al., 2006; Peres et al., 2004; Rocha et al., 2003).

Espacamento Expoente da correlagao
medido Para T Parav
Aceh 0,55 1,10

A2 1/3 2/3
A3 0,55 0u 0,25 1,10 ou 0,50

Existem modelos tedricos que procuram prever 0s espacamentos celulares e
dendriticos empregando apenas um Unico parametro térmico ou uma combinacdo deles, e em
alguns casos, incluindo também as propriedades fisicas da liga. Perante a complexidade do
crescimento da microestrutura, que envolve transferéncia de calor e massa, energia de
superficie na interface solido/liquido, difusdo e tipo de morfologia, os modelos sdo baseados
apenas em ligas binarias.

Okamoto e Kishitake (Okamoto e Kishitake, 1975) e Bouchardy e Kirkaldy

050 enquanto que Hunt (Hunt, 1979),

(Bouchardy e Kirkaldy, 1997) propuseram que Ay o< T
Kurz e Fisher (Kurz e Fisher, 1981) e Trivedi (Trivedi, 1984) elaboraram um modelo Unico
para Ac e A1, onde estes espagamentos sdo correlacionados com a relagdo G2 * v Os
modelos tedricos citados sdo validos apenas para regime permanente, porém, Hunt e Lu (Hunt
e Lu, 1993) elaboraram equacdes que também podem ser aplicadas em regime transiente de

extracao de calor. Nesse modelo, A¢c é funcdo de v, e A; é correlacionado com G e v.
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No caso de A, Trivedi e Soomboonsuk (Trivedi e Soomboonsuk, 1984)
desenvolveram um modelo, restrito ao regime permanente, em que O espacamento é
proporcional a v, J4 Bouchard e Kirkaldy (Bouchard e Kirkaldy, 1997), optaram por
relaciona-lo com v*??, criando um Gnico modelo teérico para ambos os regimes. Para Feurer
(Feurer, 1977), Mortensen (Mortensen, 1991) e Kurz e Fisher (Kurz e Fisher, 1998), outro
pardmetro € mais apropriado: o tempo local de solidificacdo, ts;, para uma dada posicgéo, é o
tempo transcorrido para atingir a temperatura solidus, partindo da temperatura liquidus.
Assim, A, seria proporcional a téf. Para Az, por ser menos estudado, a literatura ndo reportou
modelos tedricos, mas Grugel (Grugel, 1993) estabeleceu uma correlagdo experimental,
seguindo A5 o tg/ .

Empregando os modelos tedricos em ligas de Al solidificadas direcionalmente em
regime transiente (Brito et al., 2015a; Spinelli et al., 2011; Canté et al., 2008; Cruz et al.,
2008; Goulart et al., 2006; Peres et al., 2004; Rocha et al, 2003; Quaresma et al., 2000),
observou-se que os modelos de Hunt-Lu, Bouchard-Kirkaldy, Kurz-Fisher e Bamberger, no
geral, superestimam o espagamento dendritico; 0 modelo de Hunt, usualmente, subestima A;;
e nos demais modelos ndo ha um consenso. A falta de um modelo satisfatorio para descrever a
evolucdo celular e dendritica, em relacdo aos parametros de solidificacdo, comprova a
relevancia das correlagdes empiricas.

Apesar da auséncia de modelos tedricos para correlacionar as propriedades mecénicas
com 0s parametros térmicos e microestrutura, diversos estudos se basearam na classica
equacdo de Hall-Petch (Cordero et al., 2016), na qual a resisténcia mecanica do material
obedece a uma equacdo linear, com o tamanho de grdo como variavel. Na adaptacdo, a
resisténcia mecéanica, o, segue a Equacdo 2.3, onde A é 0 espagamento microestrutural,
substituto do tamanho de grdo, e A e B sdo constantes dependentes do material. O uso da
equacdo de Hall-Petch tem sido adequado para descrever a dureza (Ribeiro et al., 2020; Silva
et al.,, 2020b; Kakitani et al, 2019a; Kaygisiz ¢ , Marash, 2017; Spinelli et al., 2014),
resisténcia a tracdo (Cruz et al., 2020; Kakitani et al., 2020; Bayram e Marasli, 2018; Brito et
al., 2016; Muiioz-Morris et al., 2005) e resisténcia ao desgaste (Ache et al., 2020; Alfaia et
al., 2020; Reyes et al., 2019; Freita et al., 2014) em ligas de Al, Sn e Bi. Apesar da resisténcia
a corrosdo também ser sensivel a microestrutura, € usual comparar microestruturas com graus
de refino muito diferentes, em vez de estimar uma correlagdo matemaética em relagdo ao

espacamento microestrutural.

c=A+B*)\ (Equacdo 2.3)
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2.2 Brasagem
2.2.1 Definicdo e distincdo com outros processos (soldering e welding)

Apesar dos avancos da manufatura aditiva, a unido de pecas e componentes ainda é
um processo essencial para diversas industrias, ja que oferece vantagens econdmicas e de
projeto, e existem inimeras formas de realizar a unido. Empregada, principalmente, na unido
de materiais metalicos, a soldagem é uma técnica utilizada de forma extensiva, contudo, a
aplicacdo em Al e suas ligas enfrenta empecilhos, sendo um grande desafio de Engenharia
contorna-los. S&o trés problemas principais, que envolvem propriedades fisicas e quimicas do
Al:

0] Coeficiente de expansdo térmica e condutividade térmica sdo altos (acima de
20*10° K™ e 65 W/mK, respectivamente (Arenas et al., 2004; Eskin et al., 2004)),
levando a distor¢do da peca e acimulo de tenséo pelo ciclo térmico da soldagem
(Weman, 2012; Lakshminarayanan et al., 2009);

(i)  Tendéncia a formacdo de 6xido na superficie, comprometendo a qualidade e a
confiabilidade da junta (Zhu et al., 2017a);

(iii)  E afinidade com o hidrogénio, fazendo com o gés fique aprisionado na forma de
bolha apds a solidificacdo e resultando na formagdo de porosidade. Em

consequéncia, a probabilidade de falhas aumenta (Han et al., 2020).

Ligas das séries 2xxx e 7xxx (baseadas nos sistemas Al-Cu e Al-Zn-Mg-(Cu),
respectivamente) sdo consideradas ndo soldaveis, devido a propensdo de formar trincas a
quente (Wang et al., 2020; Holzer et al., 2016), sendo as demais séries menos problematicas.
Com o uso difundido e crescente de ligas de Al na inddstria automobilistica, a procura de
processos alternativos a soldagem convencional se torna uma questdo relevante. A solucao
pode aumentar o uso de ligas de Al, implicando na reducéo de custos, e veiculos mais leves e
com maior autonomia. Em um carro, dentre as pecas de Al que precisam ser unidas, vale citar
componentes da porta e capd, chassi e trocadores de calor do sistema de refrigeracgéo.

Em contrapartida a soldagem convencional, a brasagem (brazing) € um processo mais
vidvel em ligas de Al, pois, definindo-a, € um processo térmico de unido permanente entre
dois materiais similares ou ndo, por meio da fusdo de um metal de adicdo (filler), sem que os
metais bases atinjam a temperatura solidus durante o processo. O metal de adicdo deve

possuir temperatura liquidus inferior a temperatura solidus dos metais bases e a brasagem em



35

aluminio ocorre entre 450 e 600 °C (Luo et al., 2014; American Welding Society, 2007).
Assim, por conta da menor temperatura de trabalho, problemas encontrados na soldagem de
Al sdo minimizados na brasagem.

Antes de diferenciar a brasagem da soldagem (Figura 2.10), é importante ressaltar que
a soldagem se distingue por dois processos: welding e soldering, sendo esta Ultima também
conhecida por soldagem branda. A brasagem e soldering utilizam um metal de adi¢do para a
unido, mas se diferenciam pela temperatura de trabalho. E considerado soldering processos
em que a temperatura de trabalho é inferior a 450 °C. No caso de welding, os metais bases
chegam a fusdo, com ou sem presenca de metal de adigdo (American Welding Society, 2007;
Schwartz, 2003).

Brasagem

Apenas o Temperatura
metal de adicdo <450°C >450°C de teabalho

¢ fundido

Soldering
— Soldagem
Metal base [ j
¢ fundido L— Welding

Figura 2.10. Diferencas entre brasagem e soldagem (welding e soldering).

A brasagem pode ser empregada em varias configuragdes de juntas: de topo,
sobreposta, em T, em L e dentre outras, conforme a Figura 2.11. Uma derivagdo da junta
sobreposta, muito comum, ¢ a configuracdo “sanduiche”, onde o substrato ¢ posicionado entre
dois metais de adicdo (Figura 2.11e). Como a unido é proveniente da fusdo do metal de
adicdo, a molhabilidade e efeito de capilaridade entre o metal de adigdo e os metais bases séo
aspectos importantes.

Enquanto a molhabilidade é a capacidade de um liquido de se manter em contato com
uma superficie, a capilaridade envolve quando um liquido sobe ou desce em tubos finos, sem
o0 auxilio de uma forca externa ou em oposicao a esta forca. Como a folga entre as juntas é
estreita, se comportando como paredes de um tubo fino, quanto maior for a molhabilidade
entre 0 metal de adicdo e os metais bases, melhor serd o preenchimento da junta pelo efeito da

capilaridade.
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I Is

(2) (b) (c)
+ Metal base
i
. Metal de adi¢do
(d) (e) .

Figura 2.11. Tipos de juntas utilizadas na brasagem: a) de topo, b) sobreposta, ¢) em T, d) em

L e e) “sanduiche”.

As vantagens da brasagem sdo boa produtividade com baixo custo, distorcdo minima
dos componentes, capacidade de unir pecas de materiais e espessuras diferentes, e
possibilidade de unir pecas com grande area superficial (Nelson et al., 2014; American
Welding Society, 2007). Por outro lado, menor resisténcia mecanica da junta, condi¢bes de

alta temperatura (acima de 350 °C) e folga da junta larga sdo as limitacdes da brasagem.

2.2.2 Tipos de brasagem e relagdo com solidificacéo

Os tipos de brasagem podem ser classificados de acordo com a fonte de calor utilizada
para fundir o metal de adicdo, e dentro de cada tipo, existem especificagfes quanto ao
combustivel utilizado, uso de fluxo, controle da atmosfera e o formato do metal de adi¢cdo. Em
brasagem, a principal razdo para o uso de fluxo é evitar oxidacdo excessiva, sendo que 0s
oxidos no Al interferem na fusdo no metal de adicdo e comprometem o comportamento
mecanico da regido da junta. Outra funcdo do fluxo é ajudar na dissolucdo e remocdo de
substancias prejudiciais a brasagem (Schwartz, 2003).

De baixo custo, a brasagem por tocha usa uma fonte de gas — gas natural, acetileno,

propano etc. — misturada com oxigénio ou ar para produzir uma chama e fundir o metal de
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adicdo (Schwartz, 2003). Pode ser automatizada e € comumente utilizada para uniées em
tubulacBes. Apesar de maior custo, a brasagem por inducdo possui uma boa produtividade,
utilizando bobinas elétricas para o aquecimento. A brasagem por inducdo tem limitacdo
espacial, pois as bobinas sdo projetadas para geometrias especificas, sendo de dificil
adaptacéo para configuracfes ndo usuais (American Welding Society, 2007).

A brasagem em forno é o processo mais utilizado para ligas de Al, consistindo em
executar a montagem do metal adicdo nos metais bases e levar o conjunto para um forno
(Schwartz, 2003). O forno pode ser aquecido por resisténcias elétricas ou gas, e o controle da
atmosfera interna ditara aspectos da corrosdo: sob atmosfera inerte ou vacuo, a oxidacao €
minimizada, e caso ndo haja atmosfera controlada, emprega-se fluxo. O rapido aquecimento e
a producdo em linha tornam este tipo de brasagem um dos mais eficientes.

Outro tipo que também aquece todo o conjunto é a brasagem por imersdo (American
Welding Society, 2007), onde a peca é mergulhada em um banho quimico, de sal ou fluxo,
cuja temperatura é suficiente para fundir o metal de adi¢do. Para alguns casos especificos,
como componentes pequenos, o banho pode ser o proprio metal de adicao liquido.

Como a brasagem envolve a unido com folgas inferiores a 0,7 mm, a brasagem a laser
€ uma excelente op¢do, ja que produz uma fonte de aquecimento localizada, tem maior
precisdo e velocidade de processamento, menor distor¢cdo dos componentes e confere melhor
acabamento (Xia et al., 2019; Mittelstadt et al., 2016; Chen et al., 2010). Entretanto, o custo
inicial elevado devido ao equipamento impede uma maior difusdo da brasagem a laser nas
industrias.

Dentre os tipos de brasagem citados, boa parte utiliza o0 metal de adi¢cdo na forma de
fio, placa, fita ou pasta, e no caso da brasagem a laser, h4 opc¢éo de se usar na forma de pé.
Antes da brasagem, os metais base e o metal de adi¢cdo podem ser unidos através de processos
de conformacdo (p.e., laminacéo), formando um conjunto com nenhuma folga entre eles. Essa
unido mecénica é mais comum quando os componentes sdo placas, formando uma montagem
do tipo “sanduiche”.

Apo6s a montagem do conjunto, a brasagem é dividida em um ciclo térmico (Figura
2.12) de trés etapas: (i) aguecimento até a temperatura de brasagem; (ii) manutencdo da
temperatura de brasagem por um tempo pré-estabelecido; (iii) e resfriamento do conjunto
(Afshar et al., 2012). Durante a segunda etapa, o metal de adi¢do se torna liquido e se espalha
sobre a superficie dos metais bases. E na etapa subsequente, o resfriamento, além de

promover a unido permanente do conjunto, também possui o papel de evitar uma difuséo
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excessiva dos elementos de liga do metal de adicdo para o metal base, e controlar a

microestrutura na junta (Sekulic et al., 2005).

Temperatura

A

Temperatura (i1)
de brasagem

Tempo

Tempo de brasagem

¢ »'
< >

Figura 2.12. Ciclo térmico da brasagem: (i) aguecimento, (ii) manutengdo da temperatura de

brasagem e (iii) resfriamento.

Dessa maneira, compreender a solidificacdo do metal de adi¢do, sabendo o efeito dos
parametros térmicos na microestrutura, auxilia na obtencdo da qualidade e propriedades
desejadas. Enquanto que o resfriamento muito lento pode ser inadequado, um rapido
resfriamento pode conferir alta resisténcia mecanica, todavia, a junta pode se tornar fragil e a
rapida contracdo pode induzir acimulo de tensdo. No trabalho de Dai e outros (Dai et al.,
2013a), estudou-se o efeito do resfriamento sobre o comportamento mecénico de juntas
brasadas, constatando que a peca resfriada a &gua possuia maior dureza e resisténcia a tracdo
do que a peca resfriada a ar. Shutov e outros (Shutov et al., 2020) verificaram que a
temperatura de brasagem e a taxa de resfriamento sdo os principais fatores para o controle da
microestrutura, e T deve ser igual ou maior que 20 °C/min para promover uma microestrutura

com propriedades mecanicas adequadas.

2.3 Materiais para brasagem: Metal de adicao (filler)
2.3.1 Ligas comerciais: Al-Si

A escolha do tipo de brasagem é guiada mais por fatores de processamento, como a
configuracdo da junta, geometria dos componentes, quantidade a ser feita, controle da

corrosdo, custo e entre outros, cabendo a etapa de resfriamento na brasagem o controle da
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microestrutura na regido da junta. E como mencionado na sec¢do 2.1.4, a taxa de resfriamento
¢ um dos componentes do trinbmio parametros térmicos — microestrutura — propriedades,
ditando a formacdo da microestrutura na junta.

Na brasagem, o segundo componente advém do metal de adicédo, ou filler, responsavel
pela unido entre os metais bases, e a boa interagdo entre eles definird parte das propriedades
mecanicas. Em adicdo, no caso da brasagem em ligas de Al, o metal de adigdo deve possuir
temperatura liquidus inferior a 590 °C (Yuan, et al., 2021; Chang et al., 2009), pois acima
desse valor ja ultrapassa a temperatura solidus de ligas comerciais. Para referéncia, as ligas
mais comumente utilizadas como metais bases séo a AA6061 e AA6063, cujas temperaturas
solidus, Ts, sé0 592 °C e 615 °C (Luo et al., 2014), respectivamente.

Para Al e suas ligas, os metais de adicdo comerciais mais utilizados sdo ligas do
sistema Al-Si, da série 4xxx ou, pela classificacdo da American Welding Society, BAISi, com
concentracdo de silicio entre 7 e 14% (American Welding Society, 2007; Schwartz, 2003). A
preferéncia por ligas Al-Si é motivada pela boa fluidez, temperatura de fusdo moderada e
baixo coeficiente de expansdo térmica (Ma et al., 2017; Wang et al., 2017a; Liu et al., 2014),
requisitos fundamentais para um bom metal de adi¢do. Lembrando que na brasagem, o metal
de adicéo deve possuir temperatura liquidus menor que a temperatura solidus dos metais base,
e fluidez suficiente para garantir que ndo haja lacunas na junta. A composic¢do eutética do
sistema Al-Si é em 12,6% de Si, com Tg = 577 °C (Okayasu e Takeuchi, 2015), e a Figura
2.13 ilustra o diagrama de fases Al-Si, identificando algumas composicdes e suas respectivas
temperaturas solidus e liquidus.

A combinacdo de baixa Te com quantidade razodvel de elemento de liga é incomum
em outros sistemas eutéticos (ASM International Handbook Committees, 2016), nos quais ora
a Tg € baixa, mas demanda alta concentracdo de soluto (p.ex., Al-Cu, Al-Mg e Al-Ag), ora a
concentracdo do ponto eutético é obtida com baixa concentracdo, porém a Tg € alta (p.e., Al-
Ni, Al-Mn e Al-Fe). Outro sistema com as mesmas caracteristica do Al-Si é o Al-Li, contudo,
o litio é 5 vezes mais caro que o silicio (Metalary, 2021), elevando o custo do metal de

adicdo.
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Figura 2.13. Diagrama de fases do sistema Al-Si obtido atraves do software Thermocalc,
utilizando a base TCBIN.

A microestrutura das ligas Al-Si é reconhecida pelas dendritas de a-Al, com
ramificacOes de até terceira ordem, e o Si, na regido do eutético, com morfologia de placas
irregulares/agulhas (Kakitani et al., 2019a; Peres et al., 2004). O eutético a-Al + Si é do tipo
irregular, e a alta fluidez das ligas Al-Si esta vinculada, principalmente, com a alta fracdo do
eutético (Farahany et al., 2015). Diferente do esperado, é usual observar a formacdo de
dendritas na composicdo eutética, mesmo em condicGes de baixa taxa de resfriamento e
velocidade de solidificagdo. Pela teoria da zona acoplada (Kurz, 2001), ha uma competicao

entre a precipitacdo das fases primarias e o eutético, expressa em termos de velocidade, na



41

qual a fase com maior velocidade de formacdo terd& um crescimento preferencial. Assim,
existem condigdes, ndo relacionadas com macrosegregagdo, em que a fase primaria se forma
em detrimento do eutético, mesmo em ligas com composicao eutética.

No caso do Al-Si, um sistema com a zona acoplada assimétrica, a regido de formacéo
do eutético Al-Si é deslocada para o lado hipereutético, e assim, o eutético se forma em
baixissimas velocidades de solidificacdo (v < 0,05 mm/s), ou em concentracdes levemente
maiores que a eutetica. A Figura 2.14 ilustra as microestruturas tipicas do sistema Al-Si, sobre
a zona acoplada. Em composi¢des hipereutéticas, a fase primaria € o Si, com morfologia
poligonal, envolto pelo eutético, entretanto, Reyes e outros (Reyes et al., 2016) encontraram
halos dendriticos em torno do Si, quando v > 0.5 mm/s para a liga Al-15%Si. Ao aplicar um
superaquecimento inferior a 55 °C, 0s autores constataram que um menor superagquecimento

ocasiona um baixo gradiente térmico, permitindo o desenvolvimento de halos.

Si eutético

Taxa de resfriamento
Velocidade de solidificacdo

4
<

Dendrita
de a-Al

2,6
%Si (E)

Figura 2.14. Zona acoplada do sistema Al-Si.

Também é comum precipitar cristais poligonais de Si em ligas hipoeutéticas, muito

provavelmente, devido a presenca de P como impureza, que ¢ um nucleante para o Si (Ludwig
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et al., 2013), e a facilidade do 4tomo de Si em se segregar e formar aglomerados (Wang et al.,
2012).

Em relacdo as propriedades mecéanicas, tanto a dureza quanto a resisténcia a tracdo
tendem a melhorar com o aumento de Si na liga, com o limite de resisténcia a tracdo, oy, mais
sensivel ao espacamento dendritico. Nas ligas hipoeutéticas, a dureza ndo demonstra variacao
significativa conforme o espagamento dendritico é reduzido, indicando preponderancia do
teor de Si em definir tal propriedade (Kakitani et al., 2019a; Carvalho et al., 2018; Nikaronov
etal., 2013).

Aplicando a equacgdo de Hall-Petch com oy e espacamentos dendriticos, foram obtidas
otimas correlagdes, demonstrando que o refino das dendritas aumenta a resisténcia a tragéo
(Kakitani et al., 2020; Cruz et al., 2010; Goulart et al., 2006). Sendo o Si no eutético menor e
mais numeroso do que as dendritas de a-Al, seria normal avaliar as propriedades mecanicas
guanto ao espacamento entre as agulhas de Si, Asi; Kaya e outros (Kaya et al., 2003)
solidificaram a liga eutética Al-12,6%Si em um dispositivo Bridgman, conseguindo obter
microestrutura totalmente eutética, e observaram aumento de dureza com a reducao de As;.

Como a morfologia do Si eutético favorece pontos de concentracdo de tensdo, é
recorrente a adicdo de modificadores quimicos, como Na, Sr, Sb e elementos terras raras (Guo
et al., 2017; Alkahtani et al., 2016; Uzun et al., 2011; Lu et al., 2005; Nogita et al., 2004),
almejando a mudanga de placa irregular para o Si em formato de fibra ou glébulo.
Alternativamente, a transicdo morfoldgica do Si também pode ser obtida quando v > 0,95
mm/s (Hosch e Napolitano, 2010; Hosch et al., 2009; Yilmaz e Elliott, 1989; Khan et al.,
1993).

Adotando a adicdo de modificadores ou elevando os pardmetros térmicos ou
combinando os dois, 0s ganhos na resisténcia a tracdo e dureza sdo expressivos. Hosch e
Napolitano (Hosch e Napolitano, 2010) observaram que o limite de resisténcia a tracao da liga
Al-Si eutética era de 162 MPa, quando o Si tinha morfologia de placas irregulares, e
aumentando v, para que o Si precipitasse na forma de agulhas, oy aumentou para 222 MPa.
Para Khan e colaboradores (Khan et al., 1993), a mudanca de morfologia do Si, na liga Al-Si
eutética, resultou no aumento da dureza de 45 HV para 85 HV.

Em temos de propriedade quimica, como o Si possui maior potencial de corrosédo do
que o Al, ao formarem par galvanico, o Si possuird comportamento catddico e o Al serd o
anodo, ou seja, 0 Al é corroido. Assim, em ligas Al-Si, a corrosdo ocorre preferencialmente na
regido do eutético a-Al + Si (Fleming et al., 2012 Su et al., 2002), e 0 aumento do teor de Si

nas ligas tende a piorar a resisténcia a corrosao (Mazhar et al., 2001), j& que quase todo o Si
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ird constituir o eutético. Ainda, Pech-Canul e colaboradores (Pech-Canul et al., 2014)
sugeriram que a presenca de Si diminui a espessura da camada protetora de 6xido do Al.

Diferente da resisténcia mecanica, na qual, em geral, é almejada uma microestrutura
refinada, a relagdo entre microestrutura e resisténcia a corrosdo pode seguir duas logicas: (i) o
refinamento implica em uma maior quantidade de contornos, intensificando a formagao de
pares galvanicos e reduzindo a resisténcia a corrosdo (Liu et al., 2013); (ii) ou uma
microestrutura mais grosseira possui uma maior tendéncia a corrosdo localizada, devido ao
pares galvanicos mais ativos, e em consequéncia, intensificando a corrosdo (Vida et al.,
2019).

No caso das ligas Al-Si hipoeutéticas, Osorio e colaboradores (Osério et al., 2008)
verificaram que uma microestrutura mais grosseira tinha maior resisténcia a corrosao perante
uma mais refinada, ndo obstante, Zhu e colaboradores (Zhu et al., 2017b) constataram que a
mudanca de morfologia do Si, de placas irregulares para fibras, ajudou no aumento da
resisténcia a corrosdo. Dessa forma, a auséncia de um padrdo no comportamento Corrosivo
demonstra a importancia de se estudar a resisténcia a corrosao frente a diferentes graus de

refino microestrutural.

2.3.2 Influéncia dos elementos de liga

Em um primeiro momento, o uso de ligas Al-Si como metal de adi¢cdo parece ser
muito vantajoso, contudo, dois fatores restringem o seu uso em brasagem: propriedades
mecanicas inferiores aos metais bases e temperatura eutética/liquidus muito proxima da
temperatura solidus dos metais bases. Para contornar essa problemaética, adicionam-se outros
elementos nas ligas Al-Si, buscando, ao mesmo tempo, a formagdo de intermetalicos para
reforcar a microestrutura, e a reducdo da temperatura liquidus por meio do aumento da fracao
de eutético. Os principais elementos de liga que influenciam positivamente nesses dois
quesitos sdo 0 Cu e 0 Mg.

A adicdo de Cu promove a formagdo do intermetélico Al,Cu e de solugdo solida na
matriz a-Al — detalhe que a solubilidade maxima do Cu em Al é de 5,7% (Zolotorevsky et al.,
2007) — elevando a resisténcia mecanica, e ajudando na molhabilidade e fluidez. Um teor de
3-5% é suficiente para promover um aumento substancial no comportamento mecanico, e

acima disso, ocorre precipitacao excessiva de Al,Cu, tornando o metal de adi¢cdo muito rigido
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e comprometendo a ductilidade da junta. A contribuicdo do Mg € similar, precipitando o
intermetalico Mg,Si e formando solucdo sélida (solubilidade méaxima de 17,4% no Al
(Zolotorevsky et al., 2007)). E recomendavel adicionar até 2% de Mg, ja que valores maiores
acarretam em uma grande camada superficial de 6xido (Xiao et al., 2016; Cheng et al., 2014),
dificultando sua remocdo pelo fluxo, mas caso se utilize brasagem a vacuo, teores maiores
podem ser utilizados. Para preservar algumas caracteristicas do sistema Al-Si, as ligas
comerciais com Cu e Mg mantém o teor de Si entre 7 e 13%.

Analisando-se as composicGes dos metais de adicdo comerciais BAISI mais
empregados (Tabela 2.2), nota-se que a T, é muito alta, todas em torno de 590 °C, préxima

das temperaturas solidus dos metais bases utilizados comercialmente.

Tabela 2.2. Composicao quimica, em peso, e faixa de temperatura de fusdo de metais de

adicdo comerciais, (Schwartz, 2003).

Liga %Si %Cu | %Mg %Zn | %Mn | %Fe | Ts[°C] | TL[°C]
BAISi2 | 6,8-82 0,25 - 0,20 0,10 08 577 613
BAISi3 | 93-10,7 | 3,34,7 0,15 0,20 0,15 08 521 585
BAISi 4 | 11,0-130 | 0,30 0,10 0,20 0,15 08 577 582
BAISi5 | 9,0-110 | 030 0,05 0,10 0,05 08 577 591
BAISi7 | 9,0-110 | 025 1,0-2,0 0,20 0,10 08 559 596
BAISi9 | 11,0-130 | 025 | 0,10-050 | 0,20 0,10 08 562 582

Na literatura, alguns estudos adicionam altos teores de Cu e Mg, visando potencializar
seus efeitos. Nos trabalhos de Tsao e outros (Tsao et al., 2002a) e Chuang e outros (Chuang et
al., 2000), as propriedades térmicas de varias ligas Al-Si-Cu foram determinadas, explorando
teores de Si entre 7 e 12% e de Cu entre 0 e 40%, e ao final, encontraram ligas com T abaixo
de 540 °C. Apesar do alto teor de Cu, Chang e outros (Chang et al., 2009) conseguiram
realizar brasagem em junta de topo com o metal de adicdo Al-9,6%Si-20%Cu, e apos testes
mecanicos nas juntas, obteve maiores resisténcia ao cisalhamento e dureza do que a junta
brasada com Al-12%Si.

Desenvolvendo um metal de adi¢do para brasagem a vacuo, Yang e outros (Yang et
al., 2016a) adicionaram até 4,8% Mg em ligas Al-Si, e verificaram que aumentar o teor de Mg

implica em uma melhor molhabilidade. De acordo com os autores, o vapor de Mg gerado
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durante a brasagem diminuia a tensdo superficial e viscosidade, e dessa forma, auxiliava no
espalhamento do metal de adicéo sobre a superficie.

Outras frentes de trabalho propuseram elementos ndo tradicionais em ligas de
brasagem, usando ligas Al-Si e Al-Si-Cu como base, procurando, principalmente, obter uma
liga com baixo ponto de fuséo e boas propriedades mecanicas. Adigdes de Sn ou Ni em ligas
Al-Si-Cu (Luo et al., 2014; Tsao et al., 2002b; Tsao et al., 2001; Chuang et al., 2000)
permitiram que a T ficasse abaixo de 550 °C e adquirisse um melhor desempenho mecanico.
No ensaio de tracdo de juntas de topo, as brasagens com os metais de adicdo Al-7%Si-
20%Cu-2%Sn e Al-7%Si-20%Cu-2%Sn-1%Mg alcancaram, no minimo, valores 90% acima
em relacdo as juntas brasadas com ligas Al-12%Si e Al-9,6%Si-20%Cu, enquanto que a
brasagem com a liga Al-10%Si-15%Cu-4%Ni forneceu resisténcia ao cisalhamento de até 144
MPa. Alterando a composicdo para Al-5%Si-20%Cu-2%Ni e realizando tratamento térmico
apos a brasagem, Pei e outros (Pei et al., 2020) obtiveram uma junta com resisténcia de 156,5
MPa.

Visando o aumento da resisténcia mecanica via refino microestrutural, Wang e outros
(Wang et al., 2017a) e Guo e outros (Guo et al., 2013) adicionaram pequenas quantidades de
Sr, Ti e terras raras em ligas Al-Si, obtendo fibras de Si eutético, e aumento tanto no limite de
resisténcia a tracdo quanto no alongamento. Na mesma linha, a liga Al-7%Si-20%Cu-Er foi
estudada (Shi et al., 2009), constatando que, quando a quantidade de Er era 0,5%, a
molhabilidade e dureza aumentaram, respectivamente, mais de 20 e 30%, em relacdo a liga
sem érbio. Nesse caso, 0 Er atuou na diminuicdo da tensdo superficial no metal de adicéo
liquido, e promoveu refino da microestrutura e formacao do intermetéalico AlsEr.

Sabendo que Ag e Ge proporcionam reducdo na temperatura liquidus, Fedorov e
outros (Fedorov et al., 2020) e Niu e outros (Niu et al., 2016b) elaboraram as ligas Al-
1,5%Si-19,7%Cu-39,4%Ag e Al-8,4%Si-30%Ge, respectivamente, conseguindo T, < 520 °C,
porém, o preco elevadissimo desses elementos de liga torna invidvel a comercializacdo dessas
ligas. Em 2020, o preco médio do Ag e Ge eram, respectivamente, 643 e 1000 USD/kg (US
Geological Survey, 2021). Fugindo da questdo de T e resisténcia mecanica, Edo e outros
(Edo et al., 2012) descobriram que adi¢cdes de Mn, Fe ou Ti na liga Al-7,5%Si sdo benéficos
para o controle da fluidez, melhorando a capacidade do metal de adicdo em preencher folgas.

Ainda pouco explorados na brasagem, os compdsitos com matriz de Al podem ser
fillers com 6timas propriedades. Sharma e outros (Sharma et al., 2016a; Sharma et al., 2016b)
adicionaram nanoparticulas de La,O3 e ZnO, em ligas Al-Si-Cu, e ambos 0s ceramicos

propiciaram refino da microestrutura, diminuicdo da T, aumento da molhabilidade e maior
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resisténcia a tracdo das juntas, em compara¢do com o material sem nanoparticulas. J& a adigdo
de 0,3% de SmO em ligas Al-Si-Mg (Yang et al., 2016b), apresentou um efeito favoravel
apenas quando o teor de Mg era inferior a 2%, jA que para maiores concentracdes, 0
intermetalico Mg,Si ficava concentrado nos contornos de grdo, induzindo a fratura
intergranular. Com a presenca de SmO, a junta sobreposta demonstrou uma resisténcia a
tracdo 8,8% maior, alcancando 75,8 MPa.

Apesar do desenvolvimento de novos metais de adicdo, muitos trabalhos acabam por
desconsiderar o equilibrio entre propriedades e elementos de liga, focando em poucas
propriedades. Sabe-se que a presenca de muitos elementos de liga e em elevado teor implica
em uma maior fracdo de intermetalicos, e em consequéncia, tanto a ductilidade quanto a
resisténcia a corrosdo sdo afetadas negativamente. E sdo essas duas propriedades que,
geralmente, ndo sdo abordadas. No caso da corrosdo, 0s tipos mais comuns nas pecas brasadas
sdo a galvanica, por conta do alto volume de eutético (Way et al., 2020) e a intergranular,
devido a precipitagdo de intermetalicos nos contornos de grdo do metal de adi¢do (Fleming et
al., 2012). Tanto o Cu quanto o Mg, quando em excesso, contribuem para aumentar esses dois
tipos de corrosdo (Su et al., 2002; Wang et al., 2001). Além de interferir na resisténcia a
corrosdo, um alto volume de intermetalicos bloqueia a movimentacdo das discordancias,

dificultando a conformacdo do metal de adicéo para fio, placa e folha.

2.3.3 Al-Zn e as ligas Al-Si-Zn

Conforme o diagrama de fases Al-Zn (Figura 2.15), o sistema possui um ponto
eutético no lado rico em zinco (Zn-51%Al), com Tg = 382 °C, sem previsdo de
intermetélicos, apenas a presenga de solugdes solidas a-Al e n-Zn. Ainda, h4 o ponto
eutetdide a-Al < a-Al+ n-Zn em 78%2Zn e 275 °C; existéncia da fase B, uma distorgdo da
fase a-Al, com estrutura triclinica (Sandoval-Jiménez et al., 2010; Sandoval-Jiménez et al.,
1999); e a solubilidade méxima do Zn em a-Al é de 82% (Zolotorevsky et al., 2007). Assim,
trés caracteristicas se sobressaem, sendo a tendéncia de reduzir consideravelmente a T, com o
aumento do teor de soluto; formacdo de solugédo sélida, aumentando as resisténcias mecéanica
e a corrosdo (Acer et al., 2017); e auséncia de intermetalicos. Embora este ultimo possa

justificar uma maior quantidade de Zn na liga, é preciso mais de 30% de zinco para obter T <
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600 °C, por isso, o sistema Al-Si-Zn se torna mais interessante em termos de metal de adigéo,

com o Si auxiliando na reducdo da T,.

THERMO-CALC (2021.05.08:08.29) :
DATABASE:TCBIN
P=1E5, N=1

700 | | | | | | | | 1

600

500

400

300

200

Temperatura, T [°C]

100

%Zn (em massa)

Figura 2.15. Diagrama de fases do sistema Al-Zn obtido através do software Thermocalc,
utilizando a base TCBIN.

No trabalho pioneiro de Suzuki e colaboradores (Suzuki et al., 1993), uma série de
ligas Al-Si-Zn foram analisadas, encontrando a liga eutética Al-4,2%Si-40%Zn com Tg = 535
°C, e verificando que a molhabilidade diminuia com o aumento do teor de Zn. Assim como no
sistema Al-Zn, ndo hé interacdo entre o Al, Si e Zn para formar intermetalicos, observando-se
na microestrutura o eutético irregular a-Al+Si+n-Zn. Fixando o teor de Zn em 40%, Yang e
outros (Yang et al., 2016c) variaram a concentracdo de Si entre 2 e 6%, e determinaram que a
liga Al-4%Si-40%Zn possuia a melhor molhabilidade e produzia a junta com melhor
resisténcia ao cisalhamento. Com base no estudo do Al-Si-Zn eutético, diversos pesquisadores
adicionaram um quarto ou quinto elemento as ligas Al-Si-Zn, almejando aprimorar as

propriedades.
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Conforme visto nos trabalhos citados anteriormente, o refinamento da microestrutura
por conta da adicdo de Sr ou Ti é uma boa op¢do para aumentar a resisténcia mecanica. Com a
inclusdo de 0,09% de estroncio na liga Al-6,5%Si-42%Zn eutética, ndo houve alteracdo
significativa na Ty, por outro lado, a molhabilidade melhorou em 11,6% e a resisténcia a
tracdo, tanto em junta de topo quanto sobreposta, aumentou mais de 10% (Dai et al., 2012).
Além de induzir a formagdo de fibras de Si, em vez de placas irregulares, outra contribuicéo
do Sr foi a reducdo do tamanho da fase B-AlFeSi, reconhecida pelos efeitos deletérios nas
propriedades mecanicas.

Comparando o efeito do resfriamento apds a brasagem com Al-6,5%Si-42%Zn-
0,09%Sr, Dai e outros (Dai et al., 2013a) averiguaram que o resfriamento com agua (0 mais
rapido) restringiu a formac&o da fase n-Zn, e produziu juntas com resisténcia a tracdo de 144
MPa e dureza de 140 HV. Ainda na liga eutética Al-Si-Zn, o efeito combinado da adicéo de
0,09%Sr + 0,08%Ti ocasionou o refinamento das fases a-Al e Si, produzindo uma dureza de
133,6 HV (Dai et al., 2013b).

Ainda que esses estudos de ligas Al-Si-Zn eutéticas mostrem bons resultados, na
pratica industrial, o alto teor de Zn pode fragilizar a junta e a pressao de vapor do Zn pode ser
muito intensa (Luo et al., 2014; Suzuki et al., 1993), danificando o equipamento de brasagem.
Em vista disso, alguns trabalhos conseguiram produzir ligas quaternarias dos sistemas Al-Si-
Ge-Zn e Al-Si-Cu-Zn, com T inferior a 550 °C, cujas concentra¢fes de Zn eram iguais ou
menores que 20% (Niu et al., 2016a; Niu et al., 2015; Tsao et al., 2002a). Devido a
fragilidade dos intermetélicos Al,Cu e GeSi, terras raras e Sr foram adicionados nas ligas Al-
9,6%8Si-10%Cu-10%Zn (Chang et al., 2016) e Al-9,5%Si-10%Ge-15%2Zn (Niu et al., 2017),
respectivamente, com a intencdo de refinar essas fases. No caso da liga Al-Si-Cu-Zn-Sr, a
resisténcia ao cisalhamento maxima foi de 80 MPa, enquanto que 0,7% de Sr na liga Al-Si-
Ge-Zn contribuiu para o refino do GeSi e um aumento de 10% na resisténcia da junta.

Em relacdo a resisténcia a corrosdo, Iwao e outros (lwao et al., 2009) recomendam
adicionar pelo menos 1% de Zn em ligas Al-Si, com a finalidade de reduzir a tendéncia de
corrosdo por pites e diminuir a perda de massa, preservando o metal base. Por outro lado,
Wang e outros (Wang et al., 2001) notaram a reducdo da resisténcia a corrosdo com o
aumento na quantidade de Zn em ligas Al-Si-Cu-Zn. Além disso, a presenca de Cu e a lenta
solidificacdo, propiciando a formagdo de 4 fases, podem ter provocado uma forte corroséo

galvanica.
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3 PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL

O estudo das ligas Al-Si-Zn para brasagem consistiu em verificar a influéncia dos
parametros térmicos de solidificacdo (taxa de resfriamento e velocidade de solidificagdo) no
desenvolvimento da microestrutura dessas ligas, e determinar correlagbes entre a
microestrutura e as propriedades mecénica e quimicas do material. Para compreender e
estabelecer o trindbmio pardmetros de solidificagdo - microestrutura - propriedades, o
procedimento experimental consistiu em (i) solidificacdo unidirecional ascendente; (ii)
metalografia; (iii) caracterizacdo e analise de composicao; (iv) ensaio mecénico; (v) e ensaio

de corrosdo, conforme Figura 3.1.

Preparagdo do
molde
()

Solidificacao unidirecional

Al-7%Si-10%Zn
Al-7%Si-15%Zn
Sl

Al-7%8Si1-20%Zn Célculo dos
Al-9%8Si-10%Zn parametros térmico

Solidificagdo das
ligas Al-Si-Zn

ascendente i
Separagdo dos A1-9:AS§-15:/oZn
elementos (Al, Si, Zn) Al-9%8Si-20%Zn
¥ Macroestrutura
(i) Corte das Lixamento, polimento | 7'y
Metalografia amostras e ataque quimico | v

Microestrutura
(amostras transversais e longitudinais)

| Medigdo do i | Analise por Analise por | | Analise por
espacamento microestrutural MEV-EDS DRX FRX
Ensaio de
microdureza Vickers

Polarizag@o linear

Figura 3.1. Fluxograma do procedimento experimental
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3.1 Solidificagéo unidirecional ascendente
3.1.1 Preparacgao do molde

Neste estudo, foi utilizado um molde cilindrico bipartido (Figura 3.2) de aco
inoxidavel AISI 310, com 60 mm de didmetro interno, 160 mm de altura e 7 mm de espessura
de parede. Para a insercdo dos termopares, 0 molde contém 8 orificios laterais de @1,8 mm,
dispostos em diferentes posi¢oes ao longo do molde. Com o intuito de impedir que as paredes
do molde ficassem em contato direto com o metal liquido, evitando possiveis contaminacéo e
desgaste do proprio molde, e manté-las isoladas termicamente, as paredes internas foram
revestidas com cimento refratario a base de alumina Fiberfrax® QF-180, da empresa Unifrax.

B Furos laterais
para os termopares

Figura 3.2. a) Molde cilindrico bipartido e b) base do molde.

A base do molde ndo é fixa, podendo ser de um material diferente do restante do
molde. Neste caso, a base utilizada era de aco carbono AISI 1020, com 3 mm de espessura e
acabamento superficial de 1200 mesh. Tal acabamento permite um melhor contato entre a
superficie da base e o metal liquido, e assim, melhorando a eficiéncia da extracdo de calor.
Tanto o molde bipartido quanto a base sdo acoplados por parafusos e as juntas sdo vedadas
com o cimento refratario.

O monitoramento da temperatura foi obtido com até 8 termopares tipo K (com
didmetro de 1,6 mm e de acordo com o padrdo americano ANSI C96), uma placa
condicionadora de sinais (modelo MCS 1000) e um controlador de aquisicdo (modelo ADS
1000), sendo os dois ultimos da fabricante Lynx. Uma vez que 0s termopares estavam

conectados com a placa condicionadora, visualizava-se a temperatura registrada no interior do
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molde através de um software da propria Lynx. Esse software é capaz de armazenar o
histdrico térmico, sendo que, para os experimentos de solidificacdo, a frequéncia de aquisicdo
adotada foi de 5 Hz.

3.1.2 Fuséo das ligas Al-Si-Zn

As composigdes das ligas foram escolhidas visando teores de Si abaixo da composi¢ao
eutética, para que ndo houvesse formacéo excessiva da fase Si, e temperatura liquidus inferior
a 600 °C. Assim, as ligas Al-Si-Zn foram baseadas nas ligas binarias Al-7%Si e Al-9%Si (a
composicdo das ligas é sempre dada em peso), com adi¢do de 10, 15 ou 20% de Zn para
compor as ligas ternarias. Ou seja, as ligas estudadas foram Al-(7, 9)%Si-(10, 15, 20)%Zn,
totalizando 6 composi¢es. Na Tabela 3.1 constam as composi¢des dos elementos, de pureza
comercial, utilizados na elaboracao das ligas Al-Si-Zn. Os diagramas pseudobinarios, obtidos
através do software ThermoCalc, podem ser observados na Figura 3.3, mostrando que a
temperatura liquidus de todas as ligas é abaixo de 600 °C, e em equilibrio termodinédmico, a

microestrutura final das ligas € composta pelas fases a-Al, Si e n-Zn.

Tabela 3.1. Composic¢do, em % peso, dos elementos utilizados nas ligas Al-Si-Zn.

% (em ]
Al Si Zn Fe P Ca Cu Pb Cd
peso)
Al Bal. 0,05 0,001 0,07 - - - - -
Si 0,25 Bal. - 0,49 0,009 0,31 - - -
Zn 0,0001 - Bal. | 0,0007 - - 0,0008 | 0,001 | 0,0008

Primeiramente, o Al em lingote foi fundido a 800 °C em um forno tipo mufla
(Brasimet), dentro de um cadinho de carbeto de silicio (modelo AS-8 da Morgan Advanced
Materials) recoberto com o mesmo cimento refratario empregado no molde. Quando o Al
estava totalmente liquido, Si em fragmentos (dimensdo méxima de 10 mm) foi adicionado e
homogeneizado mecanicamente. Devido a alta temperatura de fusdo do Si — 1412 °C (Gale e
Totemeier, 2004) — o metal liquido ainda voltou para o forno, a 800 °C por 1 h, para assegurar
que todo o Si fosse dissolvido. Apos esse tempo, Zn em forma esférica (diametro de 50 mm)
foi adicionado e o metal liquido foi agitado mecanicamente para homogeneiza¢do. Antes do
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vazamento da liga no molde, injetou-se argdnio por 1 minuto no metal liquido, forcando a
flotacdo de impurezas, retirando gases aprisionados e ajudando na homogeneizacgéo da liga.
Uma pequena fracdo do metal liquido foi vertida em outro cadinho, para a
determinacdo da T_ experimental em um resfriamento lento. Previamente, esse cadinho
também foi revestido com cimento refratario, aquecido até 700 °C e envolvido com uma
manta ceramica refrataria. Dessa forma, o resfriamento do metal foi lento o suficiente para
que as temperaturas de transformacdo de fases fossem observadas. Um termopar tipo K,

inserido na porcéo central do metal liquido, realizou 0 monitoramento da temperatura.

THERMO-CALC (2020.02.20:13.53) :
DATABASE:TTALS
P=1.01325E5, W(SI)=7E-2, B=1000;

(@)

THERMO-CALC (2020.02.20:13.49) :
DATABASE:TTAL5
P=1.01325E5, W(SI)=9E-2, B=1000;
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Figura 3.3. Diagramas de fases pseudobinarios a) Al-7%Si-Zn e b) Al-9%Si-Zn, obtidos no
software Thermo-Calc de simulacdo termodinamica, utilizando a base TTALS.

3.1.3 Dispositivo de solidificagio direcional e experimento de solidificagéo

Nos estudos envolvendo solidificacdo em regime permanente, ha a possiblidade de
aplicar diferentes velocidades de solidificagdo, empregando um gradiente térmico fixo, e
assim, observa-se o efeito isolado de um parametro térmico no crescimento da microestrutura.
Entretanto, devido as limitacdes dos equipamentos de solidificacdo, dadas principalmente a
velocidade de puxamento do lingote e a garantia de manutencdo do gradiente termico as
crescentes velocidades de puxamento — p.ex. forno tipo Bridgman (Bayram e Marasli, 2020;
Acer et al., 2017; Li et al., 2011; Kaya et al., 2003; Zhuang et al., 2001) — os valores de v sdo
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inferiores aqueles obtidos na industria, exigindo uma extrapolacdo dos resultados, e ao final,
podem nao ser condizentes com a realidade. Ja nos trabalhos em que ndo ha controle direto
dos parametros térmicos, usualmente, mede-se a taxa de resfriamento, a qual esta contida na
faixa praticada pela indudstria, porém, restringe-se a apenas algumas técnicas, limitando os
valores de T.

Através do experimento de solidificacdo unidirecional ascendente em regime
transiente deste trabalho, obtém-se em um tnico lingote uma ampla faixa de v e T, sendo [0,1
- 2] mm/s e [0,1 - 50] °C/s, respectivamente, os valores alcangados em trabalhos anteriores
(Carrara et al., 2021; Oliveira et al., 2020; Gouveia et al., 2019, Rodrigues et al., 2018, Costa
et al., 2015; Goulart et al., 2010; Cruz et al., 2010; Peres et al., 2004). Os pardmetros
térmicos ndo sdo pré-estabelecidos, variam livremente durante o experimento e sdo mais
dependentes das propriedades fisico-quimicas da liga, superaquecimento e material da base do
molde. Para tanto, emprega-se o dispositivo de solidificacdo direcional, um forno cilindrico
onde o molde é posicionado no centro e conta com um sistema de refrigeracdo a agua na parte
inferior, conforme a Figura 3.4. Resisténcias elétricas de Kanthal Al (FeCrAl) estdo dispostas
nas laterais (perimetro) do dispositivo, promovendo o aquecimento do molde e do metal

liquido até a temperatura desejada.

Resisténcia elétrica

Metal liquido

Molde
(AISI 310)

ONORORONONO]

ONONORONONO]

Base do molde
(AISI'1020)

_ Sistema de refrigeracdo

Figura 3.4. Dispositivo de solidificacdo direcional e montagem do experimento.



54

Assim, posicionou-se 0 molde no interior do dispositivo, e com as resisténcias ligadas,
todo o molde foi aquecido até 450 °C, levando cerca de 30 minutos para atingir essa
temperatura. Imediatamente apos a injecdo de argbnio no metal liquido, este foi vertido no
molde. Por conta da temperatura no molde e do metal liquido, toda a liga se manteve no
estado liquido, acima de 650 °C, mesmo ap0s a estabilizacdo da temperatura. Quando o
termopar mais proximo da base refrigerada acusou uma temperatura 10% acima da
temperatura liquidus (superaquecimento praticado na industria), as resisténcias foram
desligadas e acionou-se o sistema de refrigeracdo. O sistema de resfriamento foi regulado para
um fluxo de 20 L/min de &gua na parte externa da base. Como as paredes do molde estdo
isoladas com o cimento refratario e o topo recoberto com uma manta térmica, a extracdo de

calor ocorre exclusivamente através da base.

3.1.4 Célculo dos parametros térmicos

Apos a solidificacdo da liga, o lingote foi seccionado ao longo do comprimento em
duas metades. Apesar das posi¢cdes dos termopares serem determinadas pelos orificios do
molde, eventualmente, a extremidade do termopar pode ficar acima ou abaixo do orificio.
Com o corte do lingote, visualiza-se a posi¢éo real do termopar em relacéo a base refrigerada.
A partir dessa posicéo, P, de cada termopar e o respectivo registro de temperatura durante a
solidificacdo, calculam-se a taxa de resfriamento e velocidade de solidificag&o.

A evolucdo da temperatura em relacdo ao tempo compde o perfil térmico (Figura 3.5),
e na regido em torno da temperatura liquidus, os pontos experimentais podem ser
aproximados por uma funcdo de segundo grau, conforme a Equagdo 3.1, onde T(t) é a
temperatura em fungdo do tempo e t o tempo, com A, B e C sendo coeficientes determinados

pelo ajuste polinomial.
T(t) = At? + Bt + C (3.1)

Derivando T(t) em relagdo ao t, determina-se a taxa de resfriamento em relagéo ao
tempo, T (t), (Equagdo 3.2). Resolvendo a Equacio 3.1 para T(t) = T, ou seja, descobrindo o
instante em que a frente de solidificacdo atinge a T, da liga, e substituindo o valor de t
encontrado na Equacdo 3.2, obtém-se T. Ou seja, o valor de T ¢ a taxa de resfriamento na

posicdo P, quando se inicia a solidificacdo. Realizando esse procedimento para todos os perfis
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térmicos registrados pelos termopares, cria-se um conjunto relacionando T com P. A
correlacdo entre os dois pode ser expressa por uma funcdo do tipo poténcia, conforme a
Equagio 3.3, onde a é o coeficiente e b 0 expoente, permitindo estimar T em qualquer posi¢io

do lingote. O processo do calculo de T esté ilustrado na Figura 3.5.
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Figura 3.5. Célculo da taxa de resfriamento, T, por meio dos perfis térmicos.

Para determinar a velocidade de solidificacdo em relacdo a posicdo, inicia-se pelo
calculo do avanco da frente de solidificacdo em relacdo ao tempo, tomando 0os mesmos
valores utilizados para o célculo de T. A correlagdo entre P e t também pode ser descrita por
uma funcdo poténcia, conforme a Equacdo 3.4, onde P(t) é o avanco da frente de

solidificacdo, ¢ o coeficiente e d o expoente.

P(t) = ctd (3.4)
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Derivando a Equacdo 3.4 em relacdo a t, é estimada a velocidade de solidificagdo em

relacdo ao tempo, v(t), descrita pela Equacdo 3.5, e combinando essas duas equacdes,

finalmente, determina-se v (Equacéo 3.6). A Figura 3.6 ilustra as etapas para estimar v.
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Figura 3.6. Célculo da velocidade de solidificag&o, v, por meio dos perfis térmicos.

3.2 Metalografia

A metalografia seguiu a norma ASTM E3-11-2017 e foi dividida em duas etapas, uma

para a macroestrutura, verificando se houve crescimento colunar ou equiaxial dos grdos ou

algum defeito, e outro para a visualizacdo da microestrutura. Uma das metades do lingote foi

lixada com lixas d’agua de 100 até 400 mesh, seguido de ataque quimico com agua régia (3

partes de HCI para 1 parte de HNO3) para revelacdo da macroestrutura (Figura 3.7a). A outra
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metade foi seccionada em amostras longitudinais e transversais, em diversas posi¢cdes em
relacdo a base refrigerada, conforme pode ser observada na Figura 3.7b. Para essas amostras,
foi utilizada lixa de até 1200 mesh e polidas com pasta de diamante de 3, 1 e ¥ pum. A
microestrutura foi observada através de um microscopio 6ptico invertido Olympus GX41,
com fonte de luz de 100 W.

Amostras longitudinais
Amostras transversais

Figura 3.7. a) Metade do lingote utilizada para visualizacdo da macroestrutura e b) amostras

longitudinais e transversais para caracteriza¢do da microestrutura.

3.3 Caracterizacédo e analise de composigéo

A partir das imagens das microestruturas, o espagcamento dendritico primario, A4, foi
medido pelo método do tridangulo (Silva et al., 2020a; Giindiiz ¢ Cadirli, 2002), no qual se
desenha um triangulo unindo o centro de trés dendritas adjacentes entre si (Figura 3.8a), e a
média dos lados desse triangulo é A;. Para os espagamentos dendriticos secundario e terciario,
respectivamente A, e Az, adotou-se 0 método do intercepto (Silva et al., 2020a; Giindiz e

Cadirli, 2002), onde uma reta interseciona um nimero n de ramos dendriticos, e a razdo entre
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0 comprimento dessa reta e n-1 determina tais espagamentos (Figura 3.8b). Foram realizadas,
no minimo, 25 medic¢Bes de A; e 75 medicdes de A, e A3 para cada posi¢do. Associando-se 0
espacamento dendritico com 0s respectivos parametros térmicos, calculados conforme o

procedimento descrito na sec¢do 3.1.4, foram estipuladas correlagdes do tipo poténcia.

Figura 3.8. a) Método do triangulo para medicgéo de A4, onde L, L, e L3 sdo os lados do
triangulo. b) Método do intercepto para medicdo de A, e A3, onde L;j € o comprimento da reta e

n o nimero de ramos dendriticos interceptados.

A andlise de composicdo e verificagdo de segregacdo foi realizada nas amostras
transversais, em um equipamento de fluorescéncia de raios-X (FRX) da Shimadzu, modelo
XRF — 1800, com abertura de 10 mm de didmetro e varredura do espectro desde o F até U.
Para a identificagdo das fases presentes, utilizou-se um difratdmetro de raios-X da Panalytical,
modelo X’pert Pro MRD XL, com detector PIXcel, tubos de raios-X com alvo de Cu-Ka e
radiacdo com comprimento de onda igual a 1,54 A.

A Ultima etapa de caracterizacdo foi a analise em um microscopio eletrdnico de
varredura (MEV) da Zeiss, modelo EVO-MALS5, equipado com espectrometro de energia
dispersiva (EDS) Oxford-X-Max. Nas anélises de difracdo de raios-X (DRX) e MEV-EDS
foram examinadas trés amostras de cada liga, e dentre essas amostras, uma correspondia a
uma regido com alta taxa de resfriamento (T > 8,0 °C/s); outra com valores intermediérios,

onde T =1[2,9 — 4,1] °C/s; e a ultima com baixa taxa de resfriamento (T < 1,4 °C/s).
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3.4 Ensaios de microdureza Vickers

Os ensaios mecanicos de microdureza Vickers seguiram a norma ASTM E384-17.
Todas as amostras transversais foram analisadas, efetuando-se 20 indentacdes por amostra,
com o durdmetro FV-800 da Future-Tech, configurado para uma carga de 0,5 kgf e 15 s de

aplicacgéo.

3.5 Ensaios de corrosao

A resisténcia a corrosdo das ligas Al-Si-Zn foi analisada através do ensaio de
polarizagdo linear (PL), avaliando o potencial de oxidagéo. Os testes foram realizados com
um potenciostato/galvanostato PGSTAT128N, da Autolab, via software NOVA 1.10 e uma
gaiola de Faraday com a célula eletroguimica em seu interior (Figura 3.9). A célula
eletroquimica era composta por um eletrodo de Ag/AgCl — 3 M KCI, como eletrodo de
referéncia; placa de platina, como contra-eletrodo; e a amostra, como eletrodo de trabalho.
Para a conexdo entre o potenciostato e a amostra, uma chapa fina de cobre foi posicionada na
parte de baixo da amostra, conforme a Figura 3.9, mantendo aderéncia em todo o

experimento.

Platina (contraeletrodo)

Eletrodo de Ag/AgCl - 3M KCI:
(eletrodo de referéncia)

i<

Potenciostato [l

O} Ol 1] 9]
) . g © ©

Solugio salina
S - |

- Placas de
- acrilico

Orificio

E—— |
L Amostra

7- Placa de cobre

Gaiola de Faraday =~ --c-ceeeeeeeeee 2

Figura 3.9. Aparato experimental para os ensaios de espectroscopia de impedancia

eletroquimica e polarizagéo linear.
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O contato entre a amostra e a solucdo eletrolitica (0,06 M de NaCl, correspondendo a
uma concentracdo 10 vezes menor do que da agua do mar) foi obtido por meio de um orificio
circular de 8 mm de diametro, equivalente a uma &rea de 50,3 mm? e nos ensaios, foi
utilizado 70 ml de solucdo em temperatura ambiente, seguindo a norma ASTM G3-14. Optou-
se por um eletrolito mais diluido para que as peculiaridades da microestrutura fossem
perceptiveis nos ensaios de corrosdo, e caso fosse utilizada uma solugdo mais concentrada, a
corrosdo poderia ser tdo intensa que ndo haveria diferenca significativa entre as amostras
(Brito et al., 2016).

Antes da PL, o equipamento foi programado para executar uma varredura do potencial
em circuito aberto, por 15 minutos, para obter um valor de referéncia. Esse valor de referéncia
é o potencial de corrosdo, indicando o comportamento corrosivo sem interferéncia de tensao e
corrente. A diferenca de potencial entre a amostra e o eletrodo de referéncia, que é estavel,
resulta no potencial em circuito aberto. Obtendo o valor de potencial em circuito aberto, a PL
é processada entre — 250 (regido anddica) e 750 mV (regido catddica), com taxa de varredura
de 0,1667 mV/s. Variando a voltagem, obtém-se informacBGes sobre os mecanismos de
corrosdo, taxa de corrosdo e passividade do material em um eletrolito especifico.

As curvas de PL, sendo potencial E em funcdo do log da densidade de corrente i,
permitem determinar o potencial de corrosdo, Ecor, € a taxa de corrente de corrosao, icor.
Quando o potencial ndo apresenta variagdo de acordo com a mudanga da densidade de
corrente (Figura 3.10), esse valor constante representa 0 Ecor do material. Para se determinar
a icor, €mprega-se 0 método de extrapolagdo das retas de Tafel (Revie e Uhlig, 2008),
consistindo em estender a porcdo linear dos ramos anddico e catddico até o valor de Ecor,
conforme a Figura 3.10. O ponto onde as retas de Tafel se cruzam corresponde a icorr. Para

assegurar reprodutibilidade, os ensaios de PL foram feitos em triplicatas.

Potencial, E [V]

A

Ramo
anodico

o £ = Retas
e de Tafel

Densidade de
>c0rrente, log i [A/cm’]

catodico

log i('nn

Figura 3.10. Método de extrapolacdo das retas de Tafel em uma curva de polarizacao.
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4 DISCUSSAO E RESULTADOS

4.1 Ligas Al-Si-Zn
4.1.1 Solidificacdo e parametros térmicos das ligas Al-Si-Zn

O resfriamento lento (T < 0,1 °C/s), realizado antes do experimento de solidificagéo,
permite identificar as temperaturas liquidus e solidus das ligas, e em alguns casos, outras
temperaturas de transformacdo de fases. Essas temperaturas experimentais podem diferir das
informacbes fornecidas nos diagramas de fases (Figura 3.3), devido as diferencas na
composicdo, elementos residuais, precisdo do termopar, condi¢des de resfriamento, banco de
dados do Thermo-Calc e entre outros.

Na Tabela 4.1 constam os valores de T e Tsexperimentais, e na Figura 4.1 os graficos
de resfriamento lento das ligas Al-Si-Zn, demonstrando que a maxima T, registrada foi de
591 °C, na liga Al-7%Si-10%Zn, enquanto que a minima foi de 558,5°C, na liga Al-9%Si-
20%2Zn. No geral, o aumento de Zn ou Si proporcionou a redugéo tanto da T, quanto da Ts,
com excecdo da liga Al-7%Si-20%2Zn, na qual foi registrada uma Ts maior do que a da liga
Al-7%Si-15%2Zn.

Tabela 4.1. Comparacéo entre as temperaturas de transformacao informadas pelo Thermo-

Calc e obtidas experimentalmente.

Thermo-Calc Experimental
Liga T [°C] | Ts[°C] | T [°C] | Ts [°C]
Al-7%Si-10%Zn 595 564 591 559
Al-7%Si-15%2Zn 584 559 581 555
Al-7%Si-20%2Zn 571 554 578 558,5
Al-9%Si-10%2Zn 580 566 584 575
Al-9%8Si-15%2Zn 567 561 567 558
Al-9%Si-20%2Zn 560 556 558,5 553

Sendo 610 e 604 °C, respectivamente, a T, das ligas Al-7%Si e Al-9%Si (Peres et al.,
2004), nota-se o efeito da adicdo de Zn em reduzir a T, mas sua eficacia diminui conforme
seu teor aumenta. Tomando ligas com o mesmo teor de Zn, 0 aumento de Si também mostrou
sua capacidade em reduzir a T, principalmente, em altos teores de Zn, chegando a diferir em
19,5 °C entre as ligas com 20% de Zn.
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Figura 4.1. Resfriamento lento das ligas a) Al-7%Si-10%2Zn, b) Al-7%Si-15%2Zn, c) Al-7%Si-
20%2Zn, d) Al-9%Si-10%2Zn, e) Al-9%Si-15%Zn e f) Al-9%Si-20%Zn.

Com uma maior quantidade de Si, o intervalo de solidificacdo (diferenca entre T e Ts,

AT) diminuiu consideravelmente, em consequéncia da maior fragdo de eutético. Um curto

intervalo de solidificacdo tende a melhorar a fluidez e diminuir a formacéo de trincas a quente

(Cho et al., 2015). O confronto entre os dados experimentais e do Thermo-Calc (Tabela 4.1)

demonstra que ha uma ligeira diferenca em relacdo a T, ndo ultrapassando 4 °C, e uma

discrepancia maior na Tg, de até 9 °C. Para fins de brasagem, as ligas Al-7%Si-20%Zn, Al-

9%Si-15%2Zn e Al-9%Si-20%2Zn seriam as melhores opcdes, ja& que possuem T, menores que

580 °C e os intervalos de solidificacdo ndo séo amplos, beneficiando o processo de unido por

brasagem.
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Os perfis térmicos dos experimentos de solidificagdo unidirecional ascendente, com a
posicdo dos termopares em relacdo a base refrigerada, estdo ilustrados na Figura 4.2. Para 0s
termopares mais proximos da base, onde a extracdo de calor € mais intensa, 0 decaimento da
temperatura foi mais acentuado. Ja para os termopares em posi¢cdes acima de 40 mm, o
resfriamento foi mais lento, influenciado pelo metal j& solidificado, o qual proporciona maior
resisténcia térmica a extracdo de calor.
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Figura 4.2. Perfis térmicos de solidificacdo das ligas a) Al-7%Si-10%2Zn, b) Al-7%Si-15%Zn,
c) Al-7%Si-20%2Zn, d) Al-9%Si-10%2Zn, e) Al-9%Si-15%Zn e f) Al-9%Si-20%Zn.

Recalescéncias foram reportadas nos termopares mais proximos da base, com maior
intensidade nas ligas com 7% de Si, mas 0 aumento de Zn diminuiu a recalescéncia, a ponto
de torna-la imperceptivel na liga com 20% de Zn. Essas recalescéncias sdo comuns em ligas

gue contém Si, e com a presenca de outros elementos de liga, a recalescéncia tende a diminuir
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(Kakitani et al., 2020; Bertelli et al., 2015). O calor latente do eutético Al-Si é elevado e
proximo de 500 J/g (Wang et al., 2017b), assim, a recalescéncia surge quando uma grande
quantidade de calor deve ser dissipada em um tempo muito curto, caso das posicfes mais
préximas da base refrigerada. E 0 aumento no teor de um segundo soluto pode reduzir o calor
latente da liga (Wang e Davidson, 2001), atenuando a recalescéncia.

Apo6s o processamento dos dados térmicos descrito na secdo 3.1.4 (célculo dos
parametros térmicos), as taxas de resfriamento e velocidades de solidificacdo, em relacdo a
posicdo, podem ser visualizadas na Figura 4.3. Condizendo com as observagdes dos perfis

térmicos, T e v decrescem com o maior distanciamento da base refrigerada (P = 0 mm).

ol | = AL7% Si-10% Zn ol o Al9% Si-10% Zn
@ A AL7% Si-15% Zn I v A-9% Si-15% Zn
O Al-7% Si-20% Zn o *  Al-9% Si-20% Zn
= | ——T=186*P'2 - | T=326+p"%®
- R? =097 s | R?=0,99
=401 - T=326+p1% € i s T=107* P8
o 2 D30t 2
E R?=0,99 €970 R?=0,99
i A H D * p-0.86
E® -~ 11| R T'=87 %P0
o CEEE
o 204 [0) :
© o
© ©
& 104 x 10
~ [

0 T T T T T T ? 0 T T T T

0 10 20 30 40 50 60 70 0 10 20 30 40 50 60 70
Posicao, P [mm] Posicao, P [mm]
(a) (b)
3
A-7% Si-10% Zn ‘ Al-9% Si-10% Zn
v=35* P05 v=22*pos
Al-7% Si-15% Zn 5 | Al-9% Si-15% Zn
v=3,0*p0e v=2,0*po%®

24 Al-7% Si-20% Zn Al-9% Si-20% Zn

v=284*pots ——v=15*p0¥

Velocidade de solidificagao, v [mm/s]
Velocidade de solidificacao, v [mm/s]

o

T T T T T T
20 30 40 50 60 70

o
S

T T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70

Posicéo, P [mm] Posicao, P [mm]
(c) (d)

Figura 4.3. Taxa de resfriamento, T, em relagiio a posi¢do, P, das ligas a) Al-7%Si-Zn e b) Al-
9%Si-Zn. E velocidade de solidificacdo, v, em relacdo a P, das ligas c) Al-7%Si-Zn e d) Al-

9%Si-Zn. R? é o coeficiente de determinacao.
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Em relagdo a taxa de resfriamento, para as ligas Al-7%Si-10%Zn e Al-7%Si-20%Zn,
uma unica correlacdo descreveu sua evolucdo de acordo com a posicao, e sendo necessaria
outra correlacdo para a liga Al-7%Si-15%2Zn. A diferenca entre as duas correlacdes recai nas
posi¢Oes intermedidrias, entre as posicdes 10 e 40 mm, onde a liga Al-7%Si-15%Zn
apresentou um perfil de T inferior.

As ligas com 9% de Si ndo puderam ser descritas em uma Unica correlagdo, ja que até
a posicdo 10 mm, mostraram T incompativeis, apesar de que, apés 30 mm ndo exibiram
diferengas expressivas. Vale notar que as ligas Al-7%Si-15%2Zn e Al-9%Si-10%Zn possuem a
mesma correlagio para T. Como o aparato experimental permite que T e v sejam
independentes um do outro, a velocidade de solidificagdo demonstrou um comportamento
diferente da taxa de resfriamento, necessitando de uma correlacdo para cada liga Al-Si-Zn.
Comparativamente, a liga Al-7%Si-20%Zn manifestou maiores T e v, porém, nio foi

encontrada uma relacdo direta entre o teor de elementos de liga e 0s parametros térmicos.

4.1.2 Caracterizacéo das ligas Al-Si-Zn

A distribuicao de solutos (Si, Zn e Fe) ao longo dos lingotes nas ligas Al-Si-Zn pode
ser observada na Figura 4.4. Nas seis ligas, o Si apresentou uma ligeira segregacao inversa,
enquanto que 0 Zn se manteve proximo da composi¢do nominal. O teor de Fe encontrado nas
ligas é proveniente dos elementos utilizados para compor as ligas, sobretudo do Al e Si, e do
contato entre o metal liquido e a base de aco do molde.

Nas ligas com menor quantidade de Si (Figura 4.4a), a quantidade de Fe ficou em
torno de 0,4%, e nas ligas Al-9%Si-Zn, o teor de Fe aumentou para 0,6%, em média (Figura
4.4b). Como o Si utilizado para compor as ligas possuia 0,49% Fe em sua composicao
(Tabela 3.1), uma maior quantidade de Si na liga implicou em um aumento de Fe nas ligas.

Nas ligas comerciais BAISI, o teor maximo de Fe é de 0,8%.
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Figura 4.4. Distribuicdo de solutos ao longo dos lingotes nas ligas a) Al-7%Si-Zn, b) Al-
9%Si-Zn.

Na Figura 4.5, observam-se as macroestruturas das ligas Al-Si-Zn, com predominancia
de gréos colunares e auséncia de transicao colunar-equiaxial. A falta de uma regido equiaxial
pode estar relacionada com a taxa de resfriamento, por ndo atingir o valor critico para induzir
a transicdo, e com o alto teor de Zn, inibindo a formagdo dos grdos equiaxiais. Em ligas
binarias hipoeutéticas a base de Al, a transi¢do colunar-equiaxial ocorreu para T < 0,3 °C/s
(Ares e Schvezov, 2007; Canté et al., 2007; Peres et al., 2004; Siqueira et al., 2002), mas
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valores maiores j& foram relatados, como 1,3 °C/s na liga eutética Al-11%Si-5%Ni (Kakitani
et al., 2019a) e 4,8 °C/s na liga hipereutética Al-8%Ni (Carrara et al., 2021). Dentre as
amostras analisadas — até a posicdo de 70 mm — a menor taxa de resfriamento foi de 0,4 °C/s,

e mesmo no restante dos lingotes, a transi¢cdo ndo foi observada.

Dire¢o de solidificacdo >

(b) (c) (d) (e) (f)
Figura 4.5. Macroestrutura das ligas a) Al-7%Si-10%Zn, b) Al-7%Si-15%2Zn, ¢) Al-7%Si-
20%2Zn, d) Al-9%Si-10%2Zn, e) Al-9%Si-15%2Zn e f) Al-9%Si-20%Zn.

Com excecdo da liga Al-9%Si-20%2Zn, a microestrutura das ligas Al-Si-Zn ¢é
essencialmente dendritica, com matriz de o-Al e presenca de trés fases na regido
interdendritica, sendo, provavelmente, a-Al, Si e uma terceira fase na forma de placa (Figura
4.6a). Mais adiante, serd verificado que tal fase é um intermetalico do tipo AlFeSi.

O Si se manifestou, preferencialmente, com morfologia de agulhas, e de forma
pontual, formato poligonal. Conforme mostrado na Figura 4.6b, apenas na liga Al-9%Si-
10%Zn, com T =24,7 °C/s e v = 1,11 mm/s, o Si precipitou na forma de glébulos, passando
para uma transicdo entre glébulo e agulha quando os parametros térmicos diminuiram para
9,9 °C/s e 0,83 mm/s. Os valores de v corroboram com o estudo de Hosch e Napolitano
(Hosch e Napolitano, 2010), no qual a velocidade de solidificag&o critica para se obter 100%
de gldbulos é 0,95 mm/s. As demais ligas atingiram condicdes para o surgimento dos glébulos
de Si, ndo obstante, 0 Zn pode ter blogueado a formagdo dessa morfologia. Detalhe que a
transi¢do globulo-fibra s6 ocorreu na liga com proporgéo Si:Zn proxima de 1:1.
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Figura 4.6. a) Regido interdendritica na liga Al-7%Si-20%Zn e b) evolucgédo do Si na liga Al-
9%Si-10%Zn.

A evolucdo da microestrutura nas amostras transversais da liga Al-7%Si-10%Zn pode
ser vista na Figura 4.7, demonstrando o efeito dos parametros térmicos sobre o refinamento da
microestrutura. Nota-se que altos valores de T e v proporcionaram uma alta densidade de
dendritas por area, e conforme os pardmetros térmicos reduziram, toda a microestrutura se
tornou mais grosseira. Essas observac@es também sdo validas paras as ligas Al-7%Si-15%2Zn
e Al-7%Si-20%2Zn, as quais, na vista transversal, séo similares a liga Al-7%Si-10%Zn. As
dendritas nas ligas Al-7%Si-10%Zn e Al-7%Si-15%2Zn exibiram ramificacdo de até terceira

ordem, enquanto que na liga Al-7%Si-20%Zn ndo surgiram 0s ramos terciarios.
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T=1,3°C/s ; T=24,6°C/s
v=0,35 mm/s 2 v = 1,44 mm/s

Al-7%8S1-10%Zn

T=1.9°C/s T'=72°Cls
v=0,41 mm/s v=0,80 mm/s
Ramos terciarios

T=33°Css T=4,1°Cls
v=0,55 mm/s v =0,60 mm/s
Figura 4.7. Evolucéo da microestrutura da liga Al-7%Si-10%2Zn, a partir de imagens na sec¢éo

transversal de dendritas.

Com o incremento no teor de Zn, as dendritas se tornaram menos definidas e os bragos
secundarios perderam a ortogonalidade com o ramo principal. Essa mudanca é mais facil de
visualizar nas amostras longitudinais, conforme a Figura 4.8. Em ligas Al-Si hipoeutéticas
(Kakitani et al., 2020; Peres et al., 2004), as dendritas se assemelham com as encontradas na
liga Al-7%Si-10%2Zn, enquanto que em ligas Al-Zn (Acer et al., 2017; Chen et al., 2016;
Friedli et al., 2013), as dendritas podem crescer na forma tipo alga (seaweed) e 0s ramos

secundarios possuem um angulo menor que 90 °, em relagdo ao ramo primario.
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Al-7%S1-Zn

50 um

15%7Zn

T=1[8,6-12,1]°C/s

T=02,9-4,1]1°C/s

T=[1,0-1,3]°C/s

Figura 4.8. Microestrutura nas amostras visualizando dendritas na sua longitudinal das ligas
Al-7%Si-Zn.

No estudo de Oliveira e colaboradores (Oliveira et al., 2019), ha uma hipotese acerca
da relacéo entre a estrutura cristalina do elemento de liga e a morfologia da dendrita, em ligas
binéarias a base de Al com ponto eutético: elementos com estrutura cibica de face centrada
(CFC) estdo associados com o crescimento de dendritas com ramificacbes ortogonais;
elementos com estrutura hexagonal compacta (HC) ocasionam dendritas cujas ramificacfes
crescem inclinadas em relacdo ao ramo primario; e elementos com estrutura cubica de corpo
centrado (CCC) promovem a formacéo de células, em vez de dendritas. A hipbtese se baseou
em ligas hipoeutéticas dos sistemas Al-Si, Al-Ni, Al-Cu, Al-Ag, Al-Mg, Al-Zn, Al-Fe e Al-
Mn, nos quais Si é cubica do diamante (semelhante a CFC), Ni, Cu e Ag sdo CFC, Mg e Zn
sdo HC, e Fe e Mn sdo CCC (detalhe que Fe e Mn possuem alotropia, o ferro em 912 °C, de
CFC para CCC, e 0 manganés em 707 °C, de cubica simples para CCC). Essa hipotética

dependéncia entre morfologia e elemento de liga se baseia na anisotropia da energia de
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interface solido/liquido. Como o Al possui baixa anisotropia, proxima de 1% (Liu et al.,
2001), um elemento de liga com outra estrutura cristalina, cuja anisotropia € maior, consegue
facilmente perturbar o crescimento do a-Al primario, alterando sua direcdo de crescimento
(Friedli et al., 2012). Ja o Zn, possui anisotropia em torno de 30% (Friedli et al., 2013),
demonstrando seu alto potencial em modificar a morfologia das dendritas de a-Al.

Em complemento, a transigdo celular-dendritica tem sido constatada em ligas binarias
Al-Co e Al-Sn e ternarias Al-Mg-Si e Al-Mn-Ni (Oliveira et al., 2020; Silva et al., 2020a;
Oliveira et al., 2019; Brito et al., 2015b), onde a alta taxa de resfriamento ou velocidade de
solidificacdo induziu a formacao de células, e a evolugdo para dendritas se sucedeu em baixos
valores de T ou v. Nas ligas binarias citadas, o Co tem uma alotropia entre 420 ¢ 450 °C —
acima dessas temperaturas € CFC e abaixo, é HCP (Briese et al., 2020; de la Pefia O’Shea et
al., 2010) — e o Sn possui estrutura tetragonal de corpo centrado (Wang et al., 2014). Nas
ligas ternarias, os elementos de ligas possuem estruturas cristalinas distintas, sendo sugestiva
que as diferentes anisotropias estejam em conflito, levando & formag&o de estruturas atipicas.

Com isso, cabem duas observagdes: (i) a alotropia do Co ocorre abaixo da T das ligas
Al-Co, se diferenciando dos elementos que sdo sempre CFC ou HCP, e daqueles que possuem
alotropia acima da Ty; (ii) e dentre as ligas Al-Sn, a transicdo celular-dendritica s6 foi
observada para Al-9%Sn, sendo que, abaixo desse teor, as ligas eram completamente
celulares, e apenas dendritas foram observadas em teores superiores. Portanto, além da
estrutura cristalina, nota-se que ha componentes associados aos parametros térmicos e teor de
soluto no desenvolvimento da fase primaria a-Al.

Voltando as ligas Al-Zn, Acer e colaboradores (Acer et al., 2018; Acer et al., 2017)
solidificaram, em um dispositivo Bridgman, uma série de ligas Al-Zn, constatando transi¢do
celular-dendritica ao manipularem v. A transic¢do foi notada para composicdes de até 10%zZn,
e na liga Al-20%Zn foi obtida uma microestrutura inteiramente dendritica, com ramos
secundarios obliquos. Entretanto, ao contrario dos trabalhos citados, as células se formaram
em baixa velocidade de solidificacdo, iniciando-se a transi¢cdo para dendrita com o aumento
de v. Em outros estudos de solidificacdo direcional, a velocidade de solidificacdo e gradiente
térmico ndo desempenharam funcéo significativa sobre a direcdo preferencial de crescimento.
(Chen et al., 2016; Friedli et al., 2013; Gonzales e Rappaz, 2006).

Para ligas com até 10% de Zn, verificou-se que a direcdo preferencial de crescimento
das dendritas o-Al ndo se alterava, e 0s ramos secundarios cresciam ortogonais ao ramo
principal. Na liga Al-25%Zn, a direcdo preferencial se manteve, contudo, os ramos

secundarios ndo eram mais ortogonais, € em composi¢es superiores de Zn, a direcao
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preferencial se alterou e as dendritas eram tipo alga. Em suma, a influéncia do Zn sobre a fase
primaria a-Al ndo esta restrita a sua estrutura cristalina, mas também sua quantidade na liga e
0s parametros térmicos de solidificacdo. E, aparentemente, a perda de ortogonalidade dos
ramos secundarios ocorre com teores entre 10 e 25% de Zn.

Nas ligas Al-7%Si-Zn, a modificacdo das dendritas é mais perceptivel nas amostras da
liga Al-7%Si-15%Zn onde T > 1,5 °C/s, e em toda a liga Al-7%Si-20%Zn, condizendo com
os estudos citados sobre ligas Al-Zn. Dessa forma, um teor de 15% de Zn parece ser
suficiente para alterar a forma do crescimento das dendritas, sobrepondo a influéncia do Si.

A Figura 4.9 apresenta a evolucdo da microestrutura, de acordo com os parametros
térmicos, na liga Al-9%Si-10%Zn. Por conta do maior teor de Si, a fracdo de regido
interdendritica € maior do que nas ligas Al-7%Si-Zn e h4 um ligeiro aumento na quantidade

do intermetalico com morfologia de placa.

T=0,8°C/s
o4 v=0,36 mm/s

Al-9%S1-10%Zn L

T=12°C/s
v=10,42 mm/s

T=2,3°C/s 1=2,9°C/s
M v =0,52 mm/s v =0,56 mm/s
Figura 4.9. Evolugdo da microestrutura da liga Al-9%Si-10%2Zn, a partir de imagens na se¢éo

transversal de dendritas.
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Novamente, atraves das imagens longitudinais das dendritas (Figura 4.10) é possivel
detectar a influéncia do Zn sobre o crescimento dendritico. Nas ligas Al-9%Si-10%Zn e Al-
9%Si-15%2n, as ramificacdes obliquas ndo foram encontradas, contudo, as dendritas na liga
Al-9%Si-20%2Zn estavam indefinidas, a ponto de ndo ser possivel distinguir uma ramificacédo
da outra. Em adicdo, na liga com maior teor de Zn, o intermetalico atingiu um tamanho
excessivo, ultrapassando 100 um de comprimento (Figura 4.10, canto inferior direito), o que

pode ser prejudicial para as propriedades mecanicas.

Al-9%8Si1-Zn

50 um

T = [8,0 - 9,9] °C/s [Zhid- S

T=[1,2-1,3]°C/s}

Figura 4.10. Microestrutura nas amostras visualizando dendritas na sua se¢éo longitudinal das
ligas Al-9%Si-Zn.

A proporc¢édo Si:Zn pode ser um indicativo para a manutencao do angulo de 90° entre
0s ramos primario e secundario na liga Al-9%Si-15%2Zn, ja que nas ligas Al-7%Si-Zn,

quando essa proporc¢éo foi superior a 1:2, as ramificagfes ndo eram ortogonais, caso das ligas
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com 15 e 20% de Zn. A proporgéo nas ligas Al-9%Si-Zn se inicia em 1:1,1, aumentado para
1:1,7 e atingindo o maximo com 1:2,2, sendo que uma alteracdo significativa das dendritas so
foi perceptivel quando a quantidade de Zn era mais que o dobro de Si. Logo, ha indicios de
uma intensa competicao entre as anisotropias provocadas pelo Si e Zn, chegando ao ponto de
tornar as dendritas indistinguiveis.

Os espacamentos dendriticos das ligas Al-Si-Zn foram medidos e correlacionados com
0s parametros térmicos, resultando nas correlagBGes experimentais expostas nas Figuras 4.11-
13, lembrando que na liga Al-9%Si-20%Zn ndo foi possivel mensurar os espagamentos
dendriticos, e na liga Al-7%Si-20%Zn ndo houve crescimento de ramos terciarios. De um
modo geral, as ligas que conttm 7% de Si apresentaram espacamento mais grosseiro ou
equivalente as ligas com maior teor de Si.

No espacamento dendritico primario (Figura 4.11), em relacéo a taxa de resfriamento,
apenas a liga Al-7%Si-10%Zn exigiu uma correlagdo distinta das demais. J& em relacdo a
velocidade de solidificacdo, duas correlagdes foram propostas, uma para as ligas Al-7%Si-Zn

e outra para as ligas Al-9%Si-Zn.

1000
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s Al-7% Si-15% Zn

Al-7% Si-20% Zn
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v Al-9% Si-15% Zn *  Al-9% Si-10% Zn

Espagamento dendritico primario, A, [um]
Espagamento dendritico primario, &, [um]
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Figura 4.11. Espacamento dendritico primario, Ay, em relagdo 4 a) T e b) v. R? é o coeficiente

de determinacéo.

Assim como no A4, 0s espacamentos dendriticos secundario e terciario (Figuras 4.12-
13) das ligas Al-9%Si-Zn puderam ser expressos em correlacdes Unicas, indicando que o Zn
ndo afetou o refino das dendritas nessas ligas. Por outro lado, nas ligas Al-7%Si-Zn, o
aumento para 15% Zn promoveu o refino de A, e A3, em relagdo a T, mas quando o teor de Zn
alcancou 20%, o espagamento dendritico secundario se tornou mais grosseiro. Essa

caracteristica é semelhante & adicdo excessiva de modificadores, conhecida por
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supermodificacdo, na qual o modificador deixa de refinar a microestrutura, passando a torna-

la mais grosseira.

o
=}

o
!

megq - Y
*‘f“i.‘#’.; >

44

Al-9% Si- 10% Zn
A-7% Si- 15% Zn| [ =
A-9% Si- 15% zn| |
=g ts
R?=0,95

Al-7% Si- 10% Zn
Al7% Si- 20% Zn
— A, =27 T3

R? = 0,89

Espagamento dendritico secundario, i, [um]

1 10
Taxa de resfriamento, T [°C/s]

(a)

Q
S

Espagamento dendritico secundario, A, [um]

=)
1

Al-7% Si-20% Zn
A, =16*v28
R?2=0,97

s T3 SR
P

= Al-7% Si-10% Zn
Al-7% Si-15% Zn

—— 2, =12+ v

A

Al-9% Si-15% Zn
A= 10*v2°

v

o Al-9% Si-10% Zn]|

R?=0,80 R?=0,84

T

1
Velocidade de solidificagéo, v [mm/s]

(b)

Figura 4.12. Espagamento dendritico secundario, A, em relagio a c) Te d) v. R*é 0

o
=1

coeficiente de determinacéo.

.

= AL7% Si-10% Zn
—— kg =207 0

R?=0,84

7
\‘L“‘:—l*v : I
| “~‘0L_j{\_i i

(=)
!

Al-9% Si-10% Zn Y B
Al-7% Si-15% Zn
Al-9% Si-15% Zn
Ay =18*T02

R? = 0,84

Espagamento dendritico terciario, A, [um]

T
1

Taxa de resfriamento, T [°C/s]

(a)

=}
S

Espagamento dendritico terciario, A5 [um]

= Al-7% Si-10% Zn
Al-7% Si-15% Zn
——— A, =16 * v

R?=0,76

A

Al-9% Si-10% Zn -
Al-9% Si-15% Zn
-0,50

Ay=10"*V
R?=0,70

T y T T T
04 05 06 07 08

Velocidade de solidificagado, v [mm/s]

(b)

03

09

Figura 4.13. Espagamento dendritico terciario, As, em relagdo 4 e) T e f) v. R? é o coeficiente

de determinacéo.

A medicdo de A3 ndo foi realizada em todas as amostras das ligas Al-Si-Zn, ja que a

ramificacdo

terciaria ou

ndo estava totalmente desenvolvida ou

ndo apa

receu.

Inesperadamente, as amostras sem Az eram as mais proximas da base (P = 0 mm), as quais

deveriam apresentar uma maior ramificagdo, por conta dos altos valores de T e v. Pela teoria

apresentada na secdo 2.1.2 (Microestrutura), o aumento dos pardmetros térmicos de
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solidificagcdo contribui para aumentar a instabilidade na frente de solidificagdo, e assim,
favorecer a formacao de ramificacdes.

Entretanto, Zhang e colaboradores (Zhang et al., 2019) verificaram, através de um
modelo numérico por campo de fase (phase-field modeling), o crescimento de ramos
terciarios apenas quando A; era maior que 72 um. O modelo consistia na solidificagdo
direcional da liga Al-2%Si. J4 Sa e colaboradores (Sa et al., 2004), adotaram a razdo entre T e
a concentracdo de soluto, como fator paramétrico, para determinar o inicio do crescimento dos
ramos terciarios em ligas Al-Cu. Adotando o critério do A; minimo para as 4 ligas Al-Si-Zn
com presenca de As, verifica-se que ramos terciarios comecgaram a crescer quando 158 < A, <
215 um, sugerindo que um A critico estd contido nessa faixa. Ao aplicar o fator paramétrico,
ndo foi possivel encontrar um consenso, sendo que cada liga apresentou um valor diferente.

Agora, 0s espacamentos dendriticos das ligas Al-7%Si e Al-9%Si foram expressos de
acordo com as equacOes 4.1 a 4.4 (Rosa et al., 2006; Peres et al., 2004), e comparando com as
ligas Al-Si-Zn, é nitida que a adicdo de Zn aumentou A;, chegando a ultrapassar seu dobro,
mas em contrapartida, A, foi refinado entre 38 e 55%. No caso de A3, a comparacéo direta ndo
é possivel, ja que os expoentes das correlagdes empiricas sido diferentes. Em comum, para T =
1 °Cl/s, as ligas binarias Al-Si e ternarias Al-Si-Zn possuem o0 mesmo valor de A3, assim, para
T > 1 °C/s, as ligas Al-Si-Zn sdo mais grosseiras, e para T < 1 °C/s ocorre uma inversao,
fazendo com que as ligas ternarias se tornem mais refinadas, dentro dos pontos experimentais
estudados. Essa constatacdo ndo é valida para a liga Al-7%Si-10%Zn, pois esta sempre possuli

maior A3 do que a liga Al-7%Si.

A =220 * T2% (AI-7%Si e Al-9%Si) (4.1)
A2 = 26 * v23 (Al-7%Si) (4.2)
A2 = 22 * V23 (Al-9%Si) (4.3)
As = 18 * T (AI-7%Si e Al-9%Si) (4.4)

Infelizmente, ndo foram encontrados na literatura, estudos sistematicos
correlacionando o espacamento dendritico com os parametros térmicos para ligas Al-(10, 15,
20)%2Zn. Apesar disso, Osorio e colaboradores (Osorio et al., 2006) realizaram solidificacdo
direcional em regime transiente da liga Al-20%Zn, encontrando A, na faixa de 18-75 um, mas
sem mencionar 0s parametros térmicos. Visto que na liga Al-7%Si-20%2Zn, o valor minimo
de A, foi de 9,4 um e 0 maximo de 28,1 um, € valido supor que o Si auxiliou no refinamento
da liga Al-Zn.
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Inicialmente, seguindo os diagramas de fases pseudobinérios (Figura 3.3), esperava-se
que a microestrutura final das ligas Al-Si-Zn seria composta por a-Al + Si + n-Zn.
Atualizando os diagramas de fases pseudobinarios com os teores de Fe determinados pelas
analises de FRX, conforme a Figura 4.14, verifica-se que ndo ha formacdo da fase n-Zn, mas
ocorre a precipitagdo da fase pB-AlFeSi. Apesar de estar condizente com as microestruturas
observadas por microscopia oOptica, existe uma mudanca significativa nos valores de T e Ts,
ampliando o intervalo de solidificacdo. Os diagramas de fases, considerando Fe, apontam para
T. mais altas e para Ts consideravelmente mais baixas. O aumento das T esté relacionado
com uma nova regido de formacéo da fase B-AlFeSi, indicando que o aumento do teor de Zn
ndo ocasiona o desejavel efeito de reduzir a T.. Entretanto, conforme os experimentos de
resfriamento lento (Figura 4.1), as temperaturas de transformacao de fases das ligas Al-Si-Zn
estavam mais proximas dos diagramas de fases iniciais (sem a presenca de Fe).
Possivelmente, a simulagdo de ligas Al-Si-Zn-Fe no software Thermo-Calc apresentou

imprecisdes nas transformacdes de fases por conta da base de dados.

THERMO-CALC (2021.06.18:14.34) : ( = ) THERMO-CALC (2021.06.18:14.42) : (b)
DATABASE:TTAL5 DATABASE:TTAL5
P=1.01325E5, N=1, W(FE)=4E-3, W(SI)=TE-2; P=1.01325E5, N=1, W(FE)=6E-3, W(SI)=9E-2;
700 1 .l Il II 1 700 1 1 1 1 1
L ' ' . L+ pB-AlFeSi L : : : L + B-AlFeSi
1 597 °Ca 585 °C! 5 o 590 °C 598 °C
600 a2 l"58‘1 C | 600 :%Cl‘/ 1 290~ B
L3
A3 = |
N el 1 558 °C ol L R A . "
O 500 : T O 50 ' : .
[ L 1 ' ! [ [l 1 1
pr o0 A S ! & i
:::; o-Al+Si 1 1 H oAl é a-Al+Si A 1
] | ] 1
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] 1] )
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@ 0 : 10 15 20 25 30 @ 0 5 10 15 20 5 30
%Zn %Zn

Figura 4.14. Diagramas de fases pseudobinérios a) Al-7%Si-Zn-0,4%Fe e b) Al-9%Si-Zn-
0,6%Fe, obtidos no software Thermo-Calc de simulacdo termodinamica, utilizando a base
TTALS.

Empregando a microscopia eletronica de varredura, as fases que compdem a
microestrutura podem ser caracterizadas adequadamente. Os resultados obtidos, para algumas

amostras, das ligas Al-7%Si-Zn podem ser vistos na Figura 4.15. Trés fases estdo presentes
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nas trés ligas, nenhuma rica em Zn: a matriz a-Al (fase cinza), formando solugéo sélida com o
Si e 0 Zn; o Si (fase escura), com morfologia de agulha; e um intermetalico do tipo AlFeSi
(fase cinza claro), precipitado na forma de placas. A existéncia de Zn nesse intermetalico sera

discutida mais adiante.

Al Si Zn Fe
88,46 0,83 | 12,71 -
19,90 | 75,71 | 4,39 -
57,04 | 865 | 7,89 | 2642
at.%

Al Si Zn Fe
9347 | 086 | 5,67 -
21,07 | 77,01 | 1,92 -
70,10 | 10,21 [ 4,00 | 15,69

wt.%

Al Si Zn Fe
86,11 | 1,07 | 12,81 -

1,86 | 98,14 - -
5824 1 1509 | 6,34 | 20,32
71,551 040 | 28,05 -
at.%

Al Si Zn Fe
9316 | 1,12 [ 572 | -

1,94 | 98,06 - -
68,38 | 17,02 | 3,07 | 11,53
85,67 | 046 | 13,87 -

wt.%
Al Si Zn Fe
#1| 7948 | 0,76 | 19,76 -
#2] 28491 59,69 | 11,82 -
#3| 62,71 | 12,56 | 8,10 | 16,63
#4| 66,78 | 0,54 | 32,68 -
at.%
Al Si Zn Fe
#1| 89941 0,83 | 9,23 -
#2| 3141 | 6321 | 5,38 -
#3| 72,78 | 14,01 | 3,88 | 9,33
#4| 82,66 | 0,64 | 16,70 -
Figura 4.15. Analise de microscopia eletrdnica de varredura com espectroscopia por energia

dispersiva (MEV-EDS) nas ligas a) Al-7%Si-10%2Zn (amostra da posi¢do 70 mm), b) Al-
7%Si-15%2Zn (amostra da posi¢cdo 40 mm) e ¢) Al-7%Si-20%Zn (amostra da posi¢do 60 mm).
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Em temperatura ambiente, as solubilidades do Si e Zn no Al sédo inferiores a 0,1%
(Mazilkin et al., 2006; Murray e McAllister, 1984; Murray, 1983), contudo, a espectroscopia
por energia dispersiva indicou uma maior solubilidade desses elementos. Nas ligas Al-7%Si-
Zn, a maxima solucdo sélida supersaturada de Si no Al foi de 1,1%, em T > 8,6 °C/s, e a
minima de 0,7%, em T < 1,3 °C/s, enquanto que a solugo solida com o Zn foi menos sensivel
aos parametros térmicos. O aumento do teor de Zn nas ligas também resultou em um
gradativo aumento de solucdo sélida supersaturada, sendo que, em média, a quantidade de
zinco na matriz foi de 11,5, 13,0 e 17,2% nas ligas com 10, 15 e 20% de Zn, respectivamente.
Em comparacdo ao trabalho de Mazilkin e colaboradores (Mazilkin et al., 2006), ap6s fuséo
em forno de inducéo a vacuo, a solucdo sélida supersaturada nas ligas Al-10%2Zn e Al-20%Zn
continha 6 e 12% Zn, respectivamente.

A formacdo de solucdo solida supersaturada esta relacionada com as condicGes
transientes de solidificacdo, propiciando uma rapida cinética de solidificacdo e, em
consequéncia, restringindo a difusdo dos elementos de liga. Outro fator que explica a alta
solubilidade é o raio atbmico do Zn ser menor em relagdo ao Al, sendo 1,332 A do Zn e 1,432
A do Al (Sivasankaran et al., 2021). As solubilidades do Al e Zn no Si, em qualquer
temperatura, sdo praticamente nulas (Olesinski e Abbaschian, 1985; Murray e McAllister,
1984), portanto, a presenca de outros elementos na fase Si é explicada pela penetracdo do
feixe de raios-X do MEV, atingindo uma profundidade maior do que a espessura da fase, na
ordem de 2 um. Isso evidencia a morfologia de agulha do Si, que apesar de possuir um
comprimento consideravel, a espessura é reduzida.

Em diversos estudos que tentam construir diagramas de fases do sistema Al-Si-Zn-Fe
(Liu et al., 2016; Raghavan, 2011; Pan et al., 2009), nenhum intermetalico quaternério foi
encontrado, tanto em ligas a base de Al quanto de Zn. Nas ligas Al-Si-Zn-Fe (Liu et al.,
2016), a solubilidade maxima de Zn nos intermetalicos tipo AlFeSi foi de 8,8% em massa, e
tal solubilidade aumentou para 14,7% em ligas Zn-Al-Si-Fe (Pan et al., 2009). Nas ligas Al-
7%Si-Zn, a quantidade média de Zn nos intermetélicos AlFeSi foi de 8,3%, com 0 méximo de
9,0% na liga com 10%Zn e 0 minimo de 7,4% na liga com 20%Zn.

Os intermetalicos tipo AlFeSi mais comuns sdo o B-AlgFeSi, reconhecidamente
prejudicial para as propriedades mecanicas, a-Al;FesSi, e o-AlsFeSi,, podendo ser
distinguidos pela morfologia, estrutura cristalina e proporcdo atdmica de Fe e Si (Becker et
al., 2019; Gao et al., 2013; Khalifa et al., 2003). A morfologia de placas dos intermetalicos
nas ligas Al-Si-Zn se assemelha a fase B-AlgFeSi, porém, o reduzido tamanho e a proporcao

atdbmica sdo incompativeis. No quesito de tamanho, os intermetalicos sdo similares a a-
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Al FesSip, enquanto que a proporcdo atbmica € mais proxima da fase 6-AlsFeSi,. Dessa
forma, apenas com os resultados de MEV-EDS, néo é possivel determinar qual é a fase tipo
AlFeSi.

Nas ligas Al-7%Si-15%Zn e Al-7%Si-20%2Zn, em todas as amostras analisadas,
surgiram regides esbranquicadas (Figura 4.15b-c), proximas da regido interdendritica. A
quantidade de Zn apontada pela EDS nessas regifes é superior a matriz a-Al (regido cinza), e
também ndo esta diretamente relacionada com os parametros térmicos. Nas ligas com 15 e
20% de Zn, o centro dessas regifes brancas contém, em média, 26,2 e 31,3%Zn,
respectivamente, e o teor de Si € inferior ao encontrado na matriz. a-Al. Realizando uma
analise por EDS em linescan (analise em uma linha continua), nota-se que ndo ha uma
mudanca abrupta nos teores de Al e Zn, conforme a Figura 4.16, descartando a possibilidade
de ser um intermetalico. A distribuicdo de Zn na regido branca (Figura 4.16c) tende a indicar
uma microsegregacao.

s] keps
(b)
5
] H Al
O si
B Zn
1 . Fe
2 T T ! T J T T
- 0 10 20 30 “m

(c)
Figura 4.16. Analise de MEV-EDS, utilizando linescan, na liga Al-7%Si-15%2n. a) A linha
amarela é o linescan, b) distribuicdo de todos os elementos e c) intensidade separada dos

elementos Al e Zn.

Como o liquido interdendritico é a Ultima porgéo a ser solidificada, apds a formagao
do Si e do intermetalico, a rejeicdo de soluto pode ter favorecido uma solucdo saturada de Zn

no liquido acima da tolerada, porém, sem condi¢des quimicas e termodinamicas propicias
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para formar a fase n-Zn. Lembrando que, em ligas de Al, a fase n-Zn é formada a partir de
uma reacdo eutetdide (Figura 2.15). Dessa forma, conforme o liquido ia se solidificando, o Zn
era rejeitado para a por¢éo ainda liquida, criando um gradiente de composicao.

A Figura 4.17 representa os resultados de MEV-EDS nas ligas Al-9%Si-10%Zn e Al-
9%Si-15%2Zn, e a maior quantidade de Si ndo implicou em alteracdes significativas. Trés
fases estdo presentes nas ligas Al-9%Si-Zn: a-Al (fase cinza) como fase priméria e matriz, o
Si (fase escura) e o intermetalico tipo AlFeSi (fase cinza claro) compondo a regido
interdendritica. A solucdo solida supersaturada de Si em a-Al atingiu o valor maximo de 1,2%
e 0 minimo de 0,8%, e em média, a concentracdo de Zn na matriz a-Al foi de 12,0 e 13,8%
nas ligas Al-9%Si-10%Zn e Al-9%Si-15%2Zn, respectivamente. Em relacdo aos intemetalicos

AlFeSi, houve um ligeiro aumento da solubilidade de Zn, atingindo uma média de 9,1%.

Al Si Zn Fe
86,59 | 0,60 | 12,81 -
34,52 | 6128 | 4,20 -
61,72 | 12,78 | 10,69 | 14,81
at.%

Al Si Zn Fe
93,66 | 0,62 | 5,72 -
36,29 | 61,89 | 1,82 -
72,13 | 1435 | 5,16 | 836

wt.%
Al Si Zn Fe
#1| 85,65 0,90 | 13,45 -
#2| 14,90 | 80,81 | 4,29 -
#3| 5790 | 18,01 | 641 | 17,68
#4| 78,11 | 040 | 21,49 -
at.%
Al Si Zn Fe
#1] 93,08 | 094 | 598 -
#2| 15,80 | 82,32 | 1,88 -
#3| 67,03 | 20,03 | 3,06 | 9,88
#4| 8941 | 044 | 10,15 -

Figura 4.17. Anélise de MEV-EDS nas ligas a) Al-9%Si-10%Zn (amostra da posi¢cdo 50 mm)
e b) Al-9%Si-15%2Zn (amostra da posi¢cdo 50 mm).
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Na liga Al-9%Si-15%2Zn também foram encontradas regiGes brancas, com 28,9% de
Zn, em média, no centro delas. Aplicando a analise por EDS em linescan (Figura 4.18),
configurou-se 0 mesmo comportamento de microsegregacdo encontrado nas ligas Al-Si-Zn

com menores teores de Si.

1keps

(b)

B Al
& si
B Zn
B Fe

pm

Figura 4.18. Anélise de MEV-EDS, utilizando linescan, na liga Al-9%Si-15%2Zn. a) A linha
amarela € o linescan, b) distribui¢do de todos os elementos e c¢) intensidade separada dos

elementos Al e Zn.

Através de um mapeamento de EDS (mapscan), é possivel ver claramente a
distribuicdo dos elementos em toda a microestrutura. Assim, na Figura 4.19 se observa o
mapscan da liga Al-9%Si-15%, detalhando que o Fe esta restrito ao intermetalico AlSiFe; o
Si compde tanto a fase de Si e o intermetalico; o Zn esta distribuido em toda a matriz de a-Al,
com maior concentracdo nas regides brancas; e o Al s ndo esta presente na fase de Si. A
presenca do intermetélico tipo AlSiFe € indesejavel para a proposta deste estudo, por conta
dos motivos levantados na secdo 2.3. Apesar disso, 0 intermetélico e o Si possuem tamanhos e
geometrias analogos, e os efeitos deletérios dos intermetalicos tipo AlFeSi sdo, normalmente,
relacionados com o tamanho excessivo e arestas ndo arredondadas. Entretanto, na liga Al-
9%Si-20%2Zn, a fase AlFeSi apresenta as caracteristicas prejudiciais, conforme o mapscan da
Figura 4.20, onde o tamanho e concentragcdo de Fe se destacam. Por essa razéo, a liga Al-

9%Si-20%2Zn ndo se qualifica para um potencial metal de adicdo para brasagem.
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Figura 4.19. Andlise de MEV-EDS, utilizando mapscan, na liga Al-9%Si-15%2Zn.

Figura 4.20. Analise de MEV-EDS, utilizando mapscan, na liga Al-9%Si-20%2Zn.

A identificacdo das fases foi realizada por meio da difracdo de raios-X (DRX), cujos
resultados se encontram na Figura 4.21. Confirmando a analise de MEV-EDS, trés fases
foram reconhecidas nas ligas Al-Si-Zn: a-Al, Si e a-Al;FesSi,. A formacédo de a-AljxFesSis,
(ou simplesmente a-AlFeSi) geralmente esta relacionada com uma solidificacdo mais réapida,
com taxas de resfriamento acima de 1 °C/s, e presenca de Mn (Jiao et al., 2020; Becker et al.,
2019). Apesar do Zn ndo afetar diretamente na precipitacdo das fases AlFeSi (Zhang et al.,
2012), as taxas de solidificacdo obtidas nas ligas Al-Si-Zn pode ter favorecido a fase a-AlFeSi

em vez da fase B-AlFeSi.
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Figura 4.21. Resultados da difracéo de raios-X das ligas a) Al-7%Si-10%Zn, b) Al-7%Si-
15%2Zn, c) Al-7%Si-20%Zn, d) Al-9%Si-10%Zn, e e) Al-9%Si-15%2Zn. f) Diagrama
pseudobinario Al-Si-Zn, com um teor de Si fixo em 4,7% (em peso atdbmico), adaptado de

(Raghavan, 2007).

Pelos diagramas de fases (Figura 3.3), a fase n-Zn deveria se formar abaixo de 250 °C,

e entre essa temperatura e a Ts, existem apenas as fases a-Al e Si, sem liquido remanescente.

Apesar do Zn apresentar uma boa difusividade no Al solido (Cui et al., 2006; Gale e

Totemeier, 2004), maior do que Si, Cu e Mg, as condicdes de solidificacdo ndo permitiram

um tempo suficiente para que a difusdo formasse uma fase rica em Zn. E conforme debatido,
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maior parte do Zn se manteve como solucdo sélida supersaturada no a-Al, formando regides
de microsegregacao entre os ramos dendriticos.

Em um diagrama pseudobinario Al-Si-Zn (Figura 4.21f), construido a partir de
calculos termodinamicos e confronto com resultados experimentais (Raghavan, 2007; Jacobs
e Spencer, 1995), o Si foi mantido em 4,7% (em peso atdmico) e 0 Zn se situou na faixa de O -
95,3%. Para o equivalente a 10%Zn em peso (linha pontilhada da Figura 4.21f), a quantidade
em peso de Si seria de 4,6% e haveria uma pequena fracdo de fase n-Zn. Aumentando para
20%2Zn em peso (linha tracejada da Figura 4.21f), o teor em peso de Si diminui para 4,3% e a
quantidade de n-Zn tende a aumentar. Esse diagrama apresenta uma quantidade de Si menor
do que das ligas Al-Si-Zn deste trabalho, contudo, a regido de formacdo de n-Zn é mais
limitada do que a apontada pelos diagramas simulados pelo ThermoCalc. Nesse sentido,
somado a alta solubilidade do Zn em a-Al, supde-se que apenas em uma solidificacdo muito

lenta, uma fase rica em Zn se formaria.

4.1.3 Microdureza das ligas Al-Si-Zn

A medicdo de dureza Vickers em juntas brasadas € um procedimento rapido e nao
destrutivo, que fornece informacGes importantes para averiguar a qualidade do material unido.
Para um melhor processamento, conhecer a variagdo da dureza conforme o refino da
microestrutura é essencial. De acordo com Campbell (Campbell, 2015), o espagamento
dendritico de maior ordem possui a maior influéncia sobre as propriedades mecéanicas. Nas
ligas Al-Si-Zn, X, é 0 espagamento de maior ordem em comum a todas as ligas e esta presente
em todas as amostras.

Logo, a varia¢do da microdureza Vickers em relagdo ao A, esta contido na Figura 4.22,
estipulando correlacdes baseadas na equacao de Hall-Petch. Para as ligas Al-7%Si-10%Zn e
Al-9%Si-15%2Zn, a microdureza ndao demonstrou ser dependente do espacamento dendritico,
mantendo um valor constante. A variagdo da microdureza nas ligas Al-7%Si-15%Zn e Al-

7%Si-20%2Zn ocorreu em uma determinada faixa de A, ™2

, e apenas na liga Al-9%Si-10%Zn o
comportamento mecanico foi totalmente sensivel ao refino da microestrutura. Entre as ligas
Al-7%Si-Zn, quando o teor de Zn acrescia em 5%, a microdureza aumentava mais de 30
HVo 5, enquanto que a liga Al-9%Si-15%Zn manifestou um aumento de 23 a 30 HVy5 em

relagdo a liga Al-9%Si-10%2Zn.
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Microdureza Vickers, HV [HV,,

Figura 4.22. Relagdo entre microdureza Vickers e 2, das ligas Al-Si-Zn. R? é o coeficiente

Excetuando as ligas Al-7%Si-10%Zn e Al-9%Si-15%2Zn, cujos perfis de dureza
também sdo invariantes em relacdo a T, é possivel estipular uma taxa de resfriamento critica
para atingir a dureza maxima de cada liga. Conforme a Figura 4.23, para as ligas Al-7%Si-
15%2Zn e Al-7%Si-20%Zn, os valores criticos de T sdo, respectivamente, 1,5 °C/s e 5,1 °C/s.
Aplicando essas taxas nas equacdes de A, (Figura 4.12), obtém-se a faixa de 15,7 — 16,6 um.

No caso da liga Al-9%Si-10%Zn, a dureza maxima so6 foi alcangada com a maior T obtida
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Figura 4.23. Relagdo entre microdureza Vickers e T das ligas Al-Si-Zn.
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De acordo com a literatura, a microdureza da liga Al-7%Si est4 na faixa de 42-49 HV
(Bayraktar e Afyon, 2020; Alemdag e Beder, 2014; Kumar et al., 2008) e da liga Al-9%Si
entre 53 e 60 HV (Carvalho et al., 2018; Cheung et al., 2008). Com a adi¢do de 10% de Zn
nas ligas binarias Al-Si ja foi possivel obter um significante aumento na microdureza, acima
de 20%, e com maiores teores de Zn, a melhora ultrapassou 100%. Adicionando,
gradativamente, uma maior quantidade de Zn na liga Al-7%Si, Alemdag e Beder (Alemdag e
Beder, 2014) constataram um crescente aumento da dureza, devido ao aumento da solucédo
solida supersaturada da fase a-Al. Logo, a melhora na microdureza das ligas Al-Si-Zn pode
ser atribuida, principalmente, a formacao de solucdo sélida supersaturada de Zn no a-Al, na
qual a saturacdo aumenta com o maior teor de Zn na liga; e em menor parte, & precipitacdo do
intermetalico a-Alj,FesSi,, cuja dureza é de 1025 HV (Song et al., 2010).

4.1.4 Resisténcia a corrosao das ligas Al-Si-Zn

Assim como a resisténcia mecanica, a resisténcia a corrosdo de um material pode ser
avaliada por meio de diversos ensaios, fornecendo diferentes propriedades sob diferentes
condigdes. No caso do ensaio de PL, aplicada nas ligas Al-Si-Zn, foram obtidos 0 Ecor € icorr
em uma solucdo eletrolitica com 0,06 M de NaCl, de duas amostras com diferentes graus de
refino microestrutural. Para as amostras com microestrutura mais refinadas, foram escolhidas
aquelas na qual T > 8,0 °C/s, e no caso da microestrutura mais grosseira, ensaiou-se as
amostras cujas taxas de resfriamento eram inferiores a 3,0 °C/s.

As curvas de polarizacdo das ligas Al-7%Si-Zn podem ser visualizadas na Figura 4.24.
Adotando o método de extrapolacdo das retas de Tafel, obtém-se que o potencial de corrosdo
ndo apresentou diferencas expressivas quanto ao nivel de refino microestrutural. Nas trés
ligas, a maior variagdo de Ecqy entre uma amostra mais refinada e outra mais grosseira foi de
apenas 0,005 V. Verificando a influéncia do teor de Zn nas ligas, observa-se que os valores de
Ecorr S80 levemente diferentes, atingindo o maior valor de -0,874 V na liga Al-7%Si-15%Zn, e
0 menor de -0,891 V na liga Al-7%Si-20%Zn.
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Figura 4.24. Curvas de polarizagéo das ligas a) Al-7%Si-10%2Zn, b) Al-7%Si-15%Zn e c) Al-
7%Si1-20%Zn.

Agora, uma maior distincdo foi encontrada para a taxa de corrente de corroséo,

variando tanto em relacdo ao refino quanto a composi¢do. Em termos de refino, as amostras

com microestrutura mais grosseira demonstram uma propensao de reduzir a icor, indicando

uma tendéncia de melhor resisténcia a corrosdo. E quanto & composi¢do, 0 aumento da

guantidade de Zn tende a reduzir a icor, cOntudo, 0s menores valores foram obtidos na liga

Al-7%Si-15%2Zn. Com base na taxa de corrente de corrosao, a resisténcia a corrosdo das ligas

segue, em ordem decrescente: Al-7%Si-15%2Zn > Al-7%Si-20%2Zn > Al-7%Si-10%Zn.

Nas ligas Al-9%Si-Zn, o comportamento corrosivo (Figura 4.25) foi semelhante, no

qual 0 Ecor ndo foi sensivel ao refino microestrutural e nem a composicdo das ligas, mas a

icorr tende a ser menor nas amostras mais grosseiras e na liga com 15% de Zn.
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Figura 4.25. Curvas de polarizagédo das ligas a) Al-9%Si-10%2Zn, b) Al-9%Si-15%Zn.

De acordo com Osorio e colaboradores (Osério et al., 2011; Osorio et al., 2008), nas
ligas Al-5%Si e Al-9%Si, a maior resisténcia a corrosdo da microestrutura grosseira esta
relacionada com os distintos tipos de crescimento das fases a-Al e Si. Uma vez que a fase a-
Al cresce de modo ndo facetado, e o Si por sua vez de modo facetado, a interface entre essas
duas fases nao é livre de tensbes. Em nivel atdmico, existe uma tensdo superficial localizada,
principalmente no lado da fase a-Al, que favorece a corrosdo do Al. E como nas amostras
refinadas a densidade de Si por area é maior, a resisténcia a corrosao tende a ser menor. Nas
ligas Al-Si-Zn, a reducdo da taxa de resfriamento apenas influenciou no refino da
microestrutura, ndo alterando as fases formadas e nem as solucdes supersaturadas de Si e Zn.
Dessa forma, o mecanismo de corrosdo das ligas Al-Si-Zn parece ser 0 mesmo das ligas Al-Si
hipoeutéticas.

Em média, o Ecor das ligas Al-Si-Zn foi de -0,879 + 0,006 V, sendo que as ligas Al-
7%Si-15%2Zn e Al-9%Si-15%Zn apresentaram as menores icqy, inferiores a 3 pA/cmz, ea
liga Al-7%Si-10%Zn obteve o pior comportamento corrosivo. Apesar da microsegregacao, o
aumento da supersaturacdo de Zn contribuiu para melhorar resisténcia a corrosao, com uma
concentragcdo Otima de 15% Zn na liga. Ainda que a liga Al-7%Si-20%Zn demonstrou
menores icor em relagdo a liga Al-7%Si-10%2Zn, a microsegregacdo mais acentuada pode ter

favorecido corrosdes localizadas, sobrepujando o efeito benéfico da supersaturacéo de Zn.
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Comparando ligas com 0s mesmos teores de Zn, ndo € possivel inferir se 0 aumento de
Si nas ligas é positivo ou negativo a corrosdo. Quando o teor de Zn é de 10%, o aumento na
guantidade de Si melhorou a resisténcia a corrosao, independente do grau de refino da
microestrutura, porém, para as ligas com 15% Zn, a liga com 9% Si possui um icor Mmenor

apenas na amostra com microestrutura mais grosseira.

4.2 Liga Al-12%Si e comparacédo com as ligas Al-Si-Zn

A liga Al-12%Si, equivalente a liga comercial BAISi4, também foi analisada pelo
mesmo procedimento experimental adotado para as ligas Al-Si-Zn. O perfil térmico da
solidificagdo esta mostrado na Figura 4.26a, onde se observa um acentuado decréscimo da
temperatura nos termopares mais proximos da base, e ao passo que se distancia da base, 0
resfriamento é mais ameno. A recalescéncia também apareceu, estando presente no termopar
posicionado em 4 mm. Na Figura 4.26b constam os perfis de taxa de resfriamento e
velocidade de solidificacdo em relacdo a posicéo, verificando-se faixas de [0,4 — 15,6] °C/s e

[0,27 — 0,95] mm/s, respectivamente.

16 - 4 Al-12% Si

\ ——T=107*pP"%
i I 1 2

\ R“=0,99
12 \\ —v=18"* P-0,46

Temperatura, T [°C]
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Velocidade de solidificacao, v [mm/s]

0 10 20 30 40 50 60 70 80
Posicéo, P [mm]

0 100 200 300 400

Tempo, t [s]

(a) (b)

Figura 4.26. a) Perfil térmico e b) parametros térmicos da liga Al-12%Si.

A macroestrutura da liga Al-12%Si pode ser vista na Figura 4.27, com algumas
microestruturas tipicas dessa liga. Verifica-se a prevaléncia de graos colunares bem definidos,

e uma microestrutura dendritica, com alta fracdo do eutético a-Al + Si. As dendritas
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desenvolveram ramificacdo de até terceira ordem, e seus espacamentos em relagdo aos

parametros térmicos estdo expostos na Figura 4.28.

Figura 4.27. Macro e microestrutura da liga Al-12%Si.

Dentre as ligas Al-Si hipoeutéticas (Kakitani et al., 2020; Peres et al., 2004), o
aumento na quantidade de Si ndo implica, necessariamente, em uma relagéo proporcional com
os espacamentos dendriticos, visto que ha apenas uma correlagio A; x T para as ligas Al-Si
com até 9%Si. Na liga Al-11%Si (Kakitani et al., 2020) as dendritas sdo mais grosseiras, na
qual o coeficiente angular da equacdo tipo poténcia é 405, e na liga A-12%Si ocorreu um
refinamento, reduzindo o coeficiente para 347 (Figura 4.28a). Entretanto, A, tende a diminuir
com o aumento de Si, fato observavel para teores de 3 a 11% de Si. Apesar do coeficiente
angular da liga Al-12%Si ser maior do que da liga Al-11%Si (11 contra 9,1), a pequena
diferenca aponta que uma Unica correlacdo poderia ser estabelecida para essas duas ligas. Para
até 11% de Si, 0 A3 € similar ao comportamento do A4, e a cinética de crescimento se tornou
mais lenta na liga Al-12%Si, ja que o expoente aumentou de -0,55 para -0,25 (Figura 4.28e).
A influéncia combinada do teor de soluto e parametros térmicos, sobre a evolu¢do do

crescimento dendritico, ainda ndo esté esclarecida na literatura e poucos estudos a abordam.
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No trabalho de Canté e colaboradores (Canté et al., 2008), os autores verificaram que
0s espacamentos dendriticos primario e secundario de ligas Al-Ni era inversamente
proporcional ao calor latente de fusdo. Adotando essa constatacdo em ligas hipoeutéticas dos
sistemas Al-Si, Al-Cu e Al-Sn (Jacomé et al., 2011; Cruz et al., 2008; Rosa et al., 2006; Peres
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et al., 2004; Rocha et al., 2003), ndo se obtém um consenso, demonstrando ser uma relagéo
circunstancial das ligas Al-Ni.

O A da liga Al-12%Si se situa entre as correlacBes experimentais das ligas Al-Si-Zn,
enquanto que os demais espacamentos dendriticos se situam mais proximos dos espagamentos
mais refinados das ligas ternarias, e em alguns casos, compartilhando a mesma correlagéo.

A variacdo da microdureza Vickers em relacdo a A2

estd exposta na Figura 4.29,
mostrando um comportamento que pode ser expresso por uma equacdo tipo Hall-Petch.
Mesmo com uma maior quantidade de Si e, consequentemente, maior fracdo de eutético a-Al
+ Si, a liga Al-12%Si foi apenas levemente superior a liga Al-9%Si (Carvalho et al., 2018).
Em comparacdo com as ligas Al-Si-Zn, a liga Al-12%Si possui uma microdureza muito
menor, justificada pela menor quantidade de elemento de liga e auséncia de outro mecanismo
de aumento de resisténcia mecéanica, além do fornecido pelo Si. No limite inferior, as ligas
ternarias Al-Si-Zn tém microdureza Vickers 19% acima da liga Al-12%Si, e no limite
superior esse aumento cresce para até 133%. Dessa forma, ressalta-se 0 mecanismo de

aumento de resisténcia por solucdo sélida supersaturada nas ligas Al-Si-Zn.
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Figura 4.29. Perfil de microdureza em relagdo a A2 da liga Al-12%Si. R® é o coeficiente de

determinacéo.

A Figura 4.30 ilustra as curvas de polarizacdo da liga Al-12%Si, indicando que o
refinamento da microestrutura promoveu uma pequena reducdo de -0,019 V no potencial de

corrosdo e uma melhora de 42,9% na taxa de corrente de corrosdo. Tomando icor COMO
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parametro, ao contrario do que foi visto e afirmado anteriormente, a amostra com
microestrutura mais grosseira exibiu menor resisténcia a corrosdo. Possivelmente, ocorreu
uma mudanca do mecanismo de corrosdo, na qual a corrosdo localizada deixe de ser
predominante, sendo substituida por uma corrosdo generalizada (configuracdo anodo/catodo).
A maior fracdo de eutético a-Al + Si, em relagdo as ligas Al-5%Si e Al-9%Si (Osoério et al.,
2011; Osorio et al., 2008), pode ser o responsavel por essa alteracdo e uma microestrutura
mais refinada diminuiu a intensidade da corrosdo do par Al/Si (anodo/catodo,

respectivamente).
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Figura 4.30. Curvas de polarizacédo da liga Al-12%Si.

Em relacédo as ligas Al-Si-Zn, a liga Al-12%Si tem um Ecq consideravelmente maior
— mais de 0,2 V acima do potencial de corrosdo médio — e a menor icor dentre as amostras
com microestrutura mais refinada. Agora, nas amostras mais grosseiras, com excecao da liga
Al-7%Si-10%2Zn, as ligas Al-Si-Zn demonstraram maior resisténcia a corrosdo do que a liga
binaria Al-Si. Assim, para uma microestrutura grosseira, em ordem decrescente, a resisténcia
a corrosao segue: Al-9%Si-15%2n > Al-7%Si-15%2Zn > Al-9%Si-10%Zn > Al-7%Si-20%Zn
> Al-12%Si > Al-7%Si-10%2Zn.

No caso da liga Al-9%Si-15%2Zn, cuja dureza ndo foi sensivel a taxa de resfriamento,
um resfriamento lento é mais adequado para se obter a vantagem da maior resisténcia a

corrosdo. Nas demais ligas Al-Si-Zn, exceto a liga Al-7%Si-10%Zn, a reducdo de T tende a
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diminuir a microdureza, por isso, deve-se realizar um balango entre a resisténcia mecéanica e

resisténcia a corrosdo para se obter um metal de adi¢do apropriado.

4.3 Selecdo de materiais

Conforme visto nas secdes 4.1 e 4.2, as ligas Al-Si-Zn apresentaram caracteristicas
termofisicas, mecanicas e corrosivas vantajosas em relacdo a liga Al-12%Si, tornando-as
promissoras como metais de adi¢do para brasagem. Por conta das peculiaridades de cada liga,
nas quais as melhores propriedades ndo sdo exclusivas de apenas uma delas, é dificil
estabelecer qual seria o material mais apropriado para substituir os metais de adicdo
comerciais. Para tanto, a selecdo da melhor liga, ou melhores ligas, serd baseada em 5
critérios: custo, temperatura, microestrutura, dureza e resisténcia a corrosdo. Cada critério esta
dividido em 3 niveis, de 1 até 3, sendo que quanto maior o nivel, melhor é a classificacéao.
Para atingir o nivel 3, a liga deve atingir quesitos especificos de cada critério, e caso nao 0s
apresente, o material é classificado em niveis mais baixos. Na avaliacdo dos critérios, as ligas
serdo comparadas entre si, com excecao do critério de custo, no qual foi adotada uma liga de

referéncia. A Tabela 4.2 lista os critérios adotados e 0s quesitos de cada nivel.

Tabela 4.2. Resumo dos critérios e niveis da selecdo de materiais.

Critério\Nivel 1 2 3
Custo
(emrelacdo a > 10% 5-10% <5%
referéncia)
T.>580°C T.>580°C T <580 °C
Temperatura e e e
AT > 20 °C AT <20 °C AT <20 °C
Heterogénea Heterogénea Homogénea
Microestrutura e ou e
dendritas grosseiras | dendritas grosseiras | dendritas refinadas
Dureza <90 HVy;5 90— 120 H Vg5 > 120 H Vg5

Resisténcia a

" < 3,00 pA/cm? 3,00 — 4,00 pA/cm? > 4,00 pA/cm?
Corrosao

Para o critério de custo, sera considerado apenas o valor dos elementos de liga que
compdem as ligas, e para comparacgdo, a referéncia serd a liga Al-12%Si. Na classificagdo dos
niveis, a regra se baseia no quanto a liga custa a mais em relacdo a liga de referéncia: (i)

quando mais que 10% sera nivel 1; (ii) entre 5 e 10% sera nivel 2; (iii) e quando menos que
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5% seré nivel 3. A tabela 4.3 mostra o custo médio, em ddélar, USD/kg, no ano de 2020, dos

principais elementos de liga que constituem os metais de adicao.

Tabela 4.3. Preco dos elementos quimicos, em dolar, durante o ano de 2020 (US Geological
Survey, 2021)

Elementos Al Si Zn Cu Mg
Custo [USD/kg] | 1,962 | 2,116 | 2,403 | 6,173 | 5,512

O preco da liga Al-12%Si é de 1,981 USD/kg, valor abaixo das ligas comerciais
BAISI, cujos custos sdo até 8,66% mais caros e ficam na faixa de 1,985 a 2,152 USD/Kg.
Apesar da grande quantidade de Zn, as ligas Al-Si-Zn custam na faixa de 2,017 a 2,061
USD/kg, representando até 4,06% a mais em relacdo a liga de referéncia, conforme a Tabela
4.4. O relativo baixo custo das ligas Al-Si-Zn pode ser atribuido ao preco do Zn, apenas
13,6% mais caro que o Si e menos da metade dos precos do Cu e Mg. No caso das ligas
BAISi, a quantidade de Cu e Mg ¢é inferior a 5%, proporcionando um leve aumento do preco
em relacdo a liga Al-12%Si. Ja as ligas Al-Si-Cu propostas na literatura (descritas na secédo
2.3.2), a quantidade minima de Cu é de 10%, fazendo com que estes materiais custem até
42,3% mais caro em relacdo a liga Al-12%Si. Em contrapartida, ligas Al-Si-Mg (também
descritas na secdo 2.3.2), com teores de Mg entre 1,8 e 4,7%, custam entre 2,046 e 2,151
USD/kg, superando em até 8,6% o prego da liga de referéncia. Dessa forma, as ligas Al-Si-Zn

também sdo economicamente vantajosas e todas recaindo no nivel 3 de custo.

Tabela 4.4. Custo das ligas Al-Si-Zn.

Liga Custo Diferenca em relagéo a liga Al-
[USD/kg] 12%Si
Al-12%Si 1,981 -

Al-7%Si-10%2Zn 2,017 1,84%
Al-7%Si-15%2Zn 2,039 2,95%
Al-7%Si-20%2Zn 2,061 4,06%
Al-9%Si-10%Zn 2,020 1,99%
Al-9%Si-15%2Zn 2,042 3,11%

No critério de temperatura, 0s quesitos sdo a temperatura liquidus e o intervalo de
solidificacdo, sendo que, para a brasagem, baixa T_ e reduzido AT sdo as melhores
caracteristicas. No entanto, ainda que a T, ndo seja tdo baixa, um curto AT contribui para
melhorar a brazeabilidade do metal de adicdo. Assim, adotando os limites de 580 °C paraa T

e 20 °C para 0 AT, a divisdo dos niveis sera:
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e Nivel 1: T, >580 °C e AT > 20 °C;

e Nivel 2: T >580°C e AT <20 °C;

e Nivel 3: T <580°Ce AT <20 °C.

Um resumo das caracteristicas térmicas das ligas Al-Si-Zn consta na tabela 4.5. Com
essa classificacdo, as ligas Al-7%Si-10%Zn e Al-7%Si-15%2Zn sdo consideradas como metais
de adicdo com T relativamente alta e amplo AT (nivel 1), enquanto que a liga Al-9%Si-
10%2Zn pertence ao nivel 2, por conta do curto AT. Com as menores T, dentre as ligas Al-Si-
Zn, as ligas Al-7%Si-20%Zn e Al-9%Si-15%Zn sdo categorizadas como nivel 3.

Tabela 4.5. Temperatura liquidus e intervalo de solidificacdo das ligas Al-Si-Zn.

Liga T, [°C] | AT [°C]
Al-7%Si-10%2Zn 591 32
Al-7%Si-15%27n 581 26
Al-7%Si-20%2Zn 578 19,5
Al-9%Si-10%2Zn 584 9
Al-9%Si-15%2Zn 567 9

Em termos de microestrutura, além da fracdo de intermetélicos, a homogeneidade
também é relevante para verificar a qualidade do metal de adicdo. Microsegregacéo,
distribuicdo irregular das fases secundarias, presenca de impurezas ndo metalicas e
descontinuidades caracterizam uma microestrutura heterogénea. Tais heterogeneidades podem
comprometer a confiabilidade do material, j& que podem resultar em locais com concentragdo
de tensdo, alta tendéncia a formacdo de pilhas galvanicas e entre outros aspectos negativos.
Ainda, uma estrutura dendritica refinada tende a promover uma melhor distribuicdo das fases
secundarias na regido interdendritica.

Nas ligas Al-Si-Zn, o Unico intermetalico é o a-AlFeSi, e apesar da diferenca nos
teores de Fe, ndo foram notadas diferencas significativas. Em termos de uniformidade, todas
as ligas Al-Si-Zn apresentaram microestrutura dendritica, com uma matriz a-Al supersaturada
e regido interdendritica formada por o-Al + Si +a-AlFeSi, sendo a microsegregacao, presente
nas ligas com 15 e 20%2Zn, a Unica irregularidade para caracterizar a heterogeneidade. Nesse
sentido, o critério de microestrutura se baseia no espacamento dendritico (grosseiro ou
refinado) e na uniformidade (homogénea ou heterogénea) do material.

Adotando a evolugdo dos 1,3 em relagdo a T (devido a maior conveniéncia em medir
a taxa de resfriamento na brasagem), na classificacdo do quesito, a liga Al-7%Si-20%Zn é
nivel 1, com A, mais grosseiro, auséncia de ramificacdo terciaria e uma microestrutura
heterogénea; o nivel 2 contém as ligas Al-7%Si-10%2Zn, Al-7%Si-15%Zn e Al-9%Si-15%Zn,
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por apresentarem A, 3 mais grosseiros ou heterogeneidade; e apenas a liga Al-9%Si-10%Zn
recai no nivel 3, com A; » 3 mais refinados e uma microestrutura homogénea.

A dureza das ligas Al-Si-Zn pode ser simplesmente dividida em 3 intervalos, ja que o
aumento da dureza estava diretamente relacionado com o teor de Zn. Assim, cada nivel do
critério de dureza compreende um intervalo:

e Nivel 1: Entre 60 e 90 HV( 5, como as ligas Al-7%Si-10%Zn e Al-9%Si-10%Zn;

e Nivel 2: Entre 90 e 120 H V5, como as ligas Al-7%Si-15%2Zn e Al-9%Si-15%Zn;

e Nivel 3: E acima de 120 H Vg5, como a liga Al-7%Si-20%Zn.

Né&o foi observada uma variacgéo significativa no potencial de corrosdo das ligas Al-Si-
Zn, cabendo a taxa de corrente de corrosdo como parametro para o quesito de resisténcia a
corrosdo. Assim, lembrando que quanto menor for icor, maior sera a resisténcia a corrosao, o
nivel 3 corresponde as ligas em que icor < 3,00 pA/cm?, independentemente do grau de refino
da microestrutura, como as ligas Al-7%Si-15%Zn e Al-9%Si-15%2Zn. Caso o material
apresente a icor dentro da faixa [3,00 - 4,00] wA/cm? seja microestrutura refinada ou
grosseira, a classificacdo é nivel 2, como as ligas Al-7%Si-20%Zn e Al-9%Si-10%Zn. Por
altimo, o nivel 1 engloba a liga Al-7%Si-10%Zn, cuja microestrutura refinada ultrapassou o
valor de 4,00 pAlcm?,

Para resumir e fornecer uma melhor percepcdo dos critérios, a classificacdo das ligas
Al-Si-Zn esta ilustrada nos mapas pentagonais da Figura 4.31, onde as linhas mais internas
correspondem ao nivel 1, e conforme vai se aproximando das linhas mais externas, o nivel
aumenta. Ou seja, o preenchimento total do pentdgono mais externo indicaria que a liga
obteve a melhor classificacdo nos cinco critérios. Nota-se que a liga Al-7%Si-10%Zn possui 0
menor preenchimento, com um pequeno destaque no critério de microestrutura, ao passo que
a liga Al-9%Si-15%2Zn é o material com maior preenchimento, ndo atingindo o nivel 3 apenas
nos critérios de microestrutura e microdureza. Nas demais ligas, cada uma se sobressai em um
critério, mas atingiram o nivel 1 em outro critério:

o Aliga Al-7%Si-15%Zn se destaca pela resisténcia a corrosao, porém, esta limitado

no critério de temperatura;

e A liga Al-7%Si-20%Zn apresentou a maior microdureza, mas a microestrutura

pode ser um fator restritivo;

e E a liga Al-9%Si-10%Zn demonstrou uma o6tima microestrutura, contudo, a

microdureza pode néo ser satisfatoria.
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Al-7%Si-10%Zn Al-7%8Si1-15%2Zn Al-7%8S1-20%Zn

A A
A: Custo

B: Temperatura

C: Microestrutura

D @ D C D: Microdureza

Al-9%Si1-10%Zn Al-9%Si-15%7Zn E: Resisténcia a corrosao
Figura 4.31. Selecdo de materiais através da distribuicdo dos critérios.

Em vista disso, a liga Al-9%Si-15%Zn é a melhor candidata para se utilizar como
metal de adicdo em brasagem, enquanto que as ligas Al-7%Si-20%Zn e Al-9%Si-10%Zn
podem ser utilizadas para casos especificos, nas quais, respectivamente, uma microestrutura
homogénea e alta dureza, sdo fatores imprescindiveis. J& o uso das ligas Al-7%Si-10%Zn e
Al-7%Si-15%2Zn esta limitado, principalmente, pela temperatura liquidus e intervalo de

solidificacao.
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5 CONCLUSOES

O estudo das seis ligas do sistema Al-Si-Zn e da liga Al-12%Si, solidificadas

unidirecionalmente em regime transiente de extracdo de calor, permitiu averiguar que:

1.

As temperaturas liquidus das ligas Al-Si-Zn foram inferiores a 595 °C, sendo
que a liga Al-9%Si-20%Zn apresentou a menor (558,5 °C);

As macroestruturas das ligas Al-(7, 9)%Si-(10, 15, 20)% revelaram gréos
colunares, com auséncia de transi¢éo colunar-equiaxial;

A andlise por fluorescéncia de raios-X indicou uma leve segregacao inversa do
Si, enquanto que o0 Zn se manteve proximo da composicdo nominal das ligas
Al-Si-Zn. Nas ligas Al-7%Si-Zn e Al-9%Si-Zn, os teores de Fe ficaram em
torno de 0,4 e 0,6%, respectivamente;

A caracterizagdo microestrutural das ligas Al-Si-Zn revelou que a fase primaria
a-Al cresceu como dendritas, com a regido interdendritica composta por Si € a-
Al FesSi, em uma matriz de a-Al. O Si possuia morfologia de agulhas,
enquanto que o intermetalico a-Alj,FesSi, se desenvolveu na forma de placas
irregulares. Em adendo, as dendritas da liga Al-9%Si-20%Zn estavam
indefinidas, dificultando a distincdo entre os ramos dendriticos e medi¢do dos
espacamentos microestruturais;

Os espacamentos dendriticos das ligas Al-Si-Zn puderam ser correlacionados
com os parametros térmicos de solidificacdo através de fungdes poténcia,

adotando os seguintes expoentes:

Correlacao b
MmocT® | 0,55
A X vP 1,10

Ao T 1/3
Ao X VP 2/3
AT | 0,25
Az v 0,50

6. As condicbes transientes de solidificacdo levaram a formacdo de solucdo

supersaturada de Si e Zn na matriz a-Al. A quantidade de Zn na matriz
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aumentou com a maior quantidade de Zn na liga, enquanto que a
supersaturacao de Si foi insensivel a concentracdo da liga. Nas ligas Al-7%Si-
(15, 20)%Zn e Al-9%Si-15%Zn ocorreu microsegregacdo do Zn na regido
interdendritica;

O principal mecanismo de aumento de dureza nas ligas Al-Si-Zn foi a
supersaturacao de Zn, sendo que a microdureza Vickers aumentou conforme o
aumento da quantidade de Zn na matriz a-Al. A maior quantidade de Si na
composicédo da liga também implicou em uma melhora da dureza;

Em média, o potencial de corroséo das ligas Al-Si-Zn foi de -0,879 £ 0,006 V,
enquanto que a taxa de corrente de corrosdo apresentou uma tendéncia de
reducdo quando a microestrutura se tornava mais grosseira;

A liga Al-12%Si apresentou gréos colunares, com uma microestrutura formada
por dendritas de o-Al ¢ o eutético a-Al + Si. Os espacamentos dendriticos
também puderam ser correlacionados com os parametros térmicos, aplicando
0s mesmos expoentes das ligas Al-Si-Zn. A microdureza Vickers foi inferior as
ligas Al-Si-Zn e seguiu a equagdo tipo Hall-Petch HV = 43 + 47%3,2 O
potencial de corroséo ficou em torno de -0,6 V e a taxa de corrente de corrosdo
demonstrou uma propensdo de ascensdo com O engrossamento da
microestrutura;

Em termos de metal de adicdo, a liga Al-9%Si-15%2Zn foi classificada como a
melhor candidata para substituir a liga Al-12%Si em brasagem de Al. Suas
principais caracteristicas foram temperatura liquidus inferior a 570 °C, curto
intervalo de solidificacdo, microdureza de 105 HV,5 e boa resisténcia a

COorrosao.
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SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Por conta da pandemia, e suas consequéncias, como o fechamento dos laboratérios por
mais de 6 meses e restricdo de viagens internacionais, alguns ensaios previstos inicialmente
ndo puderam ser executados. Dessa forma, os ensaios de tracdo e espalhamento nas ligas Al-
Si-Zn e Al-12%Si, brasagem a laser das ligas Al-Si-Zn em chapas de Al (a qual seria
realizada em um estagio no exterior) e ensaios mecanicos nessas pecas brasadas ndo foram
incluidos neste trabalho.

Dessa forma, com o intuito de ampliar ainda mais o conhecimento sobre as ligas Al-
Si-Zn, com foco na aplicacdo para brasagem, seguem sugestfes para trabalhos futuros:

e Realizar ensaios de tracdo nas ligas Al-Si-Zn, determinando o limite de
resisténcia a tracdo e alongamento especifico;

e Aplicar ensaios de espalhamento ou de molhabilidade nas ligas Al-Si-Zn,
empregando Al ou ligas de Al como substrato;

e Verificar as temperaturas de transformacéo de fases das ligas Al-Si-Zn através
da calorimetria exploratoria diferencial ou analise térmica diferencial;

e Testar as ligas Al-Si-Zn como metal de adicdo em brasagem de Al ou ligas de
Al estudando a interagéo entre os componentes;

e Realizar ensaios mecanicos nas juntas brasadas com ligas Al-Si-Zn;

e E efetuar outros tipos de ensaios de corrosdo, como espectroscopia de

impedancia eletroquimica e corrosdo galvanica.
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