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RESUMO 

 
As ligas Al-Zr apresentam endurecimento após tratamento de 

envelhecimento devido à formação de precipitados Al3Zr na 

microestrutura. Este trabalho objetivou estudar o efeito da concentração 

de zircônio e da deformação a frio na precipitação e microestrutura das 

ligas Al-0,2%p.Zr e Al-0,32%p.Zr no envelhecimento. As ligas foram 

fundidas a 847ºC e solidificadas em molde de cobre resfriado com água, 

após a solidificação foram cortadas as amostras dos lingotes obtidos. As 

amostras da liga Al-0,2%p.Zr foram deformadas com 50% de redução 

de altura e da liga Al-0,32%p.Zr com 50 e 70%. Após deformação as 

amostras foram envelhecidas a 377ºC por 4, 8, 12, 24, 50, 100 e 400 

horas e analisadas por microscopia óptica (MO), microscopia eletrônica 

de varredura (MEV), microscopia eletrônica de transmissão (MET), 

espectroscopia de energia dispersiva (EDS), resistividade elétrica e 

microdureza. Foi observado que as três condições estudadas (Al-

0,2%p.Zr com 50% de deformação e Al-0,32%p.Zr com 50 e 70% de 

deformação) apresentaram endurecimento máximo com 100 horas de 

envelhecimento devido a precipitação de intermetálicos Al3Zr cúbicos e 

redução do endurecimento após 400 horas devido ao coalescimento 

desses precipitados. A deformação contribuiu para uma distribuição 

heterogênea desses precipitados, no qual foram identificados em regiões 

do contorno e interior dos grãos. Os intermetálicos Al3Zr cúbicos 

apresentaram formas globulares e alongadas e uma preponderância em 

regiões deformadas, ao longo de discordâncias e nos contornos de grão. 

Tanto o aumento na concentração de zircônio quanto à deformação 

aplicada contribuíram para a precipitação, porém, o aumento da 

concentração de zircônio foi mais significativo para o endurecimento 

das ligas.  

 

Palavras-chave: Ligas Al-Zr. Deformação. Envelhecimento. 

Precipitação. 
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ABSTRACT 

 

Al-Zr alloys achieve hardening after aging treatment due to the 

formation of Al3Zr precipitates in the microstructure. This work aimed 

to study the effect of zirconium concentration and cold deformation on 

the precipitation and microstructure of Al-0.2%wt.Zr and Al-

0.32%wt.Zr alloys on aging. The alloys were melted at 847°C and 

solidified in water-cooled copper mold. After solidification the samples 

of the alloy 0.2% wt.% was deformed with 50% height reduction and 

the alloy 0.32% wt. Zr with 50 and 70%. After deformation, the samples 

were aged at 377°C for 4, 8, 12, 24, 50, 100 and 400 hours and analyzed 

by optical microscopy (MO), scanning electron microscopy (MEV), 

transmission electron microscopy (TEM), spectroscopy dispersive 

energy (EDS), electrical resistivity and microhardness. It was observed 

that the three conditions studied (Al-0.2%wt.Zr with 50% of 

deformation and Al-0.32%wt.Zr with 50 and 70% deformation) showed 

maximum hardening with 100 hours of aging due to precipitation of 

cubic Al3Zr intermetallic and reduction of hardening after 400 hours due 

to the coalescence of these precipitates. The deformation contributed to 

a heterogeneous distribution of these precipitates, in which they were 

identified in regions of the contour and interior of the grain. The cubic 

Al3Zr intermetallic presented globular and elongated forms and a 

preponderance in deformed regions, along discordance and grain 

boundaries. The increase in the zirconium concentration and the applied 

deformation contributed to precipitation, however, the increase of the 

zirconium concentration was more significant for the hardening of the 

alloys. 

 

Keywords: Al-Zr alloys. Deformation. Ageing. Precipitation. 
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1 INTRODUÇÃO 

 

 As ligas de alumínio se destacam entre os materiais de 

engenharia devido à resistência específica, condutividade elétrica e 

térmica, resistência à corrosão, baixa densidade e elevada ductilidade. 

Porém, a baixa resistência mecânica e o baixo ponto de fusão limitam 

esses materiais em diversas aplicações, principalmente as que exigem 

termoresistência (BOOTH-MORRISON et al., 2011). As propriedades 

dessas ligas podem ser alteradas através de mudança de composição 

química, trabalho mecânico e tratamento térmico, como também a 

junção desses (THE ALUMINUM ASSOCIATION, 2015); (ASM, Heat 

Treater`s Guide, 1996). O tratamento térmico de envelhecimento se 

destaca entre as ligas de alumínio, principalmente para as ligas 

endurecíveis por precipitação, esses materiais apresentam precipitados 

que aumentam a resistência mecânica (MIRANDA, 2013). 

 As ligas Al-Zr se destacam entre as ligas endurecíveis por 

precipitação devido à formação de precipitados Al3Zr de escala 

nanométrica e distribuídos homogeneamente pela microestrutura. Esses 

precipitados formam uma interface coerente com a matriz de alumínio, 

de modo que impeçam ou dificultem a movimentação de discordâncias 

(CADIRH et al., 2015); (DU, 2006). A baixa taxa de coalescimento 

desses intermetálicos, por exemplo, favorece a manutenção da 

resistência mecânica dessas ligas em altas temperaturas (SOUZA, 

2017); (KNIPLING et al., 2008); (DU, 2006). 

 Diversos trabalhos científicos estudaram o endurecimento das 

ligas Al-Zr submetidas ao tratamento térmico de envelhecimento, de 

modo que essas possam alcançar um estado de endurecimento máximo 

devido à precipitação; caso sejam realizados tratamentos muito 

prolongados a liga pode apresentar redução da dureza devido ao 

coalescimento dos precipitados. O endurecimento dessas ligas depende 

tanto das condições do tratamento térmico (temperatura e tempo de 

envelhecimento) quanto da composição química (SOUZA, 2017); 

(CADIRH et al., 2015); (KNIPLING et al., 2008); (DU, 2006). Por 

exemplo, as ligas Al-0,2%p.Zr e Al-0,32%p.Zr apresentaram 

endurecimento máximo após 100 horas de envelhecimento a 377°C e 

redução da dureza após 400 horas (SOUZA, 2017). 

A distribuição do soluto (zircônio) na matriz (perfil de 

concentração de soluto) assim como a composição química nominal 

dessas ligas contribuem para o mecanismo de precipitação. Quanto 

maior a concentração de soluto em determinada região da microestrutura 

maior será a força motriz química para precipitação, de modo que em 
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regiões com maior concentração formem precipitados menores e em 

maior quantidade, em comparação com as regiões com menor 

concentração. A composição química nominal da liga também influi na 

precipitação através do mesmo mecanismo, de modo que ligas mais 

concentradas em soluto tendem a apresentar precipitados menores e em 

maior quantidade, em comparação com as ligas menos concentradas 

(SOUZA, 2017); (KNIPLING et al., 2007b). A adição ou presença de 

outros elementos químicos nas ligas Al-Zr pode tanto acelerar a 

precipitação quanto aumentar a resistência mecânica (SOUZA, 2017d). 

 Os precipitados Al3Zr podem se formar na matriz de alumínio 

de forma homogênea ou heterogênea. O último caso é mais comum e 

trata da precipitação dessas partículas em sítios preferenciais da 

microestrutura, como contornos de grão, átomos de impureza, vazios e 

discordâncias. A deformação plástica pode aumentar esses sítios 

preferenciais, já que ocasiona um aumento na densidade de 

discordâncias. As bandas de cisalhamento e de deformação, por 

exemplo, são comuns em materiais dúcteis deformados, de modo que 

essas regiões são sítios preferenciais para nucleação de precipitados. 

Logo, a deformação plástica pode ser uma alternativa para aumentar a 

quantidade de precipitados nas ligas Al-Zr e assim aumentar a 

resistência mecânica da mesma (CADIRH et al., 2015); (REED-HILL, 

2008); (TOTTEN et al., 2003). 

 A microestrutura dessas ligas pode variar através do tipo de 

conformação mecânica empregado na deformação plástica, de modo que 

também influencie o mecanismo de precipitação. O recalque é um tipo 

de conformação mecânica que ocasiona zonas com graus de deformação 

plástica distintos no material. Após recalque as amostras apresentam 

uma zona sem deformação (zona morta), com média e com alta 

(FIGUEIREDO et al., 2018). Esse perfil de deformação influi nas ligas 

endurecíveis por precipitação, pois o material pode apresentar 

características microestruturais distintas, assim como também pode 

apresentar uma distribuição distinta dos precipitados. 

 As ligas Al-Zr ainda são pouco estudadas, mesmo apresentando 

grandes potencialidades. Portanto, este trabalho teve por objetivo o 

estudo da influência da concentração química de Zr, quantidade de 

deformação e condições de envelhecimento na microestrutura e dureza 

dessas ligas. Foram realizadas as análises de microdureza, microscopia 

óptica, microscopia eletrônica de varredura, espectroscopia de energia 

dispersiva, microscopia eletrônica de transmissão e resistividade elétrica 

a fim de correlacionar as variáveis do estudo (concentração química e 
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deformação) e o tempo de envelhecimento com a precipitação e as 

modificações microestruturais. 

 

1.1 OBJETIVOS 
 

1.1.1 Objetivo Geral 
 

Estudar a influência do teor de zircônio, quantidade de 

deformação e o tempo de envelhecimento na precipitação das ligas Al-

0,2%p.Zr e Al-0,32%p.Zr. 

 

1.1.2 Objetivos Específicos 
 

I. Analisar as microestruturas obtidas por microscopia óptica, 

eletrônica de varredura e eletrônica de transmissão e por 

espectroscopia de energia dispersiva; 

II. Analisar a microdureza e resistividade elétrica das ligas Al-

Zr sob envelhecimento; 

III. Estudar a influência do envelhecimento a 377ºC nos 

tempos de 4, 8, 12, 24, 50, 100 e 400 horas na 

microestrutura, microdureza, resistividade elétrica e 

precipitação nas ligas Al-Zr; 

IV. Estudar o efeito da deformação de 50 e 70% na 

microestrutura, propriedades e precipitação das ligas Al-Zr; 

V. Estudar a influência do teor de zircônio nas propriedades e 

precipitação das ligas Al-Zr. 
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2 REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

 

2.1 LIGAS DE ALUMÍNIO: CARACTERÍSTICAS E APLICAÇÕES  

 

A aplicação de um material em determinado projeto de 

engenharia pode ser determinada tanto pelas propriedades mecânicas 

quanto pelas condições ambientais em que o mesmo é empregado, logo, 

parâmetros como tempo e temperatura de uso e propriedades como 

ductilidade, resistência mecânica e resistência à corrosão podem auxiliar 

na seleção dos materiais para determinado setor industrial (AMERICAN 

SOCIETY FOR METALS HANDBOOK, 1992). 

Na indústria automotiva, por exemplo, materiais leves são 

privilegiados, na maioria dos casos, devido à economia de combustível 

que os mesmos podem proporcionar, permitindo uma maior eficiência 

do automóvel (BOOTH-MORRISON et al., 2011). As ligas Al-Mg e 

Al-Mg-Si são aplicadas na indústria automotiva por serem leves e 

resistentes, de modo a concorrer com aço e outras ligas nessa aplicação 

(SUSAI et al., 2011). 

O alumínio puro possui determinadas limitações nas suas 

propriedades que dificultam sua aplicação na indústria, no qual se pode 

destacar a baixa resistência mecânica (12,7 MPa) e o baixo ponto de 

fusão (660ºC). A adição de elementos de liga assim como tratamentos 

termomecânicos são alternativas para adequarem o alumínio a 

aplicações que até então vinham sendo desempenhadas por outras 

classes de materiais (ABAL, 2019); (THE ALUMINUM 

ASSOCIATION, 2015). 

A formação de ligas metálicas com o alumínio (ligas de alumínio) 

permitiu o aumento das aplicações desse material devido ao aumento da 

resistência mecânica, termoresistência, resistência à corrosão, etc. Entre 

essas aplicações destacam-se setores como fabricação de veículos e 

motocicletas, eletrodomésticos, portões, embalagens para bebidas e 

alimentos, transmissão de eletricidade, aeronaves, aplicações espaciais, 

etc (KACAR E GÜLERYÜZ, 2015); (ZHOU et al., 2012). 

As ligas de alumínio apresentam diversas características atrativas 

para o setor industrial e tecnológico, entre elas: baixa densidade 

(2,69g/cm3), elevada condutividade elétrica e térmica, resistência à 

oxidação, abundância do Al na natureza, termoresistência, etc 

(SMALLMAN et al., 2014); (WESTERMANN, 2009). A condutividade 

térmica, por exemplo, favorece a aplicação dessas ligas em trocadores e 

dissipadores de calor podendo substituir o aço nessa aplicação devido à 

contribuição da condutividade térmica do alumínio que é cerca de 4,5 
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vezes maior que a do aço. Nas aplicações que exigem níveis elevados de 

resistência mecânica, se destacam as ligas endurecíveis por precipitação 

em que as principais são as ligas Al-Cu, Al-Zn e Al-Mg (ABAL, 2017); 

(WEINGAERTNER, 1990); (ALUMINUM STANDARD AND DATA, 

1988). 

O alumínio quando em contato com oxigênio forma o óxido 

Al2O3 na superfície, também chamado de alumina. Essa camada 

superficial de óxido é responsável por proteger as camadas mais internas 

da oxidação, já que a difusividade do oxigênio é diminuída, de modo a 

favorecer a resistência à corrosão das ligas de alumínio (ABAL, 2019); 

(ALUMINUM STANDARD AND DATA, 1988). A resistência a corrosão 

das ligas de alumínio permite sua aplicação em embalagens de produtos 

alimentícios e remédios como também em estruturas com estética 

superficial e resistência a oxidação (ABAL, 2019); (CALLISTER, 

2012); (WEINGAERTNER, 1990). 

As ligas de alumínio possuem nomenclaturas específicas 

conforme o elemento de liga adicionado, segundo classificação da 

Aluminum Association, de modo que os quatro primeiros dígitos da 

nomenclatura representam os elementos químicos presentes na liga 

(WEINGAERTNER, 1990). 

Os tratamentos aplicados nas ligas de alumínio são representados 

na nomenclatura da mesma (após os quatro primeiros dígitos) por letras, 

no qual “F” representa o estado como fabricada, “O” o estado recozido, 

“W” o estado solubilizado, “H” o estado encruado e “T” para as ligas 

tratadas termicamente. Os números ou letras encontrados após as citadas 

representam processos mais específicos, como por exemplo, o 

tratamento “T8” que representa as ligas solubilizadas, encruadas e 

envelhecidas artificialmente (WEINGAERTNER, 1990). A Tabela 1 

apresenta ligas de alumínio à base de magnésio e silício, no qual são 

indicados os tratamentos aplicados e as propriedades mecânicas obtidas 

(BUZINELLI e MALITE, 2008). 

As ligas tratáveis termicamente, como o próprio nome sugere, 

podem aumentam a resistência em virtude de tratamentos térmicos que 

modificam a microestrutura das mesmas. Nessa classe destacam-se as 

ligas de duralumínio, Al-Mg-Si e Al-Mg-Zn-Cu (ASM, HeatTreater`s 

Guide, 1996); (WEINGAERTNER, 1990). 

As ligas não tratáveis termicamente apresentam aumento da 

resistência através da deformação plástica, entre essas ligas destacam-se 

Al-Mn, Al-Si e Al-Mg. As ligas Al-Mg, por exemplo, possuem elevada 

tenacidade à fratura, de modo que podem ser aplicadas em reservatórios 
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a baixas temperaturas (-165ºC) (TOTTEN et al., 2003); 

(WEINGAERTNER, 1990); (SILVA, 1988). 

 
Tabela 1- Propriedades mecânicas de diversas ligas (adaptado de BUZINELLI e 

MALITE, 2008). 

  Propriedades 

Mecânicas 

  

Liga / 

Tempera 

Alcoa 

Resistência a 

rupturà por 

tração (MPa) 

Resistência ao 

escoamento 

por tração 

(MPa) 

Alongamento 

(%) 50mm 

Mín. 

Dureza 

Brinell 

Máx. 

 mín máx mín máx.   

6061-O - 152,3 - 111,7 16 30 

6061-T4 182,8 - 111,7 - 16 65 

6061-T6 264,0 - 243,7 - 8 95 

6061-T8 345,2 - 264,0 - - - 

6061-T9 355,4 - 289,4 - - - 

6063-O - 132,0 - - 18 25 

6063_T4 126,9 - 60,9 - 14 50 

6063-T4A 111,7 - 55,8 - 15 48 

6063-T5 147,2 - 106,6 - 8 60 

6063-T6 208,2 - 172,6 - 8 73 

6262-T6 264,0 - 243,7 - 10 90 

6262-T9 350,3 - 319,8 - 5 120 

6351-O 101,5 152,3 50,8 101,5 16 35 

6351-T4 223,4 - 132,0 - 16 60 

6351-T6 294,5 - 258,9 - 8 95 

 

A Figura 1 apresenta uma classificação das principais ligas de 

alumínio conforme o elemento de liga adicionado e os principais 

tratamentos utilizados. As ligas Al-Zr se destacam entre as ligas 

endurecíveis por precipitação, no entanto, o aumento da resistência 

mecânica pelo trabalho a frio também é aplicado nesses materiais, em 

que após o encruamento há o aumento do limite de resistência a tração e 

uma diminuição na ductilidade. 
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Figura 1 – Principais elementos de liga e tratamentos utilizados nas ligas 

de alumínio (adaptado de CAVALCANTE, 2016). 

 

O aumento da temperatura promove modificações 

microestruturais como mudança na forma e tamanho dos grãos, redução 

da densidade de discordâncias e aumento da movimentação atômica 

(difusão) que podem alterar o comportamento do material em uso 

podendo levá-lo à fratura (THE ALUMINUM ASSOCIATION, 2015); 

(ASM, Heat Treater`s Guide, 1996). Para aplicações em temperaturas 

elevadas essas modificações microestruturais citadas não devem alterar 

significativamente a microestrutura do material, a fim de que o mesmo 

mantenha suas propriedades durante o uso (BOOTH-MORRISSON et 

al., 2011). 

A Figura 2 apresenta a variação do limite de escoamento e da 

tensão de ruptura em função da temperatura para diversos materiais, no 

qual as ligas de alumínio são destacadas: (a) limite de escoamento em 

função da temperatura e (b) tensão de ruptura após 100 horas em função 

da temperatura.  

É possível observar que as ligas de alumínio apresentam maior 

limite de escoamento que a maioria dos plásticos de engenharia (Figura 

2 A), porém, apresentam um baixo valor do limite de ruptura quando 

comparado as ligas metálicas, como os aços (Figura 2 B). 
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Figura 2 – a) Variação do limite de escoamento em função da 

temperatura para diferentes tipos de materiais, no qual as linhas pontilhadas 

representam os dados relacionados à resistência a compressão. b) Variação da 

tensão de ruptura após 100 horas em função da temperatura para diferentes 

materiais. As ligas de alumínio estão em destaque (adaptado de ASM 

SPECIALTY HANDBOOK, 2002). 

 

A baixa densidade do alumínio permite que suas ligas possam 

apresentar elevada resistência específica (resistência mecânica dividido 

pela densidade do material), porém, o aumento da temperatura pode 

reduzir essa propriedade e limitar a aplicação desses materiais 

(ALEXOPOULOS et al., 2016); (THE ALUMINUM ASSOCIATION, 

2015); (BIANCO, 2000); (BOOTH-MORRISSON et al., 2011); (ASM, 

Heat Treater`s Guide, 1996).  

A Figura 3 apresenta a resistência específica das ligas de 

alumínio e outras ligas metálicas em função da temperatura, é possível 

observar que essa propriedade é reduzida com o aumento da temperatura 

(EL-BAGOURY e NOFAL, 2010). 
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Figura 3 – Resistência específica em função da temperatura para 

algumas ligas metálicas (adaptado de EL-BAGOURY e NOFAL, 2010). 

 

 O comportamento das ligas metálicas sob temperatura pode ser 

avaliado através do ensaio de fluência, no qual o material é sujeito a 

uma tensão fixa em uma determinada temperatura ao longo do tempo de 

ensaio (MEYERS e CHAWLA, 2009). Basicamente, o ensaio de 

fluência é dividido em três estágios, conforme a taxa de deformação (ε̇): 

Estágio I, em que a taxa de deformação diminui ao longo do tempo; 

Estágio II, em que a taxa de deformação permanece constante; Estágio 

III, no qual a taxa de deformação aumenta até a ruptura da amostra 

(KASSNER e PÉREZ-PRADO, 2004a). 

 A Figura 4 apresenta os valores da energia de ativação para 

auto-difusão em função da energia de ativação para fluência em altas 

temperaturas para diversos materiais. As duas variáveis são diretamente 

proporcionais, isto é, quanto maior a energia de ativação para auto-

difusão maior a energia de ativação para fluência. É possível observar 

que o alumínio apresenta valores baixos para essas duas variáveis. A 

adição de elementos de liga é uma alternativa para melhorar a 

resistência à fluência do alumínio, em que se destacam as ligas 

endurecíveis por precipitação (REED, 2006). 
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Figura 4 – Variação da energia de ativação para auto-difusão em função da 

energia de ativação para fluência em alta temperatura para diversos materiais 

(REED, 2006). 

 

 Para as ligas endurecíveis por precipitação, como as ligas Al/Zr, 

a Equação 1 (GITTUS, 1975) apresenta uma relação entre a taxa de 

deformação (ε̇) e a tensão acima da qual ocorre fluência (σ0), isto é, a 

tensão necessária para atingir o estágio I. 

 

 
ε̇ = A(σ − σ0)nexp (−

Q

RT
) 

                            (1)                                            

 

Em que A é um fator que envolve os coeficientes de proporcionalidade, 

σ é a tensão fixa do ensaio, n é o expoente de tensão, Q é a energia de 

ativação para fluência, R é a constante universal dos gases e T é a 

temperatura do ensaio em valor absoluto. 

 Materiais como as super ligas de níquel podem resistir à 

fluência em temperaturas em torno de 1000°C (TURAZI, 2014), 

enquanto que as ligas de alumínio apresentam resistência em 

temperaturas inferiores; A resistência à fluência dessas ligas está 

relacionada com a formação de precipitados distribuídos pela matriz do 

material. Knipling e Dunand (2008) estudaram o comportamento de 

diversas ligas de alumínio, sob fluência, no qual também foi 

considerado o raio dos precipitados < r >. A Figura 5 apresenta os 

resultados obtidos através da taxa de deformação mínima em função da 

tensão aplicada, podendo ser observado que a liga Al-Zr apresentou 

comportamento próximo ao da liga Al-Sc, em que na última foi 

observado precipitados com raio de 3nm. Souza (2017) estudou ligas 
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Al-Zr e também observou partículas com raio de 3nm após tratamento 

térmico. 

 

 
Figura 5 – Taxa de deformação mínima em função da tensão aplicada para 

diversas ligas de alumínio sob temperatura de 300°C (KNIPLING e 

DUNAND, 2008). 

 

A difusão atômica está relacionada com as características 

microestruturais do material, assim como as condições de uso em que os 

mesmos são submetidos. O aumento da temperatura, por exemplo, 

favorece a difusão atômica pelos vazios na microestrutura, já que os 

espaços vazios são sítios preferenciais (TOTTEN et al., 2003). A 

difusão atômica tende a seguir caminhos energeticamente favoráveis 

pela microestrutura, isto é, caminhos que requerem menor barreira 

energética para passagem do átomo; contornos de grão, vacâncias e 

discordâncias são exemplos de sítios favoráveis para difusão 

(FERRARI, 2008); (REED-HILL, 2008); (PADILHA, 2005). 

O tipo de estrutura cristalina do alumínio, CFC (cúbica de face 

centrada), tem influência na difusão atômica das suas ligas, de modo que 

as células CFC tendem a apresentar maior difusividade em comparação 

às CCC (cúbico de corpo centrado). A CFC é mais compacta (maior 

fator de empacotamento), porém possui interstícios maiores que a CCC, 

o que permite maior difusão atômica na primeira, já que esse 
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mecanismo é facilitado pelos interstícios do reticulo cristalino (REED, 

2006); (SILVA, 1988). 

A movimentação atômica pelo reticulado do material pode ser 

analisada pelo coeficiente de difusão ou difusividade. Nas ligas Al-Zr, o 

zircônio apresenta uma difusividade na matriz de alumínio em torno de  

10-15m2/s (NES, 1972); (RYUM, 1969). A Equação de Darken relaciona 

a difusividade dos elementos químicos presentes no material com a 

fração atômica, de modo que a mesma foi relacionada para o caso das 

ligas Al-Zr, conforme Equação 2. 

 

 D = NZrDAl + NAlDZr                                (2)                                                      

 

 Em que D é o coeficiente de interdifusão química, NAl é a 

fração atômica de alumínio, DAl é o coeficiente de difusividade 

intrínseca do alumínio, NZr é a fração atômica de zircônio e DZr é o 

coeficiente de difusividade intrínseca do zircônio. 

 Para ligas com baixa concentração em soluto pode-se 

considerar NZr = 0 e NAl = 1, logo, o coeficiente de interdifusão química 

(D) da liga passa a ser aproximadamente igual ao coeficiente do zircônio 

(DZr), ou seja, D ≅ DZr (REED-HILL, 2008). 

 A condutividade elétrica do alumínio puro está relacionada com 

as ligações atômicas metálicas presentes no material por meio da 

movimentação de elétrons livres pelo reticulado, de modo que as 

adições de elementos de liga dificultam a movimentação desses elétrons 

e contribuem, consequentemente, para diminuição da condutividade 

elétrica do material. 

 O alumínio apresenta uma condutividade próxima a do cobre 

(material usualmente aplicado na condução elétrica), porém a formação 

de ligas tendem a diminuir essa propriedade, logo, as concentrações de 

soluto nas ligas de alumínio devem ser controladas e mantidas nos 

níveis mais baixos possíveis, a fim de melhorar a resistência mecânica e 

não afetar significativamente a condutividade elétrica do material 

(LOBATO, 2014); (ZHOU et al., 2012). 

 A empresa 3M produz os cabos ACCR (Aluminum Conductor 

Composite Reinforced) que é uma aplicação prática das ligas de 

alumínio. Esses cabos são formados por uma alma composta por fios de 

óxido de alumínio embebidos no alumínio puro e uma coroa externa 

feita da liga Al-Zr (3M COMPANY, 2006). 
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 A Figura 6 apresenta um esquema de como são compostos os 

cabos condutores. As ligas Al-Zr se destacam nessa aplicação devido à 

resistência mecânica, baixo peso e pela temperatura de uso (até 240ºC). 

 

 
Figura 6 – Esquema de como são formados os cabos ACCR produzidos pela 

empresa 3M (adaptado do site www.3m.com.br). 
  

2.2 SOLIDIFICAÇÃO DAS LIGAS Al-Zr 
 

Durante a solidificação dos metais a microestrutura dos mesmos é 

formada a partir de reações que podem envolver fases líquidas e sólidas. 

As reações invariantes são os principais tipos que ocorrem na 

solidificação, no qual se destacam as reações eutéticas e peritéticas 

(COLPAERT, 2008); (GARCIA, 2007). Essas reações podem ser 

identificadas nos diagramas de fases binários através de linhas 

horizontais, já que ocorrem sem mudança de temperatura (DURRAND-

CHARRE, 1997); (KERR et al., 1974). 

As ligas Al-Zr se formam devido à reação peritética que ocorre 

durante a solidificação. A Figura 7 apresenta o diagrama de fases dessas 

ligas, em que uma composição é destacada (linha vermelha) como 

exemplo. A reação peritética ocorre em 660°C, no qual o líquido (L) 

reage com uma fase sólida (Al3Zr) formando uma segunda fase sólida 

(matriz de Al), conforme Equação 3 (KNIPLING et al., 2011). 
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Figura 7– Diagrama de fases do sistema Al-Zr, em que uma composição global 

é destacada (linha vermelha) para exemplificar uma reação peritética. Os 

valores entre parênteses são os percentuais em peso (adaptada de SOUZA, 

2017). 

 

 𝐿í𝑞𝑢𝑖𝑑𝑜 +  Al3Zr → Al3Zr (precipitado) + Al(matriz)          (3)                

 

A solubilidade dos elementos químicos na matriz de alumínio 

influencia nas propriedades e no processamento das ligas peritéticas, 

principalmente, nas ligas endurecíveis por precipitação (COLPAERT, 

2008). 

A Figura 8 apresenta um diagrama de fases do sistema Al-Ti, no 

qual pode ser verificada a diferença na solubilidade do zircônio e do 

titânio na matriz de alumínio, comparando com a Figura 7. Pode ser 

observado que o titânio apresenta uma solubilidade maior que o zircônio 

(1%p. para o titânio e 0,28%p. para o zircônio), de modo que essa 

característica está relacionada, entre outros motivos, com a diferença 

entre os raios atômicos dos elementos químicos da liga, em que o 

zircônio apresenta maior raio. Esses materiais formam trialuminetos 

(precipitados) após tratamento térmico específico (precipitação). Como 

a solubilidade do Ti e do Zr são diferentes na matriz de alumínio, essas 

ligas também tendem a apresentar propriedades diferentes (SOUZA, 

2017); (KNIPLING et al., 2011). 
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Figura 8 - Diagrama de fases do sistema Al-Ti. Os valores entre parênteses são 

os percentuais em peso (adaptada de SOUZA, 2017). 

 

2.2.1 Distribuição do soluto após solidificação 

 
As ligas peritéticas podem possuir mais de uma fase após 

solidificação, de modo que o soluto pode se concentrar mais em uma 

que em outra, isto é, o mesmo pode permanecer solúvel na fase solvente, 

separar-se da fase solvente formando precipitados ou participar das duas 

fases simultaneamente (SOUZA, 2017); (GARCIA, 2007). A liga Al-Zr, 

por exemplo, resfriada sob as condições de equilíbrio (Figura 7), tenderá 

a apresentar precipitados Al3Zr de tamanhos variados e distribuídos 

heterogeneamente pela microestrutura, de modo que essas 

características dos precipitados não apresentam aumento significativo da 

resistência mecânica do material (CADIRH et al., 2015); (GARCIA, 

2007). 

A concentração química das ligas peritéticas pode variar ao 

longo da microestrutura após solidificação, de modo que regiões como 

contornos de grãos, contornos de precipitados, regiões dendríticas ou 

interdendríticas tendem a apresentar maior concentração de soluto 

(SOUZA, 2017); (KNIPLING et al. 2011). 

Os perfis de concentração de soluto pela microestrutura do 

material podem ser calculados pela Equação de Scheil (4) para os casos 

em que há mistura completa no estado líquido e ausência de difusão no 

estado sólido. 
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 C𝑠 = k0C0(1 − 𝑓𝑠)𝒌𝟎−𝟏                               (4)                                                      

 

Em que CS é a solubilidade no sólido, K0 é o coeficiente de solubilidade 

(razão entre o coeficiente de solubilidade no sólido (CS) e o coeficiente 

de solubilidade no líquido (CL)), C0 é a composição nominal da liga e fs é 

a fração solidificada. Souza (2017) calculou o perfil de concentração de 

duas ligas Al-Zr com base na equação de Scheil e dados da literatura de 

CS = 0,28%p. e CL = 0,11%p. (HATCH, 1984), conforme Figura 9.  

 

 
Figura 9 – Perfil de concentração de soluto para as ligas Al-0,34%p.Zr e Al-

0,20%p.Zr. As linhas tracejadas são as composições nominais de cada liga 

(adaptada de SOUZA, 2017). 

 

Knipling et al. (2011) realizaram um mapeamento da 

concentração de zircônio em uma liga peritética Al-0,2%p.Zr após etapa 

de solubilização, identificando as regiões dendríticas e interdendríticas, 

conforme Figura 10. É possível observar que as regiões dendríticas 

apresentaram uma maior concentração de zircônio, em comparação a 

região interdendrítica. 
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Figura 10 – Concentração de zircônio nas regiões dendríticas e interdendríticas 

para uma liga Al-0,2%p.Zr, na qual a linha tracejada representa à média 

(adaptada de KNIPLING et al., 2011). 

 

 SOUZA (2017) observou que não é necessário etapa de 

solubilização nas ligas Al-Zr, pois os valores da concentração de 

zircônio calculados (Figura 9) mostraram que a liga apresentou um 

perfil de concentração de soluto pela microestrutura capaz de formar os 

precipitados, isto é, regiões em que a concentração química de zircônio 

é maior ou superior à concentração nominal da liga. Knipling et al. 

(2011) observou um perfil semelhante (Figura 10) da concentração de 

zircônio pela microestrutura, porém, com etapa de solubilização. 

 O perfil de concentração de soluto na microestrutura das ligas 

Al-Zr influencia no tamanho dos precipitados, conforme observado por 

Kinipling et al. (2007a). Estes estudaram uma liga Al-0,67%p.Zr tratada 

termicamente a 425°C por 400 horas, no qual foi observado que no 

interior das dendritas (maior concentração de soluto) os precipitados 

Al3Zr apresentaram menor tamanho, comparado a região do canal 

interdendrítico (menor concentração de zircônio).  

 Esses resultados foram justificados pela força motriz química 

para precipitação ser maior nas regiões de maior concentração de soluto, 

logo, nas dendritas formaram-se precipitados menores e em maior 

quantidade, conforme apresentado na Figura 11. 
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Figura 11 – Micrografia obtida por MEV para uma liga Al-0,67%p.Zr, no qual a 

região do canal interdendrítico (região entre dendritas) apresenta precipitados 

maiores e em menor quantidade, comparado a região das dendritas (adaptada de 

KNIPLING et al., 2007a). 

 

2.3 SOLUÇÃO SÓLIDA 

 

 A resistência mecânica das ligas de alumínio pode ser 

melhorada por trabalho a frio, precipitação de intermetálicos ou solução 

sólida (TOTTEN et al., 2003). A solução sólida tanto pode ter o intuito 

de melhoria da resistência mecânica (como o aumento da dureza) quanto 

o de que ocorra precipitação (SOUZA, 2017d); (MA et al., 2014). 

 Para uma liga metálica com dois ou mais elementos químicos 

distribuídos de forma homogênea e constituindo a mesma célula unitária 

em um material (célula unitária do elemento solvente), tem-se a 

formação de uma solução sólida (BROEK, 1982). Essa pode ser 

substitucional ou intersticial, no qual na primeira o átomo de soluto 

ocupa uma posição na rede do átomo solvente, na última o átomo de 

soluto ocupa uma posição intersticial na rede cristalina 

(ABBASCHIAN, 2009). A Figura 12 apresenta um esquema das 

posições no retículo cristalino para um átomo de soluto formar uma 

solução sólida. 
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Figura 12 – Posições ocupadas na rede cristalina por um átomo soluto para 

formar uma solução sólida substitucional ou intersticial (adaptado de REED-

HILL, 2008). 

 

 O inglês Hume-Rothery estabeleceu a tendência para formação 

de uma solução sólida substitucional, em que dois ou mais elementos 

químicos encontram-se dispersos homogeneamente pela microestrutura, 

de modo a formar uma única fase. A fim de alcançar essa dispersão 

homogênea considera-se a diferença entre os raios atômicos dos 

elementos (não podendo ultrapassar 15%) e a estrutura cristalina 

(mesma para os elementos componentes) (CALLISTER, 2012). 

 Tanto a diferença entre os raios atômico do Al e do Zr (>15%) 

quanto à diferença de estrutura cristalina (cúbica de face centrada para o 

alumínio e hexagonal compacta para o zircônio) não favorecem a 

formação de uma solução sólida, logo, é de se esperar uma baixa 

solubilidade e difusividade do zircônio na matriz de alumínio. 

 O estado supersaturado (solução sólida) das ligas Al-Zr é 

termodinâmicamente metaestável, já que o resfriamento rápido a partir 

do líquido permite que o soluto se acomode na matriz, porém em um 

estado fora do equilíbrio (metaestável), no qual os átomos de zircônio 

distorcem a rede cristalina do alumínio (RADUTOIU et al., 2012); 

(SMITH e HASHEMI, 2010). O fornecimento de energia térmica (como 

no tratamento de precipitação), por exemplo, altera o equilíbrio 

termodinâmico da solução sólida, de modo que pode favorecer a 

segregação de zircônio, isto é, o soluto deixa a matriz de alumínio e 

passa a se acumular em determinados sítios do reticulado (COLPAERT, 

2008); (GARCIA, 2007); (SILVA, 1988). 

 Para que as ligas Al-Zr alcancem o estado de supersaturação é 

necessária uma taxa de resfriamento elevada a partir do líquido a fim de 

que o soluto permaneça solúvel na matriz, isto é, não ocorra segregação. 

A Figura 13 apresenta a relação entre a taxa de resfriamento e o teor de 

soluto (zircônio) no alumínio, de modo que altas taxas de resfriamento 
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tendem a formar uma solução sólida. Porém, taxas menores e 

concentração de zircônio elevada tendem a formar uma microestrutura 

com solução sólida e precipitados (estrutura angular e estrutura 

acicular). 

 Pode ser observado na Figura 13 que quanto maior o teor de 

zircônio na liga, maior será a taxa de resfriamento necessária para se 

alcançar o estado de solução sólida (HORI et. al., 1981). Pode ser 

destacado também que tanto a taxa de resfriamento (500ºC/s) quanto os 

teores de soluto (0,2 e 0,32%p.) empregados no presente trabalho são 

suficientes para se atingir um estado de solução sólida (SOUZA, 2017). 

 

 
Figura 13 – Taxa de resfriamento em função do teor de soluto para uma liga 

Al/Zr. A estrutura angular é formada por finas dendritas do precipitado ß’ 

(Al3Zr metaestável com estrutura cúbica). A estrutura acicular é formada por 

precipitados ß (Al3Zr estáveis com estrutura tetragonal) (adaptado de HORI et. 

al., 1981). 

 

Fan (2012) estudou a influência da taxa de resfriamento durante 

a solidificação em uma liga Al-0,6%p.Zr e observou que taxas da ordem 

de 90°C/s suprimem a formação dos precipitados Al3Zr, além disso foi 

observado que as ligas sujeitas a maiores taxas de resfriamento 

apresentaram maior microdureza após tratamento térmico de 

precipitação. 

Souza (2017) estudou duas ligas Al-Zr (Al-0,2%p.Zr e Al-

0,32%p.Zr) obtidas através de um resfriamento brusco do líquido em um 

molde de cobre resfriado com água. A taxa de resfriamento alcançada 
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foi próxima de 500ºC/s, no qual permitiu a obtenção das duas ligas 

peritéticas constituídas de uma matriz de alumínio com zircônio 

dissolvido (solução sólida). A Figura 14 apresenta as macrografias 

obtidas das ligas na interface metal/molde. Foi observado que as ligas 

apresentaram uma macroestrutura com grãos equiaxiais, porém a liga de 

maior concentração (0,32%p.Zr) apresentou grãos menores (Figura 14 

b), de modo que essa diferença nos tamanhos é devido ao teor de 

zircônio que favoreceu a nucleação dos grãos. 

 

 
Figura 14 – Macrografias das ligas (a) Al-0,2%p.Zr e (b) Al-0,32%p.Zr na 

interface metal/molde (adaptada de SOUZA, 2017). 

 

2.4 INTERAÇÃO PRECIPITADO/MATRIZ 
 

 O endurecimento por precipitação nas ligas de alumínio é 

baseado na eficiência dos precipitados em ancorar discordâncias, que 

está diretamente relacionado com a interação precipitado/matriz 

(TOTTEN et al., 2003); (MUKHOPADHYAY, 2009). 

 Há três possibilidades para interface matriz/precipitado: 

coerente, semi-coerente e incoerente. Na interface coerente há uma 

continuidade dos parâmetros cristalográficos da matriz no precipitado de 

modo que ocorra uma deformação elástica na mesma, no qual as tensões 

criadas na interface são responsáveis pelo elevado endurecimento que 

esses precipitados conferem à liga. 

Na interface incoerente não há relação de continuidade entre os 

parâmetros cristalográficos da matriz e do precipitado, de modo que o 

último não deforme a matriz na região próxima à interface, porém, a 

energia interfacial entre a matriz e o precipitado pode ser responsável 

pelo ancoramento das discordâncias; a interface semi-coerente possui 

características intermediárias entre as interfaces coerente e incoerente 

(HUMMEL, 2013); (PORTER, 1996). A Figura 15 apresenta um 

esquema a nível atômico da liga na condição supersaturada em soluto 
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(solução sólida) e das três interfaces citadas acima. Diversos trabalhos 

reportam os efeitos da adição do zircônio na formação de precipitados 

com uma interface coerente e os efeitos desses intermetálicos nas 

propriedades da liga (SOUZA, 2017); (KNIPLING et al., 2007); 

(KNIPLING et al., 2006); (CHANG et al., 1997); (KUMAR, 1990). 
 

 
Figura 15 - Ilustração esquemática de uma estrutura com solução sólida (a) e 

estruturas com interfaces coerente (b), semi-coerente (c) e incoerente (d) 

(adaptado de CAVALCANTE, 2016). 

 

A coerência entre o precipitado e a matriz pode ser avaliada 

qualitativamente a partir do contraste de Ashby-Brown, obtido através de 

imagens de campo claro realizadas em um microscópio eletrônico de 

transmissão (MET). 

A Figura 16 apresenta micrografias de ligas Al-Zr com a 

presença do contraste de Ashby-Brown. a) é apresentado uma 

micrografia de campo claro realizado por MET, no qual a transição dos 

precipitados Al3Zr de estrutura cúbica para tetragonal é indicada por 

perda de coerência. Qualitativamente essa perda de coerência pode ser 

indicada por um padrão listrado nos precipitados e assimetria entre os 

lobos superiores e inferiores. b) é apresentado uma micrografia em que 

o contraste indica coerência dos precipitados cúbicos, já que não foi 

verificado padrão listrado e assimetria entre os lobos. 

O desajuste entre o precipitado e a matriz também é um 

parâmetro indicador de coerência, no qual é obtido através dos 

parâmetros de rede das fases. Ness (1972) estudou uma liga Al-

0,1%p.Zr tratada termicamente a 460ºC por 700 horas e observou um 

desajuste de 0,75% entre a matriz de alumínio e o precipitado Al3Zr 

cúbico, o que indicou uma significativa coerência desses precipitados. 
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Figura 16 – a) Campo claro de uma liga Al-0,34%p.Zr tratada termicamente a 

425°C por 400 horas,  no qual é indicado perda de coerência devido a transição 

estrutural do precipitado Al3Zr. “g” é o vetor de difração. b) é apresentado uma 

micrografia de uma liga Al-0,2%p.Zr tratada termicamente a 427°C por 100 

horas (adaptado de KNIPLING et al., 2007b (a), SOUZA, 2017 (b)). 

 

2.5 MECANISMOS DE ENDURECIMENTO  

 

 A distribuição e morfologia dos precipitados pela matriz é 

determinante no endurecimento do material, no qual se destacam: 

distância entre as partículas, coerência com a matriz, tamanho e forma 

dos precipitados (HAUTAKANGAS et al., 2008). A composição 

química da liga e as condições do tratamento térmico também 

influenciam, de modo que condições distintas de tratamento (ou 

composição química) podem alterar os mecanismos de endurecimento 

envolvidos (LEFEBVRE et al., 2014); (GONÇALVES, 2003). 

 As ligas Al-Zr são ligas endurecíveis por precipitação, de modo 

que o endurecimento dessas se baseia nos seguintes mecanismos: 

Orowan, endurecimento por módulo, endurecimento por coerência e 

endurecimento por ordem (SOUZA, 2017); (ARDELL, 1985). 

 

2.5.1 Orowan 

  

 As discordâncias quando interagem com os precipitados podem 

contorná-los ou cisalhá-los, o mecanismo de Orowan refere-se ao 

primeiro caso. A distribuição dos precipitados na matriz pode endurecer 

o material quando os mesmos encontram-se distribuídos 

homogeneamente, pois quanto menor a distância entre os precipitados, 



47 

 

 

maior será a tensão necessária para que a discordância possa contorná-

lo. A contribuição desse mecanismo para o endurecimento da liga pode 

ser mensurada através do incremento que o mesmo promove no limite 

de escoamento do material, de modo que os anéis de Orowan formados 

ao redor dos precipitados aumentam a tensão de cisalhamento necessária 

para que outras discordâncias passem por estes (RUSSEL e LEE, 2005). 

A Equação 5 apresenta a relação entre o incremento no limite de 

escoamento (∆σow) e as demais variáveis. 

 

 
∆σow = M

0,8GAlb

2π(1 − 𝑣)1/2L
ln (

2〈r̅〉

b
) 

                         (5)                                                       

 

Em que M é o fator de Taylor para matriz, GAL é o modulo de 

cisalhamento da matriz de alumínio, b é o vetor de Burgers, v é o 

módulo de Poisson da matriz, L é a distância entre os precipitados e 〈r̅〉 

é o raio médio dos precipitados (EMBURY et al., 1989b). 

 A Figura 17 apresenta um esquema do mecanismo de Orowan, 

no qual uma discordância sob tensão de cisalhamento (τ) interage com 

os precipitados. Em 1 é apresentado a condição inicial em que a 

discordância aproxima-se das partículas, em 2 e 3 a discordância 

contorna os precipitados e em 4 há a passagem da discordância pelas 

partículas com a formação do anel de Orowan envolta das mesmas. 

 

 
Figura 17– Esquema do mecanismo de Orowan (adaptada de 

MEYERS, CHAWLA, 2009.) 

 

 A Figura 18 apresenta parte do mecanismo de Orowan ocorrido 

em ligas Al-Zr. a) são apresentados as etapas 2 ou 3 da Figura 17, em 

que a discordância contorna o precipitado, conforme indicado por seta. 

Em b) é apresentado a etapa 4, no qual há um anel de discordância (anel 

de Orowan) em volta do precipitado, conforme indicado por seta. 
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Figura 18– a) Campo claro obtido no MET da liga Al-0,2%p.Zr tratada 

termicamente a 377°C por 400 horas, em que a seta indica interação 

precipitado/discordância. b) Campo claro obtido no MET da liga Al-0,2%p.Zr 

tratada termicamente a 577°C por 24 horas, em que as setas indicam anéis de 

Orowan formados ao redor de precipitados Al3Zr (adaptada de SOUZA, 2017 

(a); DALMAGRO, 2018 (b)). 

 

2.5.2 Endurecimento por Módulo 

 

 Neste mecanismo as discordâncias cisalham os precipitados, 

logo, a contribuição para o aumento do limite de escoamento da liga é 

dado pela diferença entre o módulo de cisalhamento da matriz (GAl) e do 

precipitado (Gp) (ARDELL, 1985). 

 Na Figura 19 (a) é apresentado uma micrografia de MET onde 

são indicados (setas) precipitados cisalhados por discordâncias; b) é 

apresentado um gráfico da tensão necessária para cisalhar um 

precipitado (Tensão de Cisalhamento Projetada Crítica- TCPC) em 

função do diâmetro dos precipitados para ligas de alumínio. Pode ser 

observado que existe um valor crítico do diâmetro e da TCPC em que é 

alterado o mecanismo de cisalhamento para o de Orowan (MEYERS e 

CHAWLA, 2008). 

 Souza (2017) estudou o crescimento dos precipitados Al3Zr em 

ligas Al-Zr e relacionou o tamanho com a interação destes com as 

discordâncias. Foi observado que precipitados com raios menores que 

3nm tendem a ser cisalhados por discordâncias, enquanto que 

precipitados com raios maiores tendem a ser contornados, conforme 

mecanismo de Orowan. 
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Figura 19– a) Imagem de MET em que é indicado o cisalhamento de 

precipitados por discordância; b) Variação da Tensão de Cisalhamento 

Projetada Crítica em função do raio dos precipitados para ligas de alumínio 

(adaptada de CAHN, 1996 (a); RUSSEL e LEE, 2005(b)). 

 

2.5.3 Endurecimento por Coerência 

 
 A formação do precipitado na rede cristalina de uma liga pode 

ocasionar deformação elástica na mesma, de modo a formar um campo 

de tensão na interface matriz/precipitado. Essa tensão criada pode 

interagir com as discordâncias podendo ancorá-las ou dificultar sua 

movimentação. Geralmente, os precipitados coerentes favorecem o 

aumento da resistência mecânica em relação aos semi-coerentes e 

incoerentes, devido ao campo de tensão formado na interface com a 

matriz (SOUZA, 2017). A contribuição desse mecanismo para o limite 

de escoamento do material (∆σcoe) é representado na Equação 6. 

 

 

∆σcoe = Mχ ((|δ| [1 +
2G𝐴𝑙(1 − 2𝑣𝑝 )

Gp(1 + 𝑣𝑝)
]) G𝐴𝑙)

3/2

(
〈r̅〉𝑓b

Γ
)

1/2

 

 
      (6)                                        

 

Em que M é o fator de Taylor para matriz, χ é uma constante de valor 

igual a 2,6, δ é o grau de desajuste do precipitado com a matriz, GAl é o 

módulo de cisalhamento da matriz de alumínio, Gp é o modo de 

cisalhamento do precipitado, 𝑣𝑝 é o módulo de Poisson do precipitado, 

〈r̅〉 é o raio médio e f é a fração volumétrica dos precipitados, b é o vetor 

de Burgers, Γ é a energia de deformação de uma discordância 

(EMBURY et al., 1989b); (ARDELL, 1985). 
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2.5.4 Endurecimento por Ordem 

 

 Ligas ordenadas são materiais metálicos cristalinos que 

apresentam ordem na organização atômica, no qual esta ordem dos 

átomos se estende por regiões delimitadas, chamadas de domínio. A 

região que separa dois domínios é chamada de contorno de antifase e 

pode ser formada devido a uma transformação de fase ou por 

cisalhamento. Os contornos de antifase dificultam o deslizamento das 

discordâncias e contribuem para o aumento da resistência mecânica do 

material. O incremento no limite de escoamento por esse mecanismo 

(∆𝜎𝑜𝑟𝑑) é representado na Equação 7 (ARDELL, 1985). 

 

 
∆𝜎𝑜𝑟𝑑 = 𝑀

𝛾𝑐𝑎𝑓

2𝑏
(

3𝜋𝑓

8
)

1/2

 
                            (7)                                                      

 

Em que 𝛾𝑐𝑎𝑓 é a energia por unidade de área do plano de deslizamento 

envolvido na formação do contorno de antifase. 

 Os precipitados Al3Zr possuem uma estrutura cúbica (fase 

metaestável) fora do equilíbrio e uma estrutura tetragonal (fase estável) 

no equilíbrio, a mudança da estrutura cúbica para tetragonal é marcada 

pela formação de contornos de antifase ao longo de planos {100} 

(ABBASCHIAN et al., 2009b). Souza (2017) estudou uma liga Al-

0,32%p.Zr e identificou contornos de antifase devido a distribuição 

paralela dos lobos dos precipitados. A Figura 20 apresenta as 

micrografias obtidas por MET, no qual as setas indicam o contorno de 

antifase. 

 

 
Figura 20– Micrografias da liga Al-0,32%p.Zr tratada termicamente a 377°C 

por 400 horas, em a) Campo claro e em b) Campo escuro com destaque (setas) 

para os contornos de antifase formados (adaptada de SOUZA, 2017). 
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 Souza (2017) analisou de modo experimental e teórico a 

influência dos quatro mecanismos apresentados acima para as ligas Al-

0,2%p.Zr e Al-0,32%p.Zr tratadas termicamente a 377°C por 100 horas 

utilizando a fração dos precipitados igual a 0,0021. Também foi 

realizado um comparativo com os resultados experimentais obtidos por 

Knipling et al., (2010) para uma liga Al-0,32%p.Zr-0,17%p.Sc tratada 

termicamente a 300°C por 3 horas com fração dos precipitados igual a 

0,003. Souza (2017) observou que os precipitados das ligas contribuíram 

para o endurecimento da mesma segundo o mecanismo de Orowan, 

enquanto que Knipling et al., (2010) observaram que os precipitados 

endureceram a liga pelo mecanismo de ordem. A Figura 21 apresenta os 

resultados obtidos em um gráfico do incremento no limite de 

escoamento da liga (∆) em função do raio dos precipitados. 

 Estudos na literatura indicaram que os precipitados Al3Zr 

cúbico com raio inferior a 3nm tendem a endurecer a liga pelos 

mecanismos de ordem, módulo ou coerência, enquanto precipitados com 

raios maiores tendem a endurecer o material pelo mecanismo de 

Orowan (LEFEBVRE et al., 2014); (KNIPLING et al., 2010); 

(MARQUIS et al., 2003). 

 

 
Figura 21– Resultados experimentais e teóricos dos mecanismos de 

endurecimento obtidos por Souza (2017) e Knipling et al. (2010) para três ligas 

de alumínio, no qual o incremento no limite de escoamento (∆) está em função 

do raio dos precipitados (< r >) (adaptada de SOUZA, 2017). 
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2.6 DEFORMAÇÃO PLÁSTICA 
 

 A deformação plástica aumenta a quantidade de defeitos 

cristalinos na microestrutura do material, o que ocasiona um aumento da 

energia interna. As discordâncias são os defeitos cristalinos que mais 

contribuem para esse aumento (CAVALCANTE, 2016); 

(ARZAMASOV, 1989); (MASTEROV, 1975). Esses defeitos são 

importantes para os mecanismos de recristalização e formação de 

segunda fase (precipitação), atuando como sítios para essas 

transformações microestruturais (ALMEIDA, 2017); (FERRARI, 2008). 

 A deformação também atua na morfologia e distribuição dos 

precipitados devido ao fato de que as discordâncias podem fragmentá-

los e permitir uma maior homogeneidade na distribuição e diminuição 

da distância entre os mesmos (PATROCINIO, 2011). Cardoso et al. 

(2010) estudaram uma liga de alumínio AA7050 tratadas termicamente 

e deformadas, de modo que as análises por microscopia indicaram a 

presença do precipitado Al3Zr, e que o aumento na quantidade de 

deformação modificou a morfologia destes de alongado para esférico. 

Houve uma contribuição significativa do processo de fragmentação, 

aliado ao aumento de deformação, pois se observou uma redução no 

tamanho dos precipitados. 

 As ligas Al-Zr estudadas nesse trabalho foram recalcadas 

(redução de altura) a fim de deformar o material e analisar a influência 

da deformação na precipitação de intermetálicos Al3Zr. Os itens a seguir 

retratam os diversos mecanismos envolvidos na deformação e a relação 

destes com a formação de precipitados. 

 

2.6.1 Recalque 

 
 Recalque é um tipo de conformação mecânica em que o 

material é comprimido sob ação de uma força exercida por um punção 

(ferramental). Os materiais metálicos recalcados apresentam um perfil 

de deformação característico na microestrutura que é ocasionado pelo 

atrito entre o ferramental e a peça. Esse atrito pode ser causado devido à 

falta de lubrificação entre esses, temperatura do ferramental menor que a 

peça ou quando a deformação é realizada a quente (FIGUEIREDO et 

al., 2018); (DIETER et al., 2003). 

 Devido às forças de atrito geradas na interface são formadas 

três zonas com deformação distinta: uma zona sem deformação (zona 

morta), uma zona de média deformação e uma zona de alta deformação 

(FIGUEIREDO et al., 2018); (BUCKINGHAM et al., 2016); (SCARI et 
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al., 2014); (HELMAN, 2013); (JHA et al., 2010); (DIETER et al., 

2003). Devido aos diferentes níveis de deformação nessas três zonas a 

formação de precipitados na microestrutura pode ser afetada, no qual as 

zonas de maior deformação podem apresentar mais sítios para nucleação 

dessas partículas, favorecendo uma distribuição heterogênea das 

mesmas. 

 A Figura 22 apresenta a distribuição de tensão e as zonas de 

deformação formadas após recalque. a) são apresentadas as tensões 

geradas na microestrutura devido à compressão do ferramental com 

destaque para as tensões de cisalhamento causadas pelo atrito entre o 

ferramental e a peça, em b) são apresentadas as três zonas de 

deformação formadas devido o recalque aplicado no material. 

 

 
Figura 22– a) Distribuição das tensões de compressão e cisalhamento em um 

corpo de prova comprimido. b) Regiões de deformação heterogênea em um 

corpo de prova comprimido (adaptado de RODRIGUES e MARTINS, 2010 (a) 

e DIETER et al. 2003 (b)). 

 

El-Magd et al. (2006) analisaram uma liga de alumínio sob 

compressão, foi observado o mesmo perfil de deformação descrito 

acima. A Figura 23 apresenta de maneira resumida os resultados 

experimentais e computacionais obtidos: a) é apresentado o gráfico da 

tensão em função da deformação obtido experimentalmente; b) é 

apresentado o corpo de prova após deformação com destaque para a 

trinca formada (setas em amarelo); c) e d) são apresentados (por análise 

computacional) as distribuições da tensão e da deformação. 

É possível observar que os itens c) e d) são semelhantes ao 

perfil de deformação indicado na Figura 22 b).Também é possível 

observar que a trinca (b) se formou a 45° da direção de compressão que 

é a zona de máxima tensão e de alta deformação. 
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Figura 23- a) Variação da tensão de compressão em função da deformação, em 

b) é indicado por setas o local em que o corpo de prova fraturou, em c) e d) são 

apresentados à distribuição da tensão e da deformação por simulação 

computacional, respectivamente (adaptado de EL-MAGD et al., 2006). 

 

2.6.2 Aspectos microestruturais da deformação 
 

 Geralmente, a deformação plástica nos materiais metálicos não 

se distribui de maneira homogênea pela microestrutura, logo, existem 

regiões que se deformam de maneira distinta devido ao acúmulo de 

discordância, diferença na orientação cristalográfica, presença de 

precipitados entre outros fatores (ESPÓSITO, 2006). Essas regiões em 

que há deformação distinta são chamadas de heterogeneidades de 

deformação, no qual se destacam as bandas de cisalhamento, bandas de 

transição ou deformação e maclas de deformação (SANDIM, 2003).  

 Bandas de cisalhamento são heterogeneidades comuns em 

materiais deformados plasticamente, principalmente, nos materiais 

dúcteis. Microestruturalmente as bandas de cisalhamento são 

caracterizadas por percorrerem toda a estrutura do material, ou seja, a 

deformação não se limita ao interior dos grãos, podendo atravessá-los. 

Essas bandas se formam geralmente entre 30 e 60º com a direção de 

deformação, que é a direção de máxima tensão. 

 As bandas de transição ou bandas de deformação diferem das 

bandas de cisalhamento, pois as primeiras se limitam ao interior dos 

grãos, enquanto a última pode ultrapassá-los. Logo, tanto as bandas de 
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cisalhamento quanto as de transição ocasionam sítios na microestrutura 

da liga (heterogeneidades de deformação) que podem acelerar a 

precipitação de intermetálicos (FERRARI, 2008); (PADILHA, 2005); 

(PETERZOW, 1978). 

A fonte de Frank Read é uma heterogeneidade que pode ser 

formada devido à deformação plástica do material, esse mecanismo é 

baseado na multiplicação de discordâncias. Em termos gerais é 

caracterizado por discordâncias que sob tensão de cisalhamento são 

impedidas de se deslocarem devido à presença de outras discordâncias 

na direção vertical, de modo que se deslocam radialmente de maneira 

cíclica contribuindo para o aumento da densidade dessas (HULL et al., 

2001); (REED-HILL, 2008). 

 As falhas de empilhamento estão relacionadas a imperfeições 

no empacotamento atômico no reticulado do material, de modo a 

influenciar na deformação. A escalagem de discordâncias, por exemplo, 

é um mecanismo afetado por esse defeito.  Metais de alta energia de 

falha de empilhamento, como o alumínio (163 erg/cm²), apresentam 

maior mobilidade e associação entre as discordâncias de sinal oposto o 

que acaba por facilitar a aniquilação das mesmas e, consequentemente, 

uma diminuição na densidade dessas. Essa energia associada à falha de 

empilhamento é influenciada por diversos fatores como elementos de 

liga, temperatura e quantidade de deformação (LOW, 2000); (HUGHES 

et al., 1997). 

 Os metais deformados plasticamente apresentam, a nível 

microscópico, arranjos de discordâncias no interior do grão chamadas de 

células de discordância. De modo geral essas células são caracterizadas 

por uma elevada densidade de discordâncias nas paredes e uma baixa 

densidade no interior, de modo que deformações abaixo de 50% formam 

paredes densas de discordância e microbandas. Deformações superiores 

geram células mais deformadas formando contornos de alto ângulo. O 

aumento no teor de soluto pode aumentar também a densidade de 

discordâncias e a energia armazenada na deformação, de modo que as 

células de discordância tendem a apresentar menor tamanho (FERRARI, 

2008); (ESPÓSITO, 2006); (PADILHA, 2005).  

 A Figura 24 apresenta em a) um grão com células de 

discordâncias e microbandas, e em b) é apresentado uma microestrutura 

de um material com alta energia de defeito de empilhamento deformado 

e tratado termicamente, no qual é possível observar a presença de grãos 

e subgrãos. 
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Figura 24 - A) Material com alta energia de falha de empilhamento após 

deformação, no qual são indicadas as células de discordâncias. B) micrografia 

obtida por MET de uma liga Al 6063 com redução em área de 60% e tratamento 

térmico de 350°C por 5400 segundos com presença de grãos e subgrãos 

(adaptado de TROEGER e STARKE, 2000(A); FERRARI, 2008 (B)). 

 

O tratamento térmico e a deformação plástica podem alterar a 

distribuição das discordâncias nos metais, isto é, durante a deformação 

as discordâncias podem se movimentar conforme os sistemas de 

escorregamento presentes na microestrutura, porém, o tratamento 

térmico pode alterar o arranjo em que essas se encontram e redistribuí-

las diminuindo, consequentemente, a densidade de discordâncias na 

microestrutura (FERRARI, 2008); (PADILHA, 2005). 

A Figura 25 (A) exemplifica um caso com deformação e sem 

tratamento térmico para uma microestrutura de um aço inoxidável 

austenítico, é possível observar o deslizamento de discordâncias em 

bandas no qual as mesmas se orientam em direções específicas (sistemas 

de deslizamento). 

A Figura 25 (B) exemplifica o caso em que o tratamento 

térmico após deformação altera o arranjo das discordâncias na 

microestrutura de uma liga de alumínio (Al 6063) com 90% de redução 

de área e tratada termicamente a 450°C por 3600 segundos. É possível 

observar interação de discordâncias com os precipitados presentes na 

estrutura e no precipitado indicado por seta (maior tamanho) é possível 

verificar o acúmulo de discordâncias no entorno do mesmo indicando 

uma barreira para o deslizamento. 
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Figura 25 – (A) Micrografia de um aço inoxidável austenítico após deformação 

com a presença de deslizamento de discordâncias pela matriz. (B) micrografia 

de uma liga de alumínio com destaque (seta) para interação 

discordância/precipitado (adaptado de PADILHA, 2005 (A); FERRARI, 

2008(B)). 

 

2.6.3 Recristalização 
 

Os metais quando deformados e posteriormente tratados 

termicamente podem apresentar modificações na microestrutura como 

redução na densidade de discordâncias e alteração na forma dos grãos. 

Dentre esses mecanismos de modificação microestrutural destacam-se o 

encruamento, recuperação, recristalização e crescimento de grão 

(FERRARI, 2008); (PADILHA, 2005). As ligas estudadas neste 

trabalho foram deformadas a frio e depois tratadas termicamente de 

modo que os quatro mecanismos citados sejam significativos para as 

modificações microestruturais da mesma. 

A deformação é responsável pelo aumento na densidade de 

discordâncias, de modo que quanto maior a deformação empregada 

maior será o número dessas na microestrutura. Logo, chama-se de 

encruamento a deformação a frio do material em que há aumento da 

resistência mecânica, devido às discordâncias geradas. Os mecanismos 

de recuperação, recristalização e crescimento de grão ocorrem após as 

microestruturas encruadas serem submetidas a tratamentos térmicos, 

como, por exemplo, o recozimento (HUMPHREYS, 1996). 
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 A recuperação é a etapa inicial, na qual há um aumento no 

número de vacâncias em equilíbrio, associação de discordâncias de sinal 

oposto e poligonização. A recristalização ocorre logo após a 

recuperação, na qual há formação de novos grãos (sem deformação) que 

crescem em detrimento dos grãos deformados (EMBURY, 1996). A 

Figura 26 apresenta uma microestrutura do alumínio com grãos 

recristalizados (A e B) e grãos deformados. 

 Textura e taxa de deformação e quantidade de soluto podem 

alterar os mecanismos de deformação e recristalização de um material 

(ACHARYA et al., 2017); (D’ANNIBALE et al., 2017); (CADONI, et 

al., 2016); (YAN et al., 2016); (YE et al., 2016); (TIAMIYU et al., 

2016); (GONÇALVES, 2003); (SANDIM, 2003); (VIANA E PAULA, 

2003); (LIMA, 2003). Em ligas Al-Cu e Al-Mg-Zn são adicionadas 

quantidades de até 0,25%p.Zr a fim de que a formação de precipitados 

Al3Zr na microestrutura melhorem as propriedades mecânicas e evitem a 

recristalização, devido ao ancoramento dos contornos de grão (THE 

ALUMINUM ASSOCIATION, 2015); (EDRIS, 2002); 

(KATGERMAN E ESKIN, 2003). 

 

 
Figura 26 – Micrografia obtida por MEV de uma amostra de alumínio 

parcialmente recristalizada com destaque para os grãos recristalizados (A e B) 

(adaptado de HUMPHREYS HATHERLY, 1995). 

 

Após a recristalização o material apresenta redução da resistência 

mecânica e aumento da ductilidade. A permanência do material na 

temperatura de recristalização ou mesmo o aumento da mesma ocasiona 

o crescimento de grão, no qual a redução da área dos contornos de grão 

(regiões termodinâmicamente instáveis) é força motriz para esse 

crescimento (FERRARI, 2008). 

No encruamento, os sítios favoráveis à formação de precipitados 

são em maior quantidade, conforme as heterogeneidades de deformação 
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geradas, porém, após a recristalização a densidade de discordâncias 

diminui com a formação de grãos não deformados reduzindo, 

consequentemente, os sítios para precipitação. Esses mecanismos podem 

influenciar na precipitação de ligas tratadas termicamente (endurecíveis 

por precipitação), no qual nos períodos iniciais do tratamento a 

precipitação pode ser mais significativa que após a recristalização, já 

que os sítios para nucleação heterogênea são em maior quantidade no 

encruamento. 

Espósito (2006) estudou uma liga de alumínio comercial 6063 

deformada a frio por laminação com deformações de 20, 50, 70 e 90% e 

depois foram recozidas a 396, 462 e 528ºC nos tempos de 1, 10 e 100 

minutos. Foi observado que os mecanismos de recuperação e 

recristalização diminuíram os grãos previamente deformados. Com o 

aumento da deformação aumentou também o número de defeitos como 

os emaranhados de discordâncias nos contornos de grão, e esses defeitos 

foram pontos de nucleação dos novos grãos. 

 

2.7 PRECIPITAÇÃO EM LIGAS Al-Zr 

 

 O estado de supersaturação nas ligas Al-Zr permite que ocorra 

precipitação de intermetálicos após tratamento térmico. A precipitação 

inicia-se pela nucleação dos precipitados, baseado na migração do 

soluto da matriz para sítios do reticulado da liga, de modo que formem 

estruturas chamadas de embrião ou núcleo; esses necessitam alcançar 

um raio crítico para continuar o crescimento, caso contrário os mesmos 

são dissolvidos e reabsorvidos pela matriz (SOUZA, 2017); (ZHANG 

YONGZHI et al., 2013); (YAN, 2012); (KNIPLING et al., 2010). 

 A nucleação dos embriões pela microestrutura da liga pode 

ocorrer de modo homogêneo ou heterogêneo. O primeiro caso é 

alcançado quando a liga recebe um elevado superesfriamento (através da 

extração de calor pelo molde, por exemplo), de modo que favoreça 

termodinamicamente a formação de núcleos estáveis. No segundo caso 

os núcleos estáveis se formam em sítios preferenciais. Esses sítios são 

regiões com acúmulo de energia, de modo que essa energia localizada 

nesses pontos facilite a formação dessas partículas (HUNSICKER et al., 

1984). Os sítios mais comuns são: contornos de grão, bandas de 

discordâncias, intermetálicos, vazios, impurezas, etc (LIN et al., 2013); 

(REED-HILL, 2008); (ZANGRANDI, 2008). 

 A precipitação pode ser dividida em estática e dinâmica. Na 

precipitação estática a formação dos núcleos estáveis é baseada nos 

parâmetros do tratamento, isto é, tempo e temperatura, enquanto que na 
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precipitação dinâmica há também a influência do carregamento imposto 

no material (geração e movimentação de discordâncias), isto é, há 

precipitação devido ao tratamento térmico e à deformação, 

simultaneamente. Este último refere-se a casos como no ensaio de 

fluência, em que o material é sujeito às condições de tratamento térmico 

ao mesmo tempo em que é deformado (MIRANDA, 2013). 

 As ligas estudadas nesse trabalho apresentaram precipitação 

estática sob tratamento térmico, porém, antes desse tratamento as ligas 

foram deformadas a fim de que a microestrutura apresentasse uma maior 

quantidade de sítios favoráveis à precipitação e aumentasse 

consequentemente, a quantidade de precipitados e o endurecimento. 

 Conforme explicado no item 2.6, a deformação causa pontos de 

heterogeneidade na microestrutura (bandas de deformação, por 

exemplo) que facilitam a formação dos intermetálicos através do 

aumento da difusividade e por fornecer sítios em que os mesmos 

necessitam de menos energia para nuclearem. Linhas de discordâncias, 

por exemplo, facilitam a difusão de átomos pelas mesmas, chamado de 

“pipe diffusion” (difusão em tubo), de modo a facilitar o fluxo de soluto 

da matriz para os precipitados ou de um precipitado para outro 

(LUMLEY, 2007). A Figura 27 apresenta uma micrografia de uma liga 

Al-0,2%p.Zr tratada termicamente a 427°C por 100 horas, no qual é 

possível observar precipitados ao longo de discordâncias. 

 

 
Figura 27 – Campo claro obtido no MET para uma liga Al-0,2%p.Zr tratada 

termicamente a 427°C por 100 horas, no qual é possível observar precipitados 

ao longo de discordâncias (adaptado de SOUZA, 2017). 
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2.7.1 Cinética de precipitação 

 

A cinética de precipitação pode ser avaliada por resistividade 

elétrica, microdureza e energia de ativação para precipitação 

(CARVALHO, 2016); (PETERS et al., 1966). As técnicas de 

microscopia (microscopia óptica, microscopia eletrônica de varredura e 

microscopia eletrônica de transmissão) também podem ser utilizadas 

nesse estudo, pois essas fornecem informações diretas da distribuição 

dos precipitados pela microestrutura, logo, informações como 

espaçamento entre os precipitados, tamanho e densidade dos mesmos 

podem ser inferidas (SOUZA, 2017); (FULTZ e HOWE, 2008); 

(CULLITY, 1978). 

A condutividade elétrica de um material pode ser afetada por 

três fatores, basicamente: vibração térmica dos átomos, impurezas e 

deformação (Regra de Matthiessen). Logo, características 

microestruturais como quantidade de soluto, densidade de discordâncias, 

tamanho e distribuição dos precipitados podem alterar a condutividade 

elétrica da liga (CARVALHO, 2016). Nesse trabalho, as ligas foram 

deformadas e depois tratadas termicamente, de modo que a 

recristalização e a precipitação de intermetálicos possam alterar a 

microestrutura do material e, consequentemente, a condutividade 

elétrica do mesmo. 

A condutividade elétrica de um material é determinada a partir 

da resistividade do mesmo, isto é, a partir das medidas de resistência 

elétrica e das dimensões do material é obtida a resistividade, de modo 

que a condutividade é dada pelo inverso da resistividade elétrica. 

A cinética de precipitação pode ser avaliada pela resistividade 

elétrica por meio da quantidade de soluto dissolvido na matriz, ou seja, 

conforme o soluto migra da matriz e é segregado em determinados sítios 

do reticulado (precipitação) há uma diminuição da resistividade elétrica 

e vice-versa. A deformação na microestrutura também pode influir nas 

medidas de resistividade, já que uma maior densidade de discordâncias 

tende a aumentar a resistividade elétrica e vice-versa (CUNHA et al., 

2018); (FARRÃO, 2013); (ZHOU et al., 2012). A Figura 28 apresenta a 

relação entre a resistividade elétrica e o tempo de tratamento térmico 

(envelhecimento) para um aço maraging, no qual a diminuição da 

resistividade indicou a precipitação de intermetálicos. 
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Figura 28 – Variação da resistividade elétrica em função do tempo de 

envelhecimento para um aço maraging, em que as temperaturas do tratamento 

térmico são indicadas (adaptado de VASUDEVAN et al., 1990). 

 

A cinética de precipitação também pode ser avaliada pela 

microdureza do material. O aumento da microdureza indica que a 

precipitação endureceu a liga, logo, curvas da microdureza em função 

do tempo de tratamento térmico fornecem uma avaliação da precipitação 

na matriz (FULLER et al., 2003); (SRINIVASAN et al., 2001). 

Geralmente a curva de dureza apresenta um pico indicando a condição 

(tempo e temperatura) de maior endurecimento e depois apresenta um 

decaimento representando o coalescimento dos precipitados, chamado 

superenvelhecimento (SOUZA, 2017); (CARVALHO, 2016); (DU, 

2006). 

A energia de ativação aparente para precipitação pode ser 

avaliada por meio da Equação 8 (PARDAL et al. 2005); 

(VISWANATHAN et al., 1993), que é obtida a partir da equação de 

Arrhenius: 

 

 
𝑡 = 𝑡0 . exp

𝑄

𝑅. 𝑇
 

                                 (8)                                                              

 

em que t é tempo necessário para ocorrer à dureza máxima no 

envelhecimento, t0 é uma constante, Q é a energia de ativação para 

precipitação, R é a constante universal dos gases e T é a temperatura. 
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2.7.2 Cinética de coalescimento dos precipitados 

 

 Após a precipitação dos núcleos estáveis (nucleação), esses 

passam a crescer devido ao fluxo de soluto da matriz para os 

precipitados. Para que o soluto migre da matriz para os precipitados é 

necessário que o mesmo vença barreiras energéticas. Inicialmente há 

dependência da difusão do soluto pelo reticulado do material, de modo 

que o grau de deformação, temperatura, tempo, vazios, discordâncias e 

espaçamento entre os precipitados influenciam na movimentação 

atômica. Por exemplo, a presença de vazios acelera a difusão de soluto, 

enquanto que um alto espaçamento entre os precipitados dificulta 

(SOUZA, 2017c); (KNIPLING et al., 2010). 

 Após a difusão do soluto da matriz para a interface dos 

precipitados, o mesmo precisa vencer duas barreiras energéticas a fim de 

que seja incorporado na partícula. A primeira barreira energética (Δgα) 

está relacionada com a energia interfacial entre o precipitado e a matriz. 

O átomo de soluto necessita de tempo para vencer essa barreira o que 

torna esse fenômeno determinante para o crescimento do precipitado, 

pois o tempo envolvido no processo de difusão pela rede cristalina é 

menor. A segunda barreira energética (Δgαß) está relacionada com a 

energia química livre entre a matriz e o precipitado, isto é, há um 

gradiente de concentração química que é a força motriz para 

incorporação do soluto pelo precipitado (REED-HILL, 2008). A Figura 

29 apresenta um gráfico esquemático com as duas barreiras energéticas 

citadas e a distância entre elas em função da energia livre. 

 

 
Figura 29 – Variação da energia livre em função da distância entre o precipitado 

e a matriz, no qual a barreira energética para o crescimento (Δgα) é evidenciada, 

juntamente com o gradiente de composição química (Δgαß), α sendo a fase do 

alumínio e ß sendo a fase do precipitado Al3Zr (adaptado de REED-HILL, 

2008). 
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A taxa de transferência dos átomos de soluto da matriz para os 

precipitados pode ser avaliada pela Equação 9, de modo que essa 

também pode ser considerada como igual à taxa de transferência do 

soluto de um precipitado para outro. 

 

 𝐼 = 𝑆𝑣𝑒−
Δgα

KT (1- 𝑒
−𝚫𝐠𝛂ß

𝐊𝐓 )                         (9)                                                      

 

Em que I é a taxa de transferência por segundo do átomo de soluto da 

matriz para a partícula, S é o número de átomos na superfície formada, v 

é a freqüência de vibração atômica, k é a constante de Boltzmann e T é a 

temperatura (REED-HILL, 2008). 

A Figura 30 apresenta um esquema da concentração de soluto 

no precipitado e na matriz durante o crescimento. Pode ser observado 

que a quantidade de soluto na matriz é reduzida conforme ocorre o 

crescimento do precipitado. NB
ß representa a concentração de soluto no 

precipitado, de modo que esse valor é constante variando apenas a 

distância entre as partículas, o que indica o crescimento da mesma. NB
∞ 

é a concentração do soluto na matriz antes do crescimento dos 

precipitados e NB
α é a concentração do soluto na matriz após o fluxo 

deste para os precipitados. Logo, pode ser observado que a matriz 

apresenta uma concentração de soluto no momento da precipitação (NB
∞ 

na Figura 30 A) e essa quantidade é reduzida conforme há o crescimento 

do precipitado (NB
α na Figura 30 B). 

 

 
Figura 30 - Diagrama representando o crescimento dos precipitados em virtude 

do empobrecimento da matriz em soluto (adaptado de REED-HILL, 2008). 

 

 Souza (2017) avaliou o crescimento dos precipitados Al3Zr 

através de imagens obtidas por MET após tratamento térmico de 

precipitação a 377°C em duas ligas Al-Zr. A Figura 31 apresenta as 

medidas dos raios médios (<r>) dos precipitados Al3Zr nas regiões 

dendríticas (esquerda) e interdendríticas (direita) em função do tempo de 

tratamento, de modo que é possível observar que houve crescimento 
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(aumento do raio) entre 100 e 400 horas de tratamento térmico. Os 

resultados indicaram que as regiões com menor concentração em soluto 

(interdendríticas) apresentaram precipitados maiores e em menor 

quantidade, em comparação as regiões com maior concentração 

(dendríticas), devido à força motriz química para precipitação ser maior 

nas áreas mais concentradas em soluto. A liga de maior teor de soluto 

(0,32%p.Zr) apresentou precipitados menores, em comparação a de 

menor concentração, devido o potencial químico para precipitação ser 

maior nas ligas mais concentradas. 

 
Figura 31 – Raio médio dos precipitados Al3Zr em função do tempo de 

tratamento térmico (adaptado de SOUZA, 2017). 

 

 Durante o crescimento dos precipitados é possível que 

partículas maiores cresçam em virtude da difusão de soluto de partículas 

menores, em um mecanismo chamado de coalescimento. Este tem 

conseqüências negativas para a resistência mecânica do material, pois 

causa uma distribuição heterogênea dos precipitados, aumenta a 

distância entre eles, além do que partículas grosseiras têm um menor 

efeito de endurecimento comparado ao de partículas menores (BOOTH-

MORRISON et al., 2011). 

 O coalescimento é baseado no efeito Gibbs-Thomson em que 

partículas maiores crescem em virtude das menores (PORTER, 2009); 

(REED-HILL, 2008). Nesse mecanismo uma fase aumenta de tamanho 

em detrimento da outra, de modo que os precipitados de menor raio de 

curvatura apresentam uma maior concentração de soluto na interface 

precipitado/matriz criando assim um gradiente de concentração química 

que é força motriz para a difusão dos átomos para as partículas maiores 
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(maior raio de curvatura). A Figura 32 ilustra um exemplo do 

crescimento de uma partícula segundo o efeito Gibbs-Thomson. Uma 

fase de concentração de soluto “α2” na interface com a matriz, perde 

átomos para uma fase de concentração “α3” (para α2 > α3) em que a 

diferença de concentração química entre as duas fases é a força motriz 

da transferência de soluto. 

 
Figura 32 – Crescimento do precipitado segundo o efeito Gibbs-Thomson,em 

que há difusão do zircônio de uma fase de maior concentração na interface (α2) 

para uma fase de menor concentração (α3), ocasionando o aumento da última 

em detrimento da diminuição da primeira (Adaptada de PORTER, 2009). 

 

 A cinética de coalescimento dos precipitados pode ser avaliada 

através de equações que relacionam o raio das partículas com o tempo 

de tratamento térmico, como pode ser observado na Equação 10 

(DOHERTY, 1996): 

 

 (𝑟)3 = (𝑟0)3 + 𝐾𝑟 . 𝑡                               (10)                                                     

 

Em que r é o tamanho médio dos precipitados, r0 é o tamanho médio 

inicial, Kr é a taxa de coalescimento e t é o tempo. 

 A Figura 33 apresenta a variação do raio de dois tipos de 

precipitados Al3Zr (cúbico (L12) e tetragonal (D023)) em função do 

tempo de tratamento térmico, segundo Equação 10. Pode ser destacado 

que a taxa de coalescimento desses precipitados é proporcional a 

inclinação da reta, isto é, quanto maior a inclinação da reta maior a taxa 

de coalescimento. Outro fator importante é que os precipitados 

tetragonais apresentam uma maior taxa de coalescimento que os 

cúbicos, isto é, os tetragonais tendem a crescer em uma velocidade 

maior. 
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Figura 33 – Variação do raio médio dos precipitados em função do tempo e 

temperatura de envelhecimento (adaptada de ZEDALIS e FINE, 1986). 

 

2.7.3 Tratamento térmico de precipitação em ligas Al-Zr 

 
 O tratamento térmico de solubilização é aplicado em ligas de 

alumínio a fim de que todo o soluto seja solubilizado na matriz para uma 

posterior precipitação, nessa etapa a liga, após solidificação, é aquecida 

até a temperatura de solubilização por um determinado tempo seguido 

de um resfriamento brusco (KNIPLING et al. 2011); (ZANGRANDI, 

2008); (DU, 2006); (SOKEI et al., 1999); (COUTINHO, 1980). Nas 

ligas Al-Zr essa etapa não é necessária, conforme mostrado no trabalho 

de Souza (2017), no qual a solubilização da liga foi alcançada na fase 

líquida, após fusão, em que há uma mistura homogênea de alumínio e 

zircônio; posteriormente foi realizado um resfriamento brusco, a fim de 

evitar a precipitação. 

Envelhecimento é um tratamento térmico realizado nas ligas Al-

Zr solubilizadas para precipitação controlada de intermetálicos. O tempo 

e a temperatura são os principais parâmetros nesse processo, de modo 

que são escolhidos conforme a composição química da liga e as 

propriedades que se deseja alcançar (ZHANG YONGZHI et al., 2013); 

(YAN, 2012); (FAN, 2012); (FRANSSON, 2009). 

Nesse tratamento a liga é aquecida até uma temperatura 

adequada (temperatura de envelhecimento) em função do tempo, de 

modo que a energia térmica fornecida favoreça a formação dos 

precipitados na microestrutura. Caso a temperatura de envelhecimento 

seja superior à temperatura ambiente o tratamento é chamado de 

artificial e no caso em que é realizado à temperatura ambiente é 

chamado de envelhecimento natural (HUNSICKER et al., 1984). 

Cavalcante et al. (2016) analisaram o comportamento mecânico de uma 

liga de alumínio 2024 submetida a um envelhecimento de 1, 3, 5, 8 e 12 
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horas a 190ºC, em que foi constatado o aumento da resistência com o 

envelhecimento devido à distribuição de precipitados na matriz. 

O envelhecimento pode ser avaliado em ligas endurecíveis por 

precipitação através da variação da resistência mecânica com o tempo, o 

limite de escoamento e a microdureza são, geralmente, as propriedades 

mais comuns para essa avaliação (SOUZA, 2017); (FAN, 2012); 

(SILVA, 1988). A Figura 34 apresenta quatro curvas para a liga de 

alumínio 2014-T4 referente à evolução do limite de escoamento em 

função do tempo, conforme a temperatura utilizada no envelhecimento. 

É possível observar que as curvas apresentam um pico e depois um 

decaimento com o tempo, o pico é devido à precipitação, o decaimento é 

chamado superenvelhecimento e é caracterizado pelo coalescimento dos 

precipitados (FRANSSON, 2009); (SRINIVASAN et al., 2001). 

 

 
Figura 34 – Limite de escoamento em função do envelhecimento para uma liga 

de alumínio 2014-T4 (adaptado de MIRANDA, 2013). 

 

Souza (2017) e Dalmagro (2018) avaliaram o envelhecimento 

de ligas Al/Zr através da evolução da microdureza com o tempo de 

tratamento. A Figura 35 (A) apresenta os resultados obtidos por Souza 

(2017) para duas ligas, Al-0,2%p.Zr e Al-0,32%p.Zr, envelhecida a 

377°C por 400 horas. Foi observado um pico de microdureza para o 

tempo de 100 horas, após esse tempo a microdureza apresentou uma 

queda, indicando o superenvelhecimento, de modo que esse 

comportamento foi comum para as duas ligas. A 377ºC, a liga Al-

0,2%p.Zr apresentou endurecimento a partir de 12 horas de 
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envelhecimento, enquanto que a liga 0,32%p.Zr foi a partir de 4 horas. 

Nessa última também foi observado que há um aumento significativo da 

microdureza nas primeiras 24 horas de envelhecimento seguido de um 

endurecimento menos acentuado até 100 horas. A temperatura de 

envelhecimento deste trabalho foi escolhida com bases nos estudos de 

Souza (2017) em que foi observado que a 377ºC tanto a liga com 

0,2%p.Zr quanto na liga com 0,32%p.Zr apresentaram maiores valores 

de microdureza, comparado à temperatura de 427ºC. 

A Figura 35 (B) apresenta os resultados obtidos por Dalmagro 

(2018) para uma liga Al-0,2%p.Zr envelhecida a 577°C por 400 horas. 

Foi observado um endurecimento do material durante o tempo de 

tratamento, porém não foi observado o decaimento da microdureza 

característico do superenvelhecimento. 

Comparando os resultados obtidos por Dalmagro (2018) e 

Souza (2017) para a liga Al-0,2%p.Zr é possível observar que em 100 

horas de envelhecimento a liga estudada por Souza (2017) apresentou 

maior endurecimento, de modo que esse comportamento pode ser 

justificado pela temperatura de tratamento mais alta utilizada por 

Dalmagro (2018) que favoreceu o coalescimento dos precipitados e, 

consequentemente, um menor endurecimento. Para 400 horas de 

tratamento os valores de dureza observados por Dalmagro (2018) foram 

maiores, logo, como não foi realizado análise nas amostras entre os 

tempos de 100 e 400 horas é possível que a liga tenha atingido um pico 

de endurecimento entre esses tempos com um posterior 

superenvelhecimento. 

 

 
Figura 35 – (A) Variação da microdureza Vickers obtidos das ligas Al-0,2%p.Zr 

e Al-0,32%p.Zr tratadas a 377°C em função do tempo de envelhecimento. (B) 

Variação da microdureza Vickers obtidos para a liga Al-0,2%p.Zr tratada 

termicamente a 577°C em função do tempo de envelhecimento (adaptado de 

SOUZA, 2017(A), DALMAGRO, 2018(B)). 
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 Du (2006) estudou uma liga de alumínio com concentração de 

0,1% em peso de zircônio, no qual foi realizado um tratamento de 

solubilização a 530ºC por 1,5 horas. Após esse tratamento foi realizado 

o envelhecimento a 250ºC. Foi observado um pico de dureza com 60 

horas de envelhecimento, após esse tempo a dureza caiu indicando o 

superenvelhecimento do material. Foi observado um endurecimento 

rápido nas primeiras 10 horas de envelhecimento seguido de um 

endurecimento menos acentuado. A Figura 36 apresenta os resultados 

obtidos. 

 Du (2006) observou pico de dureza após 60 horas de 

tratamento, enquanto que Souza (2017) observou pico com 100 horas de 

tratamento. O primeiro utilizou etapa de solubilização em uma liga Al-

Zr de menor concentração (0,1%pZr.) sob envelhecimento a 250°C, 

enquanto que o segundo não utilizou essa etapa de solubilização e 

estudou ligas de maiores concentrações (0,2%p.Zr e 0,32%p.Zr) com 

envelhecimento a 377°C, a liga com menor concentração (0,1%pZr.) e 

menor temperatura de envelhecimento (250°C) apresentou uma 

precipitação mais acelerada e um maior endurecimento. 

 

 
Figura 36 – Variação da dureza para a liga Al-0,1%p.Zr em função do 

tempo de envelhecimento (adaptado de DU, 2006). 

 

Cadirh et al. (2015) estudaram uma liga Al-0,25%p.Zr através 

da variação da microdureza (HV) em função de variações no tempo e na 

temperatura de envelhecimento. Foram estudadas duas faixas: uma faixa 

de temperatura entre 360 e 600°C por 100 horas de tratamento (tempo 

fixo) e uma faixa de tempo entre 3 e 240 horas a 400°C (temperatura 

fixa). As variações na temperatura de tratamento indicaram que as 
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amostras envelhecidas a 425°C por 100 horas apresentaram pico de 

microdureza de 370 MPa, enquanto que as variações no tempo de 

tratamento indicaram que as amostras envelhecidas por 120 horas a 

400°C apresentaram pico de microdureza de 410 MPa. O endurecimento 

foi justificado pela precipitação de partículas Al3Zr pela microestrutura 

e que tanto tempos maiores que 120 horas quanto temperaturas maiores 

que 400°C resultaram na diminuição da microdureza devido ao 

coalescimento desses precipitados. 

A Figura 37 apresenta as micrografias obtidas por MET, no 

qual é possível observar a microestrutura das ligas após envelhecimento 

com presença de discordâncias e precipitados. (a) é apresentado uma 

imagem de campo escuro, em que 1 é uma região de contorno de grão, 3 

são discordâncias e 4 é uma região livre de precipitados, também é 

apresentado um PDAS (Padrão de difração de área selecionada) no qual 

a reflexão [001] indicou a presença de precipitados Al3Zr cúbico. b) é 

apresentado uma imagem de campo escuro, em que 2 são os 

precipitados Al3Zr. 

Comparando os valores de dureza para o pico de endurecimento 

obtidos por Cadirh et al. (2015) para a liga Al-0,25%p.Zr com os 

valores obtidos por Souza (2017) para a liga Al-0,2%p.Zr (Figura 35 A) 

é possível observar que tanto os parâmetros do envelhecimento (tempo e 

temperatura) quanto os valores de dureza são semelhantes. 

 

 
Figura 37 – (a) Campo escuro da liga Al-0,25%p.Zr envelhecida a 

400°C por 120 horas com PDAS. (b) Campo escuro da mesma liga, porém 

envelhecida por 192 horas (adaptado de CADIRH et al., 2015). 
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 Souza et al. (2017d) estudaram uma liga Al-0,9Mg-0,2Zr (%p.) 

envelhecida a 377 e 427°C. Foi observado que a temperatura de 

envelhecimento a 377ºC apresentou maiores valores de microdureza, 

pois os precipitados apresentaram um menor tamanho e se distribuíram 

homogeneamente e coerente com a matriz. Foi observado por MET 

precipitados em nanoescala de Al3Zr cúbico distribuídos 

homogeneamente e com formato esférico. Precipitados no formato de 

pequenas placas também foram encontrados, assim como também se 

observou uma precipitação homogênea do composto βAl3Mg2. 

 

2.8 PRECIPITADOS NAS LIGAS Al-Zr 

 

2.8.1 Precipitados à base de ferro, silício e alumínio 
 

 Nas ligas Al-Zr podem se formar outros precipitados, além do 

Al3Zr, durante a solidificação devido impurezas presentes na liga ou 

adicionadas devido ao processamento da mesma. Entre essas impurezas 

se destacam o ferro e silício que são incorporados ao material em 

pequenas quantidades e formam precipitados juntamente com o 

alumínio da matriz (SOUZA, 2017); (PENAHI, 2009). 

 A Figura 38 apresenta um diagrama de fases do sistema Al-Fe, 

no qual se pode observar que a matriz de alumínio solubiliza até 0,04% 

em peso de ferro a 655ºC. 

  Em condições de equilíbrio termodinâmico as concentrações de 

ferro abaixo de 37% em peso tendem formar precipitados de estrutura 

monoclínica e estequiometria Al13Fe4 na matriz de alumínio, enquanto 

que condições fora do equilíbrio tendem formar precipitados de 

estequiometria Al6Fe, AlXFe, AlmFe, Al9Fe2 e AlpFe (ALLEN, 1998); 

(GRIGER, 1996); (TODD, 1996).  

 Segundo Allen et al. (1998) quantidades de silício abaixo de 

0,1% podem ser solubilizadas tanto na matriz quanto nos precipitados 

das ligas Al-Fe. 
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Figura 38 – Diagrama de fases do sistema Al-Fe (adaptada de ALLEN et al., 

1998). 

 

 Panahi (2009) estudou ligas de alumínio com concentrações de 

ferro (0,3%p.) e silício (0,05%p.) próximas das concentrações 

apresentas nas ligas deste trabalho (0,1% de ferro e 0,05% de silício na 

liga Al-0,2%p.Zr e 0,1% de ferro e 0,03% de silício na liga Al-

0,32%p.Zr). 

 As ligas foram solidificadas em molde de cobre resfriado com 

água, no qual foi observado que precipitados do sistema Al-Fe e Al-Fe-

Si se formaram durante a solidificação e que tanto a presença do silício 

quanto altas taxas de resfriamento contribuíram para formação de 

partículas globulares. A Figura 39 apresenta micrografias obtidas por 

MO (a e b) e MEV (c), no qual são identificados esses precipitados. 
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Figura 39 – a), b) e c) Micrografias de ligas de alumínio, no qual são indicados 

os precipitados do sistema Al-Fe e Al-Fe-Si (adaptada de PENAHI, 2009). 

 

 Souza (2017) e Dalmagro (2018) também identificaram 

precipitados do sistema Al-Fe e Al-Fe-Si na microestrutura de ligas Al-

Zr após solidificação (como fundidas). 

 A Figura 40 apresenta os resultados obtidos, de modo que a) e 

c) foram os resultados obtidos por Souza (2017) e b) é o resultado 

obtido por Dalmagro (2018). a) é apresentado a micrografia obtida por 

MO da liga Al-0,2%p.Zr com os precipitados indicados por seta e c) é 

apresentado a micrografia obtida por MEV da mesma liga no qual as 

setas 1 e 2 indicam a presença dos precipitados do sistema Al-Fe e a seta 

3 indica a presença dos precipitados do sistema Al-Fe-Si, segundo 

análise química complementar realizada por EDS (Espectroscopia de 

Energia Dispersiva). b) é apresentado a micrografia obtida por MO para 

a liga Al-0,2%p.Zr, no qual os precipitados são indicados por setas, um 

no interior e outro no contorno de grão. 
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Figura 40 – Micrografias da liga Al-0,2%Zr. Os precipitados são identificados 

por seta (adaptada de SOUZA, 2017 (a) e (c), DALMAGRO 2018 (b)). 

 

2.8.2 Precipitados Al3Zr 

 

 Esses precipitados podem ser encontrados na microestrutura de 

ligas Al-Zr com as estruturas cristalinas cúbica e tetragonal, conforme 

Figura 41. 

O precipitado Al3Zr de estrutura tetragonal (D023) é a forma 

estável, incoerente com a matriz e com maior taxa de coalescimento. O 

precipitado de estrutura cúbica (L12) é metaestável, coerente com a 

matriz e apresenta uma taxa de coalescimento menor (ROBSON et al., 

2001). A notação utilizada para as estruturas cristalinas D023 e L12 

seguem o modelo de Strukturbericht (SOUZA, 2017); (KNIPLING et 

al. 2006); (BARRET e MASSALSKY, 1980 a e b). 
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Figura 41– Estruturas cristalinas dos precipitados Al3Zr L12 e D023 (adaptada de 

KUMAR, 1990). 

 

A Figura 42 apresenta o diagrama de fases de uma liga Al-Zr. 

Nesse diagrama é apresentado a linha solvus do precipitado Al3Zr (linha 

tracejada), no qual as temperaturas de envelhecimento abaixo dessa 

linha favorecem a precipitação do intermetálico de estrutura L12 e as 

temperaturas de envelhecimento acima da linha favorecem a 

precipitação do intermetálico de estrutura D023. A solubilidade do 

precipitado (linha solvus) foi calculada em função da temperatura por 

meio de equações matemáticas, conforme descrito no trabalho de Souza 

(2017). 

 

 
Figura 42 – Diagrama de fases da liga Al-Zr com destaque para linha 

solvus do precitado Al3Zr L12 (adaptada de MURRAY et al. (1992) e HATCH 

(1984)). 
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A Figura 43 apresenta micrografias de MET dos precipitados 

cúbicos e tetragonais na matriz de alumínio após precipitação. a) e b) 

são apresentadas as micrografias das ligas Al-0,2%p.Zr e Al-0,32%p.Zr, 

respectivamente, envelhecidas a 377°C por 400 horas, no qual foram 

identificados os precipitados L12 (cúbicos) de escala nanométrica 

distribuídos homogeneamente na microestrutura. c) é apresentada uma 

micrografia também obtida por MET dos precipitados tetragonais 

(D023). 

 

 
Figura 43– Campo escuro das ligas Al-0,2%p.Zr (a) e Al-0,32%p.Zr (b) obtidas 

por MET envelhecidas a 377ºC por 400 horas com precipitados cúbicos. c) 

Micrografia de MET para os precipitados tetragonais (Adaptado de SOUZA, 

2017 (a e b), ZEDALIS e FINE, 1986 (c)). 

 

Brodova et al. (2001) estudaram a influência da taxa de 

resfriamento na morfologia dos precipitados Al3Zr em uma liga Al-

1,5Zr. Foi observado que elevando a taxa de resfriamento os 

precipitados passam de uma forma acicular para uma forma mais 

equiaxial, conforme apresentado na Figura 44.  
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Figura 44 – Microestruturas de uma liga Al-1,5Zr sob três taxas de 

resfriamento: a) 2 x 102 K/s, b) 2 x 104 K/s a partir do líquido a 1.097°C e c) 2 x 

104K/s a partir do líquido a 1.297°C (adaptado de BRODOVA et al., 2001). 

 

Zedalis et al. (1986) estudaram a precipitação em uma liga de 

alumínio com diferentes teores de zircônio e vanádio. Observaram que o 

vanádio influenciou na formação de precipitados Al3Zr coerentes com a 

matriz de alumínio, como também retardou a transformação dos 

precipitados cúbicos para tetragonais. A análise por microscopia e 

difração de raios-X permitiu a identificação dos dois tipos de 

precipitado Al3Zr, em que observaram que o precipitado tetragonal 

cresce mais rápido que o cúbico. 

Souza (2017) compilou resultados sobre os precipitados 

formados em ligas de alumínio com composições químicas e 

envelhecimento variados, conforme apresentado na Tabela 2. É possível 

observar os dois tipos de precipitados Al3Zr (D023 e L12), assim como 

outros precipitados com estequiometria variada. Também pode ser 

destacado que tanto houve ligas com etapa de solubilização quanto sem 

essa etapa. 
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Tabela 2 – Compilação de resultados sobre composições químicas, 

envelhecimento e tipos de precipitados para ligas de alumínio (adaptado de 

SOUZA, 2017). 

Referência Liga(s) (%p.) Temp. de 

env. (ºC) 

Precipitados formados 

Ryum (1969)(a)(1) Al-0,5Zr 500 Al3Zr (L12) e (D023) 

Nes (1972)(a)(1) Al-0,18Zr 500 Al3Zr (L12) 

Zedalis e Fine 

(1986)(b)(2) 

Al-0,74Zr 

Al-0,10Zr-0,40V 

Al-0,24Zr-0,34V 

375; 400; 

425 

Al3Zr (L12) e (D023) 

Al3(VxZr1-x)(L12) e (D023) 

Fuller et al., (2003)(a)(3) Al-0,40Zr-0,23Sc 

Al-0,17Zr-0,10Sc 

300; 350; 

375 

Al3(Sc1-xZrx) (L12) 

Du (2006)(4) Al-0,10Zr 200; 250; 

300 

Al3Zr (Hexagonal) 

Knipling (2006)(b)(1) Al-0,34Zr 

Al-0,67Zr 

Al-0,34Zr-0,18Ti 

Al-0,67Zr-0,35Ti 

200-600 Al3Zr (L12) e (D023) 

Al3(Zr1-xTix) (L12) e (D023) 

Knipling et al. 

(2007a)(b)(1) 

Al-0,67Zr 375; 425 Al3Zr (L12) 

Knipling et al. 

(2007b)(b)(1) 

Al-0,34Zr 

Al-0,67Zr 

Al-0,34Zr-0,18Ti 

Al-0,67Zr-0,35Ti 

375; 400; 

425 

Al3Zr (L12) 

Al3(Zr1-xTix) (L12) 

Knipling et al. 

(2008)(b)(1) 

Al-0,34Zr 

Al-0,34Zr-0,18Ti 

450-600 Al3Zr (L12) e (D023) 

Al3(Zr1-xTix) (L12) e (D023) 

Knipling e Dunand 

(2008)(b)(1) 

Al-0,34Zr 

Al-0,34Zr-0,18Ti 

300, 350, 

400 

Al3Zr (L12) 

Al3(Zr0,91Ti0,09) (L12)  

Al3(Zr0,83Ti0,17) (L12) 

Knipling et al. 

(2011)(b)(1) 

Al-0,20Zr 

Al-0,20Zr-0,10Sc 

200-600 Al3Zr (L12) 

Al3(Sc1-xZrx) (L12) 

Booth-Morrison et al., 

(2011)(a)(3) 

Al-0,20Zr-0,10Sc 

Al-0,20Zr-0,07Sc-

0,12Er 

100-600 Al3(Sc,Zr,Er) (L12) 

Yan (2012)(a)(1) Al-0,40Zr 

Al-0,40Zr-0,80Cr 

400-450 - 

Zhang Yongzhi et al., 

(2013a)(a)(3) 

Al-0,27Zr 

Al-0,27Zr-0,19Yb 

Al-0,27Zr-0,10Yb 

100-550 Al3Zr (L12) 

Al3(Zr,Yb) (L12) 

Zhang Yongzhi et al., 

(2013b)(a)(1) 

Al-0,30Zr 

Al-0,30Zr-0,07Y 

150-600 Al3Zr (L12) 

Al3(Zr,Y) (L12) 

Lefebvre et al. 

(2014)(a)(1) 

Al-0,34Zr 400 Al3Zr (L12) 

 

(a): solidificação por molde resfriado; (b): forno a arco; 

(1): envelhecimento; (2): laminação a frio e envelhecimento; (3): solubilização, resfriamento 

rápido e envelhecimento; (4): Solubilização, resfriamento rápido, laminação a frio e 

envelhecimento. 

Para estequiometria Al3Zr no caso das ligas binárias e Al3(Zr1-aXa) no caso das ternárias ou 

quaternárias, onde X = Sc, Ti, V, Er ou Yb. 
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3 MATERIAIS E MÉTODOS 

 

3.1 MATERIAIS 
 

 As ligas Al-0,2%p.Zr e Al-0,32%p.Zr utilizadas neste trabalho 

foram produzidas na Universidade Federal do Pará (UFPA). 

Inicialmente o alumínio de alta pureza (>99,8%p.) foi adicionado em 

um cadinho de carbeto de silício (SiC) com as paredes revestidas por 

uma solução de caulim (Al2O3.2SiO.2H2O) e água, juntamente com os 

elementos de liga (waffles de Al-10%p.Zr). O cadinho foi aquecido em 

um forno mufla até 847ºC e mantido nessa temperatura por 40 minutos, 

após esse processo o cadinho foi retirado do forno e o líquido foi 

desgaseificado com argônio. Após atingir a temperatura de 779ºC o 

líquido foi vazado em um molde de cobre (Cu) resfriado com água nas 

paredes e no fundo, de modo a obter os lingotes após a solidificação 

completa. A determinação da composição química da liga Al-0,2%p.Zr 

foi realizada na UFPA em um espectrômetro óptico de marca BRUKER 

e modelo Q4 TASMAN, já a liga 0,32%p.Zr teve a composição química 

determinada em um espectrômetro de emissão óptica com plasma 

indutivamente acoplado, do fabricante PERKIN ELMER, modelo 

OPTIMA 8300, também na UFPA. As composições químicas obtidas 

são apresentadas na Tabela 3. 

 
Tabela 3- Composição química das ligas estudadas em porcentagem em peso.  

Liga Mg Zr Fe Si Al 

Al-0,20Zr < 0,01 0,23 0,10 0,05 Restante 

Al-0,32Zr - 0,32 0,10 0,03 Restante 

 

3.2 MÉTODOS 
 

 As duas ligas foram obtidas em forma de lingotes e, 

posteriormente, cortadas em formato de paralelepípedos (amostras). As 

amostras obtidas foram deformadas a frio (redução da altura) e depois 

envelhecidas. Após o envelhecimento foram analisadas as 

microestruturas e propriedades resultantes. A Figura 45 apresenta o 

fluxograma das atividades realizadas. 
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Figura 45– Fluxograma das atividades realizadas. 

 

3.2.1 Corte das Amostras 

 

A Figura 46 apresenta um esquema de como as amostras foram 

obtidas a partir dos lingotes e suas respectivas dimensões em 

milímetros. Em 1 é apresentado as dimensões do lingote obtido, no qual 

foi cortado uma seção longitudinal (2). A seção 2 foi cortada em seções 

menores (3) a partir do qual foram obtidas as amostras (4). Os cortes 

foram realizados em uma serra de fita da marca ERGOP. 
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Figura 46 – Sequência de corte para obtenção das amostras e suas dimensões 

em milímetro. 1 representa o lingote obtido, 2 é a seção longitudinal retirada do 

lingote, no qual foram cortadas seções menores (3) e, posteriormente, as 

amostras (4). 

 

3.2.2 Forjamento 
 

Os corpos de prova foram forjados a frio sob compressão em 

matriz aberta por uma prensa de fricção GUTMANN (capacidade de 

150 toneladas e potência de 7,5 HP- horsepower). A liga Al-0,2%p.Zr 

foi forjada com 50% de redução de altura e a liga Al-0,32%p.Zr com 50 

e 70%. As respectivas reduções de altura (deformação) foram realizadas 

a fim de estudar a influência da deformação na precipitação, nas 

microestruturas e propriedades resultantes das referidas ligas. 

 

3.2.3 Envelhecimento 

 

O envelhecimento foi realizado em um forno mufla JUNG 

modelo 3012 com 1ºC de variação, na temperatura de 377ºC nos tempos 

de 4, 8, 12, 24, 50, 100 e 400 horas. Após o tratamento térmico, as 

amostras foram retiradas do forno e imediatamente resfriadas em água 

na temperatura ambiente (25ºC) a fim de evitar mudanças 

microestruturais. Os tratamentos térmicos foram realizados para analisar 
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a influência na precipitação, na microestrutura e nas propriedades das 

ligas. 

 

3.2.4 Ensaio de Microdureza 
 

Os ensaios foram realizados em um microdurômetro da marca 

SHIMADZU, modelo HMV-2, com carga de 500 gf e tempos de 

identação de 10 segundos, as identações foram realizadas a 3,5mm de 

distância uma da outra, segundo especificações da norma ASTM E384 

(AMERICAN SOCIETY FOR TESTING AND MATERIALS). Foram 

realizadas 10 medidas de microdureza na região de média deformação 

para cada amostra nas condições de envelhecimento estabelecidas 

acima. Devido a simetria do perfil de deformação foram realizadas 5 

medidas de microdureza em cada lado do perfil, conforme Figura 47. Os 

valores foram apresentados com 95% de confiança, segundo análise 

estatística e distribuição t (MONTGOMERY et al., 2003). O ensaio de 

microdureza foi realizado a fim de estudar a variação do endurecimento 

da liga no envelhecimento. 

 

 
Figura 47 – Esquema da região de média deformação em que foram realizados 

os ensaios de microdureza, os pontos em vermelhos representam as identações 

realizadas no ensaio. 

 

Também foram realizadas medidas de microdureza nas três 

regiões do perfil de deformação (zona morta, região de média e alta 

deformação) nas amostras sem envelhecimento (apenas deformadas) a 

fim de diferenciar quantitativamente essas regiões para as três condições 

estudadas. Foram realizadas 10 medidas de microdureza em cada região. 

Os resultados são apresentados com 95% de confiança segundo análise 

estatística e distribuição t (MONTGOMERY et al., 2003). 

 

3.2.5 Resistividade Elétrica 
 

 As amostras para as medidas de resistividade elétrica foram 

cortadas conforme Figura 46, a partir dos lingotes. A Figura 48 
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apresenta as dimensões das amostras para cada condição estudada, em 

que (A) é a amostra da liga Al-0,2%p.Zr deformada em 50%, (B) é a 

amostra da liga Al-0,32%p.Zr deformada em 50% e (C) é a amostra da 

liga Al-0,32%p.Zr deformada em 70%. 

 

 
Figura 48 – Dimensões em milímetros das amostras utilizadas para medir a 

resistividade elétrica, em que (A) é a liga Al-0,2%p.Zr deformada em 50%, (B) 

é a liga Al-0,32%p.Zr deformada em 50% e (C) é a liga Al-0,32%p.Zr 

deformada em 70%. 

 

 Os ensaios foram realizados em um equipamento Model 197A 

Autoranging Microvolt DMM Instructional Manual. As medidas de 

resistência elétrica foram realizadas pelo método das quatro pontas com 

os contatos postos nas extremidades das amostras, utilizando Spray da 

marca Sprayon- Silimatic (aerosol) nos contatos a fim de melhorar os 

resultados. 

 Foram obtidas as medidas de resistência elétrica e 

posteriormente foi calculada a resistividade elétrica multiplicando a 

resistência elétrica pela área da seção transversal e dividindo o total pelo 

comprimento do corpo de prova. Foram realizadas cinco repetições da 

resistência elétrica para cada condição estudada, os resultados são 

apresentados com 95% de confiança, segundo análise estatística e 

distribuição t (MONTGOMERY et al., 2003). Foram utilizados tempos 
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de envelhecimento de 12, 24, 50, 100 e 400 horas à 377ºC para as três 

condições estudadas. As medidas de resistividade elétrica foram 

realizadas a fim de estudar as modificações microestruturais das ligas 

envelhecidas (CUNHA et al., 2018); (FARRÃO, 2013); 

(VASUDEVAN et al., 1990). 

 

3.2.6 Microscopia Óptica - MO 

 

Os corpos de prova foram lixados e polidos segundo técnica 

metalográfica padrão e depois atacados quimicamente com o reagente 

HF 2% (ácido fluorídrico diluído em 98% de água destilada) por 3 

minutos. As imagens foram obtidas em um microscópio modelo 

Olympus BX60M, acoplado com uma câmera LEICA EC3. A 

microscopia óptica foi realizada a fim de estudar os precipitados 

primários do sistema Al-Fe e a microestrutura resultante (forma e 

tamanho dos grãos) das ligas Al-Zr (Al-0,2%p.Zr e Al-0,32%p.Zr). 

Foi determinado o tamanho de grão na região de média 

deformação a partir do software Image J pelo método dos interceptos 

lineares, segundo norma E112-13 (ASTM - Standard Test Methods for 

Determining Average Grain Size). Os resultados são apresentados com 

95% de confiança segundo análise estatística e distribuição t 

(MONTGOMERY et al., 2003). Foram obtidas imagens das três regiões 

do perfil de deformação (zona morta e as zonas de média e alta 

deformação) para cada condição estudada a fim de diferenciá-las 

qualitativamente (forma e tamanho dos grãos). 

Foi medido o diâmetro dos precipitados Al-Fe pelo software 

Image J a partir das micrografias obtidas no MO para as três 

composições estudadas, segundo as condições de envelhecimento (item 

3.2.3), em diferentes regiões da amostra. Os precipitados apresentaram 

tamanhos variados, logo, mediu-se o diâmetro dos precipitados acima de 

3 micrômetros para cada micrografia obtida. Foram medidos um total de 

144 precipitados para as três condições, os resultados são apresentados 

com 95% de confiança segundo análise estatística e distribuição t 

(MONTGOMERY et al., 2003). 

 

3.2.7 Microscopia Eletrônica de Varredura - MEV 
 

A preparação das amostras seguiu o mesmo método utilizado 

para microscopia óptica: lixamento, polimento e ataque químico com o 

ácido HF 2% por 3 minutos. As imagens foram obtidas em um 

equipamento modelo MEV HITACHI TM3030 localizado no CERMAT 
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na Universidade Federal de Santa Catarina (UFSC), pela técnica de 

Elétrons Retro-espalhados (ERE) e as análises composicionais foram 

obtidas pela técnica de Espectroscopia de Energia Dispersiva (EDS). 

 Foram estudadas as regiões de média e alta deformação. As 

condições de envelhecimento analisadas foram: sem envelhecimento e 

envelhecimento de 4, 100 e 400 horas a 377ºC. As análises por MEV e 

EDS foram utilizadas a fim de determinar a composição química dos 

precipitados do sistema Al-Fe, em que o diâmetro dos mesmos também 

foi mensurado pelo software Image J a fim de corroborar com os 

resultados obtidos pela microscopia óptica. Além dessas também foram 

realizadas medidas de composição química na microestrutura (grãos e 

contornos de grão) a fim de estudar a distribuição de soluto. 

 

3.2.8 Microscopia Eletrônica de Transmissão - MET 
 

 As amostras foram analisadas em um MET JEOL JEM 1011 de 

100 kV localizado no Laboratório Central de Microscopia Eletrônica 

(LCME) na UFSC. Essas foram lixadas (Disk Grinder) até uma 

espessura de 100 µm e depois puncionadas (Disk Punch) para se obter 

discos de 3mm de diâmetro. Esses discos passaram por um polimento 

eletrolítico na máquina de jateamento duplo STRUERS TENUPOL-5, 

com eletrólito constituído de 2/3 de metanol e 1/3 de ácido nítrico, na 

temperatura de 3  3ºC a 8 V, ajuste da bomba para 11 e método de 

detecção automática do furo. Depois do ataque, as amostras foram 

imersas em metanol três vezes e em seguida em álcool etílico por três 

vezes para eliminar os resíduos (DALMAGRO, 2018); (SOUZA, 2017); 

(ÜNLÜ, 2008).  

 Após preparação as amostras foram analisadas por campo claro, 

campo escuro e difração de elétrons a fim de estudar a morfologia e 

distribuição dos precipitados Al3Zr, além da microestrutura 

(heterogeneidades de deformação). Foram estudadas as amostras sem 

envelhecimento e envelhecidas por 100 horas a 377°C para as três 

condições nas regiões de média e alta deformação. 
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4 ANÁLISE E DISCUSSÃO DOS RESULTADOS  

 
4.1 CARACTERIZAÇÃO MICROESTRUTURAL 

 

4.1.1 Perfil de Deformação Heterogênea 

 

 As amostras foram deformadas por recalque, de modo que 

apresentaram um perfil de deformação heterogênea constituído de três 

zonas: (1) zona sem deformação ou zona morta, (2) zona de deformação 

média e (3) zona de alta deformação, conforme também observado por 

FIGUEIREDO et al., (2018). Esse perfil foi caracterizado 

qualitativamente por microscopia óptica (Figuras 49 a 51) e 

quantitativamente por microdureza (Figura 52). 

 A Figura 49 apresenta as microestruturas da liga Al-0,2%p.Zr 

sem envelhecimento para as três zonas do perfil de deformação, de 

modo que é possível observar que os grãos da zona morta (1) e da zona 

de média deformação (2) apresentaram forma equiaxial com pequeno 

alongamento. A zona de alta deformação (3) apresentou grãos com 

formato alongado. 

 

 
Figura 49 – Microestruturas da liga Al-0,2%p.Zr com 50% de redução 

de altura sem envelhecimento. As setas indicam marcas de identação do ensaio 

de microdureza. 

 

As Figuras 50 e 51 apresentam as microestruturas da liga Al-

0,32%p.Zr sem envelhecimento com 50 e 70% de redução de altura, 
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respectivamente. As zonas mortas (1) e de média deformação (2) 

apresentaram grãos equiaxiais com pequeno alongamento, enquanto que 

a zona de alta deformação (3) apresentou grãos alongados, de modo que 

na amostra mais deformada (70%) os grãos apresentaram forma mais 

alongada, comparada a menos deformada (50%). 

 

 
Figura 50 – Microestruturas da liga Al-0,32%p.Zr com 50% de 

redução de altura sem envelhecimento. 

 

 
Figura 51– Microestruturas da liga Al-0,32%p.Zr com 70% de redução 

de altura sem envelhecimento. 
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 É possível observar que para as três condições as zonas mortas 

e de deformação média apresentaram semelhança na forma dos grãos 

(grãos equiaxiais com pequeno alongamento), enquanto que a zona de 

alta deformação apresentou grãos alongados. Dentre as três zonas 

analisadas, a de alta deformação (3) apresentou mudança mais 

significativa na forma dos grãos, de modo que na deformação de 70% 

essa diferença foi maior. Esse comportamento é devido aos graus de 

deformação utilizados (50 e 70%), no qual a amostra mais deformada 

apresentou variação mais significativa na forma dos grãos. 

 A Figura 52 apresenta as medidas de microdureza nas três 

zonas do perfil de deformação para as três condições estudadas sem 

envelhecimento. A zona de alta deformação (3) apresentou maior 

microdureza seguido da zona de média deformação (2) e da zona morta 

(1) para as três condições. 

 A zona morta e de média deformação apresentaram 

microdureza inferior para a liga de menor concentração de Zr 

(0,2%p.Zr), enquanto que a zona de alta deformação não apresentou 

diferença significativa de microdureza para as três condições. 

 

 
Figura 52– Microdureza das regiões do perfil de deformação na condição sem 

envelhecimento. Liga Al-0,2%p.Zr com 50% de redução de altura (A) e Liga 

Al-0,32%p.Zr com 50 (B) e 70% (C) de redução de altura. Os números 1, 2 e 3 

representam a zona morta, zona de média deformação e zona de alta 

deformação, respectivamente. 

 

 A zona morta e a zona de média deformação apresentaram um 

valor inferior de microdureza para a liga Al-0,2%p.Zr, em comparação 

as amostras da liga de maior concentração de Zr (0,32%p.Zr), devido a 

diferença de composição química, no qual as amostras com maior 
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concentração de zircônio apresentaram maior endurecimento por 

solução sólida. 

 A zona de alta deformação não apresentou diferença 

significativa na microdureza para as três condições estudadas, devido o 

grau de deformação nessa zona que é elevado, de modo que não houve 

variação significativa da microdureza com relação aos parâmetros 

analisados (variação na concentração química de zircônio e grau de 

deformação). 

 A amostra da liga com maior deformação (70%) apresentou 

uma diferença menos significativa entre essas três zonas que foi 

atribuído ao grau de deformação utilizado que ocasionou um aumento 

da microdureza das três zonas em comparação as amostras das ligas com 

50% de deformação. 

 

4.1.2 Tamanho de Grão 

 

 Foi medido a variação do tamanho de grão na região de média 

deformação para as três condições estudadas no envelhecimento, 

conforme apresentado na Figura 53. As amostras das ligas Al-0,2%p.Zr 

e Al-0,32%p.Zr com 50% de redução de altura não apresentaram 

variação significativa (análise estatística) do tamanho de grão no 

envelhecimento, enquanto que as amostras da liga Al-0,32%p.Zr com 

70% de redução de altura apresentaram crescimento de grão 

significativo com 100 horas de envelhecimento. 

 

 
Figura 53 – Variação do tamanho de grão em função do logaritmo do tempo de 

envelhecimento para as três condições estudadas. 
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 As amostras com 50% de redução de altura não apresentaram 

crescimento significativo dos grãos nas 100 horas de envelhecimento, o 

que indica que pode ter ocorrido recuperação da microestrutura, porém, 

o mecanismo de crescimento de grão, que ocorre após a recristalização, 

não foi observado. Como a recristalização é dependente do grau de 

deformação e das condições de envelhecimento é possível que a 

deformação aplicada (50%) não tenha sido suficiente para uma 

recristalização completa da microestrutura ou o tempo de 

envelhecimento (100 horas) não foi suficiente para que os grãos 

recristalizassem e crescessem. 

 O crescimento de grão na amostra mais deformada (70%) é 

devido ao grau de deformação aplicado, no qual houve recristalização da 

microestrutura e os grãos apresentaram crescimento acentuado entre 50 

e 100 horas de envelhecimento. 

 

4.1.3 Caracterização dos precipitados do sistema Al-Fe e Al-Fe-Si 

 

As ligas Al-Zr estudadas neste trabalho apresentaram 

precipitados do sistema Al-Fe e Al-Fe-Si devido às impurezas presentes 

na liga (Fe e Si), conforme composição química apresentada na Tabela 

3. Esses intermetálicos se formaram durante o processo de solidificação 

(DALMAGRO, 2018); (SOUZA, 2017); (PENAHI, 2009). 

Esses precipitados foram caracterizados por microscopia óptica 

(Figura 54), microscopia eletrônica de varredura (Figura 55) e 

espectroscopia de energia dispersiva (Figura 56). 

A Figura 54 apresenta microestruturas das três condições 

estudadas sem envelhecimento, no qual são indicados esses precipitados 

em regiões do contorno e interior do grão. Esses precipitados se 

distribuíram de forma homogênea na microestrutura tanto em regiões do 

interior quanto no contorno de grão. 
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Figura 54 - Microestrutura da liga Al-0,2%p.Zr com 50% de redução de altura 

(A) e microestruturas da liga Al-0,32%p.Zr com 50 (B) e 70% (C) de redução 

de altura, as setas indicam os precipitados do sistema Al-Fe e Al-Fe-Si. 

 

A Figura 55 apresenta as microestruturas das ligas Al-0,2%p.Zr 

e Al-0,32%p.Zr com 50% de redução de altura sem envelhecimento, no 

qual são indicados (setas) os precipitados. 

A análise por EDS, Figura 56, indicou que o precipitado da 

Figura 55 (A) pertence ao sistema Al-Fe-Si e o precipitado da Figura 55 

(B) pertence ao sistema Al-Fe. Segundo Allen et at. (1998) 

concentrações de silício abaixo de 0,1% podem ser solubilizadas nos 

precipitados Al-Fe, de modo que é provável que o precipitado da Figura 

55 (A) seja um precipitado Al-Fe com silício dissolvido. 

 



95 

 

 

 
Figura 55- (A) Microestrutura da liga Al-0,2%p.Zr com 50% de redução de 

altura e (B) Microestrutura da liga Al-0,32%p.Zr com 50% de redução de altura, 

as setas indicam os precipitados onde foram realizadas análises por EDS (Figura 

56). 

 

 
Figura 56- (A) EDS da liga Al-0,2%p.Zr e (B) EDS da liga Al-0,32%p.Zr 

deformadas com 50% de redução de altura. 

 

Para as três condições estudadas esses precipitados não 

apresentaram diferença significativa com relação à composição química 

(EDS), quantidade, tamanho e forma. Esses foram observados tanto em 

regiões do contorno quanto no interior do grão. 

O diâmetro foi mensurado por MO e MEV para as três 

condições estudadas no envelhecimento. O diâmetro desses precipitados 

variou de 3 (condição sem envelhecimento) até 10 micrometros 

(envelhecimento por 400 horas). Conforme os trabalhos de Dalmagro 

(2018) e Souza (2017) esses precipitados não apresentam contribuição 

significativa para a microdureza das ligas Al-Zr. 

 

 

 

 

 



96 

 

 

4.1.4 Análise da distribuição de zircônio, ferro e silício na matriz de 

alumínio 

 

 A microestrutura das três condições estudadas foi analisada por 

microscopia eletrônica de varredura (MEV), Figura 57 e 59, e 

Espectroscopia de Energia dispersiva (EDS), Figura 58, para as zonas de 

média e alta deformação, não sendo observada diferença significativa na 

distribuição do soluto entre essas zonas. 

 A Figura 57 apresenta microestruturas da liga Al-0,32%p.Zr 

deformada com 50 e 70% de redução de altura sem envelhecimento. É 

possível observar (setas) regiões do contorno de grão com presença só 

de zircônio como também zircônio na presença de ferro, conforme 

análise química de EDS na Figura 58 em que o alumínio é da matriz e o 

ferro é impureza da liga. 

 

 
Figura 57 – Microestruturas da liga Al-0,32%p.Zr com 50 (A) e 70% ((B) e (C)) 

de redução de altura. As setas indicam as regiões onde foram realizadas as 

análises por EDS, conforme Figura 58. 



97 

 

 

 
Figura 58 – EDS da liga Al-0,32%p.Zr com 50 (A) e 70% ((B) e (C)) de 

redução de altura. 

 

 A presença só do zircônio é devido à taxa de resfriamento que 

não foi suficiente para uma total supressão peritética, isto é, a taxa de 

resfriamento a partir do líquido não foi suficiente para manter todo o 

zircônio em solução na matriz de alumínio, de modo que parte segregou 

para o contorno de grão. O zircônio na presença de ferro indica que 

pode ter ocorrido precipitação heterogênea do intermetálico Al3Zr nos 

precipitados do sistema Al-Fe (substrato). Esse comportamento também 

foi observado por SOUZA (2017). 

 Para a liga de menor concentração (0,2%p.Zr) não foi 

observado zircônio isolado nem zircônio na presença de ferro ou silício 

o que indica que para essa concentração a taxa de resfriamento foi 

suficiente para evitar segregação de zircônio. Esse comportamento 

também foi observado por SOUZA (2017). 

 A microestrutura da liga Al-0,32%p.Zr com 50 e 70% de 

redução de altura foi analisada após 100 horas de envelhecimento. A 

Figura 59 apresenta microestruturas dessa liga, no qual as setas indicam 

segregação de zircônio isolado em regiões do interior do grão, conforme 

análise química de EDS na Figura 60. 
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Figura 59 – Microestruturas da liga Al-0,32%p.Zr com 50 (A) e 70% (B) de 

redução de altura envelhecidas a 377ºC por 100 horas. As setas indicam as 

regiões onde foram realizadas as análises por EDS (Figura 60). 

 

 
Figura 60 – (A) EDS da liga Al-0,32%p.Zr com 50 (A) e 70% (B)  de redução 

de altura envelhecidas a 377ºC por 100 horas. 

 

 Tanto as amostras sem envelhecimento quanto as envelhecidas 

por 100 horas apresentaram uma concentração preferencial de soluto em 

regiões do contorno de grão, contudo, também foi observado 

concentração de soluto no interior. Essa segregação pode ser devido à 

taxa de resfriamento na solidificação, de modo que houve segregação de 
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zircônio, como também pode ter sido devido à deformação, de modo 

que a mesma formou sítios (como as discordâncias) que facilitaram a 

segregação de zircônio no envelhecimento. 

 Souza (2017) e Knipling et al. (2011) estudaram a distribuição 

de soluto em ligas Al-Zr após solidificação, conforme Figuras 9 e 10, e 

observaram uma maior concentração de soluto no interior das dendritas, 

comparado aos contornos. As amostras do presente trabalho foram 

deformadas e depois envelhecidas, conforme Figuras 57 a 60, e também 

indicaram segregação de soluto em regiões do contorno e do interior, 

porém, houve preponderância nas regiões do contorno. Esse 

comportamento é devido os contornos de grão serem sítios preferenciais 

para segregação de soluto como também pela influência da deformação 

que aumenta a densidade de discordâncias na região do contorno 

acelerando a segregação durante o envelhecimento (ESPÓSITO, 2006). 

 

4.1.5 Heterogeneidades de deformação 

 
 Foram identificadas heterogeneidades de deformação na 

microestrutura das três condições estudadas, de modo que estas se 

destacam por serem sítios preferenciais para nucleação dos precipitados 

Al3Zr. 

 A Figura 61 apresenta as microestruturas sem envelhecimento 

das ligas Al-0,2%p.Zr com 50% de redução de altura e Al-0,32%p.Zr 

com 50 e 70% de redução de altura. Na Figura 61 (A) são identificadas 

células de deformação, na Figura 61 (B) são identificadas bandas de 

deformação, no qual o deslizamento é interrompido na região do 

contorno de grão, na Figura 61 (C) são identificados (região circulada) 

precipitados ao longo de discordâncias e na Figura 61 (D) é identificado 

(seta) uma concentração de discordâncias no contorno de grão. 
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Figura 61 – (A) Campo claro da liga Al-0,2%p.Zr com 50% de redução de 

altura, (B) campo claro da liga Al-0,32%p.Zr com 50% de redução de altura, 

(C) campo claro da condição anterior, no qual são indicadas regiões com 

precipitados ao longo de discordâncias (área circulada) e (D) campo claro da 

liga Al-0,32%p.Zr com 70% de redução de altura, no qual é indicado (seta) o 

acúmulo de discordâncias ao longo do contorno de grão.  

 

 Células de deformação (Figura 61 (A)), bandas de deformação 

(Figura 61 (B)) e aumento na densidade de discordâncias (Figura 61 

(D)) são devido à deformação aplicada, de modo que foram observadas 

nas três condições, contudo, na liga mais deformada (70%) a quantidade 

de heterogeneidades foi maior. 

 Após deformação, a liga de maior concentração em zircônio 

(0,32%p.) apresentou precipitados Al3Zr com discordâncias no entorno. 

Como essa liga não foi envelhecida é possível que esses precipitados 

tenham se formados na solidificação, de modo que após deformação 

houve interação das discordâncias com os mesmos. 

 A Figura 62 apresenta as microestruturas das ligas Al-0,2%p.Zr 

com 50% de redução de altura e Al-0,32%p.Zr com 70% de redução de 

altura envelhecidas a 377°C por 100 horas, na qual também foi 

verificado heterogeneidades de deformação. Na Figura 62 (A) pode-se 

observar uma fonte de Frank-Read sobre uma partícula, essa é uma 
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indicação da deformação, no qual há um mecanismo de formação cíclica 

de discordâncias, conforme item 2.6.2. Na Figura 63 (B) pode-se 

observar uma banda de deslizamento de discordâncias com precipitados 

ao longo (seta), na Figura 63 (C) também são identificados (seta) 

precipitados ao longo de discordâncias e na Figura 63 (D) pode-se 

observar um grão envolto por bandas de deslizamento referente ao 

mecanismo de recristalização em que um grão sem deformação é 

formado a partir dos grãos deformados. 

 

 
Figura 62 – (A) Campo claro da liga Al-0,2%p.Zr com 50% de redução de 

altura envelhecida por 100 horas a 377°C; (B), (C) e (D) campo claro da liga 

Al-0,32%p.Zr com 70% de redução de altura envelhecida por 100 horas a 

377°C, no qual são indicados (seta) precipitados ao longo de discordâncias. 

 
 Foi observado que após 100 horas de envelhecimento as ligas 

ainda apresentaram heterogeneidades de deformação (como na Figura 

62 (A) e (D)), porém, em uma menor quantidade, comparado as ligas 

sem envelhecimento. Também foi observado que a densidade de 

discordâncias foi reduzida na microestrutura, principalmente, na liga 

com maior deformação (70%), em comparação as ligas sem 

envelhecimento. Esse comportamento é devido à recristalização da 
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microestrutura que diminui as heterogeneidades de deformação. 

Conforme a Figura 53 (MO), as amostras com 50% de deformação não 

apresentaram variação no tamanho de grão após envelhecimento 

atribuído a recuperação da microestrutura, de modo que as análises por 

MET indicaram redução da densidade de discordâncias nessas amostras 

no envelhecimento, conforme o mecanismo de recuperação (CUNHA et 

al., 2018); (FERRARI, 2008). 

 As amostras com maior teor de zircônio (0,32%p.) 

apresentaram uma maior quantidade de precipitados Al3Zr na 

microestrutura (Figura 62 (B) e (C)), indicando a influência do aumento 

da concentração de zircônio para precipitação no envelhecimento. 

Comparando-se as amostras com mesmo teor de zircônio (0,32%p.), as 

mais deformadas (70%) apresentaram uma quantidade maior de 

precipitados Al3Zr devido à maior quantidade de sítios formados na 

microestrutura (heterogeneidades de deformação), de modo que esses 

facilitaram a precipitação heterogênea no envelhecimento. 

 

4.1.6 Caracterização dos precipitados Al3Zr 

 
 Os precipitados Al3Zr são responsáveis pelo endurecimento das 

ligas Al-Zr durante o envelhecimento. Estes foram caracterizados nas 

três condições estudadas após envelhecimento a 377ºC por 100 horas. 

Foram analisadas as zonas de média e alta deformação e não foram 

observadas diferenças significativas na distribuição e tamanho desses 

precipitados entre essas zonas.  

 A Figura 63 apresenta a microestrutura da liga Al-0,2%p.Zr 

com 50% de redução de altura, no qual pode ser observado partículas ao 

longo de uma banda de deformação. Na Figura 63 (A) é um campo claro 

no qual foi obtido um Padrão de difração de área selecionada (PDAS), 

conforme indicado na Figura 63 (C), nesse padrão são indicados as 

reflexões (200), (100) e (111). A primeira reflexão é característica da 

matriz de alumínio, a segunda é referente ao precipitado Al3Zr de 

estrutura cúbica e a última pode ser comum a matriz e ao precipitado 

(DALMAGRO, 2018); (SOUZA, 2017); (CULLITY, 1978); (NESS, 

1972); (OHASHI e ICHIKAWA, 1972). 

 A Figura 63 (B) é um campo escuro de (A) usando a reflexão 

(200) do PDAS (C). A Tabela 4 apresenta os valores obtidos 

experimentalmente e os valores teóricos para distância interplanar (dhkl) 

e ângulo entre os planos indexados (CULLITY, 1978); (OHASHI e 

ICHIKAWA, 1972). 
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Figura 63 - (A) Campo claro da liga Al-0,2%p.Zr com 50% de redução de altura 

envelhecida por 100 horas a 377°C, (B) campo escuro da imagem (A) usando a 

reflexão (200) e (C) é o PDAS obtido da imagem (A). 

 
Tabela 4 – Valores experimentais e teóricos para distância interplanar e ângulo 

entre os planos indexados. 

EXPERIMENTAL TEÓRICO 

Plano 

(hkl) 

Distância 

Interplanar 

(nm) 

Ângulo Distância 

Interplanar 

(nm) 

Ângulo 

(200) 0,1987 (200) / (100) = 

179,6° 

0,2025 (200) / (100) 

= 180° 

(100) 0,3980 - 0,4080 - 

(111) 0,2354 (111) / (200) = 

53º 

0,2356 (111) / (200) 

= 54,7º 

 

 A Figura 64 apresenta a microestrutura da liga Al-0,32%p.Zr 

com 50% de redução de altura, na qual é indicado a presença de 

precipitados ao longo de uma banda de cisalhamento. (A) é um campo 

claro, (C) é apresentado o PDAS de (A) no qual é indicado a reflexão do 

precipitado Al3Zr cúbico e (B) é um campo escuro de (A) usando a 
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reflexão (200). A Tabela 5 apresenta os valores obtidos 

experimentalmente e os valores teóricos para distância interplanar (dhkl) 

e ângulo entre os planos indexados (CULLITY, 1978); (OHASHI e 

ICHIKAWA, 1972). 

 

 
Figura 64 - (A) Campo claro da liga Al-0,32%p.Zr com 50% de redução de 

altura envelhecida por 100 horas a 377°C, (B) campo escuro da imagem (A) 

utilizando a reflexão (200) e (C) é o PDAS obtido da imagem (A).  

 
Tabela 5 – Valores experimentais e teóricos para distância interplanar e ângulo 

entre os planos indexados. 

EXPERIMENTAL TEÓRICO 

Plano 

(hkl) 

Distância 

Interplanar 

(nm) 

Ângulo Distância 

Interplanar 

(nm) 

Ângulo 

(200) 0,2005 (200) / (100) = 

179,7° 

0,2025 (200) / (100) 

= 180° 

(100) 0,3945 - 0,4080 - 

(111) 0,2297 (111) / (200) = 

52º 

0,2356 (111) / (200) 

= 54,7º 
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 A Figura 65 apresenta a microestrutura da liga Al-0,32%p.Zr 

com 70% de redução de altura, na qual foram identificados precipitados 

ao longo do contorno de grão. (A) é um campo claro, (C) é o PDAS 

obtido de (A) indicando as reflexões da matriz ((200) e (400)), do 

precipitado Al3Zr cúbico (100) e comum as duas fases (111) 

(DALMAGRO, 2018); (SOUZA, 2017); (CULLITY, 1978); (NESS, 

1972); (OHASHI e ICHIKAWA, 1972), (B) é o campo escuro de (A) 

usando a reflexão (400). A Tabela 6 apresenta os valores obtidos 

experimentalmente e os valores teóricos para distância interplanar (dhkl) 

e ângulo entre os planos indexados (CULLITY, 1978); (OHASHI e 

ICHIKAWA, 1972). 

 

 
Figura 65- (A) Campo claro da liga Al-0,32%p.Zr com 70% de redução de 

altura, (B) campo escuro de (A) utilizando a reflexão (400) e (C) é o PDAS 

obtido de (A). 
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Tabela 6– Valores experimentais e teóricos para distância interplanar e ângulo 

entre os planos indexados. 

EXPERIMENTAL TEÓRICO 

Plano 

(hkl) 

Distância 

Interplanar 

(nm) 

Ângulo Distância 

Interplanar 

(nm) 

Ângulo 

(200) 0,1968 (200) / (100) 

= 179,4° 

0,2025 (200) / (100) 

= 180° 

(100) 0,3992 - 0,4080 - 

(111) 0,2354 (111) / (200) 

= 54,6 

0,2356 (111) / (200) 

= 54,7º 

(400) 0,0971 (400) / (200) 

= 179,6° 

0,1012 (400) / (200) 

= 180° 

 

 A fim de estudar a distribuição dos precipitados pela 

microestrutura foi selecionado um PDAS, conforme Figura 66, de um 

campo claro da liga Al-0,32%p.Zr com 70% de redução de altura 

envelhecida a 377ºC por 100 horas, de modo que a partir dessa foi 

utilizado a reflexão (111) para realizar uma varredura pela 

microestrutura obtendo imagens de campo claro e as respectivas 

imagens de campo escuro.  

 As microestruturas a), b) e c) referem-se a diferentes regiões da 

amostra, no qual pode ser observado uma distribuição heterogênea dos 

precipitados Al3Zr cúbicos (pontos brilhosos) em regiões do contorno e 

interior do grão. Esses precipitados apresentaram formas globulares e 

alongadas. A Tabela 7 apresenta os valores obtidos experimentalmente e 

os valores teóricos para distância interplanar (dhkl) e ângulo entre os 

planos indexados (CULLITY, 1978); (OHASHI e ICHIKAWA, 1972). 

 
Tabela 7– Valores experimentais e teóricos para distância interplanar e ângulo 

entre os planos indexados. 

EXPERIMENTAL TEÓRICO 

Plano 

(hkl) 

Distância 

Interplanar 

(nm) 

Ângulo Distância 

Interplanar 

(nm) 

Ângulo 

(200) 0,1989 (200) / (100) 

= 179,6° 

0,2025 (200) / (100) 

= 180° 

(100) 0,4032 - 0,4080 - 

(111) 0,2321 (111) / (200) 

= 53º 

0,2356 (111) / (200) 

= 54,7º 
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Figura 66 – PDAS obtido da liga Al-0,32%p.Zr com 70% de redução de altura. 

a), b) e c) são microestruturas observadas por campo claro e escuro, 

respectivamente, obtidas a partir do PDAS mostrado utilizando a reflexão (111). 
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 O estudo das microestruturas das três condições por MET 

indicou que na condição de envelhecimento por 100 horas houve mais 

precipitados Al3Zr cúbicos que na condição sem envelhecimento, 

indicando a contribuição do tratamento térmico para precipitação. As 

amostras com maior teor de zircônio (0,32%p.Zr) apresentaram mais 

precipitados que a menos concentradas (0,2%p.Zr) indicando que o 

aumento da concentração de Zr favoreceu a precipitação. A amostra 

com maior concentração (0,32%p.Zr) e maior grau de deformação 

(70%) apresentou maior quantidade dos precipitados Al3Zr cúbicos 

indicando que a deformação também contribuiu para precipitação. 

 Os precipitados Al3Zr cúbicos foram observados distribuídos 

heterogeneamente em regiões específicas como contornos de grãos e 

discordâncias com formas globulares e alongadas. Nas três condições 

foram observados precipitados no interior e no contorno de grão, 

contudo, na região do contorno a concentração foi maior. 

 Souza (2017) estudou as mesmas ligas e condições de 

envelhecimento que o presente trabalho, porém sem deformação, de 

modo que foram observados precipitados Al3Zr cúbicos equiaxiais e 

distribuídos homogeneamente pela microestrutura. Logo, a deformação 

plástica aplicada nas amostras foi responsável pela distribuição 

heterogênea dos precipitados e pela variação na forma dos mesmos. O 

coalescimento também pode ter contribuído para essa distribuição 

heterogênea, pois foram observados precipitados na condição sem 

envelhecimento (como na Figura 61 (C)), de modo que estes possam 

crescer em função dos precipitados menores, formados durante o 

envelhecimento. 

 

4.2 RESISTIVIDADE ELÉTRICA  

 

 As três condições estudadas foram analisadas por resistividade 

elétrica, conforme Figura 67. É possível observar que as três condições 

apresentaram redução da resistividade entre 12 e 50 horas de 

envelhecimento e uma estabilização desse valor até 400 horas, de modo 

que essa redução é atribuída aos mecanismos de recristalização da 

microestrutura e precipitação dos intermetálicos Al3Zr cúbicos 

(CUNHA et al., 2018); (FERRARI, 2008). 
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Figura 67 – Variação na resistividade elétrica das ligas Al-Zr estudadas para 

condição sem envelhecimento e para envelhecimento por 12, 50, 100 e 400 

horas a 377ºC. 

 

 Souza (2017) estudou as ligas Al-0,2%p.Zr e Al-0,32%p.Zr nas 

mesmas condições de envelhecimento que o presente trabalho, porém, 

sem deformação, e observou que ambas apresentaram precipitação 

significativa dos intermetálicos Al3Zr cúbicos nas primeiras 24 horas de 

envelhecimento. As três condições do presente trabalho indicaram 

precipitação entre 12 e 50 horas de envelhecimento, de modo que esse 

tempo foi maior que o observado por Souza (2017) devido tanto à 

influência da precipitação dos intermetálicos Al3Zr quanto da 

recristalização da microestrutura. 

 As três condições apresentaram patamares de resistividade 

distintos que é atribuído ao erro experimental, tamanho reduzido das 

amostras e pela diferença na área da seção transversal entre as condições 

experimentais, conforme Figura 48. 

 

4.3 MICRODUREZA 

 

 As três condições foram analisadas por microdureza em função 

do tempo de envelhecimento para região de média deformação, 

conforme Figura 68. A liga Al-0,2%p.Zr com 50% de redução de altura 

apresentou um aumento significativo da microdureza a partir de 50 

horas de envelhecimento atingindo o pico de endurecimento com 100 
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horas, entre 100 e 400 horas de tratamento essa liga apresentou redução 

da microdureza. 

 A liga Al-0,32%p.Zr com 50 e 70% de redução de altura 

apresentaram comportamento semelhante. Endurecimento significativo 

nas primeiras 8 horas de envelhecimento, seguido de redução desse 

valor até 50 horas. Entre 50 e 100 horas as ligas apresentaram aumento 

da microdureza com pico de endurecimento em 100 horas. Entre 100 e 

400 horas as ligas apresentaram redução da microdureza. 

 

 
Figura 68– Variação da microdureza para as condições sem envelhecimento e 

envelhecimento a 377ºC por 8, 12, 50, 100 e 400 horas para as ligas Al/Zr 

estudadas. 

 
 O aumento da microdureza da liga Al-0,2%p.Zr com 50% de 

redução de altura entre 50 e 100 horas de envelhecimento é atribuído a 

precipitação dos intermetálicos Al3Zr cúbicos, conforme também 

indicado na Figura 63 (MET) e 67 (resistividade elétrica). Essa liga não 

apresentou redução da microdureza devido à recristalização o que indica 

que as condições utilizadas (grau de deformação, tempo e temperatura 

de envelhecimento e concentração química) não foram suficientes para 

uma recristalização significativa da microestrutura (CUNHA et al., 

2018); (FERRARI, 2008). A redução da microdureza entre 100 e 400 

horas é devido ao superenvelhecimento da liga que ocorre devido o 

coalescimento dos precipitados. Souza (2017) estudou a mesma liga e 

condições de envelhecimento, porém sem deformação, de modo que 

também foi observado um pico de endurecimento com 100 horas devido 
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à precipitação seguido de redução da microdureza em 400 horas 

(superenvelhecimento). A liga do presente trabalho apresentou uma 

maior microdureza para o pico de 100 horas, em comparação ao 

resultado de Souza (2017), indicando que a deformação contribuiu para 

precipitação nessa liga aumentando, consequentemente, o 

endurecimento. 

 O comportamento da liga Al-0,32%p.Zr com 50 e 70% de 

redução de altura foi o mesmo, logo, o endurecimento significativo nas 

primeiras 8 horas de envelhecimento foi devido a precipitação de 

intermetálicos Al3Zr cúbicos, conforme também indicado nas Figuras 64 

a 66 (MET) e 67 (resistividade elétrica). Souza (2017) e Du (2006) 

também observaram precipitação significativa das ligas Al-Zr nas 

primeiras horas de envelhecimento. 

  A liga Al-0,32%p.Zr com 50 e 70% de deformação 

apresentaram redução da microdureza entre 8 e 50 horas que é atribuído 

a recristalização da microestrutura (CUNHA et al., 2018); (FERRARI, 

2008), como também indicado na Figura 67 (resistividade elétrica). 

Entre 50 e 100 horas essas ligas apresentaram aumento da microdureza 

com pico de endurecimento em 100 horas que é atribuído a continuidade 

da precipitação dos intermetálicos Al3Zr cúbicos que se iniciou nas 

primeiras 8 horas. A redução da microdureza entre 100 e 400 horas é 

devido ao superenvelhecimento da liga, no qual há o coalescimento dos 

precipitados. 

  O endurecimento da liga Al-0,32%p.Zr com 70% de redução 

de altura foi um pouco maior que a mesma liga menos deformada 

(50%), o superenvelhecimento (entre 100 e 400 horas) da primeira 

também foi mais significativo, de modo que esse comportamento é 

atribuído ao maior grau de deformação aplicado (70%) que aumentou a 

precipitação e, consequentemente, o endurecimento, de modo que 

também favoreceu um maior coalescimento desses precipitados 

formados. Conforme Figura 53, as amostras mais deformadas (70%) e 

com maior concentração de zircônio (0,32%p.) apresentaram 

crescimento de grão com 100 horas de envelhecimento em comparação 

as menos deformadas (50%), de modo que esse crescimento também 

possa ter reduzido o endurecimento dessas no superenvelhecimento. 

 Souza (2017) também estudou a mesma liga (Al-0,32%p.Zr) e 

condições de envelhecimento que o presente trabalho, porém, sem 

deformação, de modo que foi observado pico de endurecimento em 100 

horas devido à precipitação de intermetálicos Al3Zr cúbicos seguido de 

superenvelhecimento, os precipitados se distribuíram homogeneamente 

pela microestrutura. As ligas desse trabalho (0,32%p.Zr) apresentaram 
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valores de microdureza próximos aos observados por Souza (2017) para 

o pico de 100 horas, de modo que esse comportamento foi devido à 

deformação aplicada que ocasionou uma distribuição heterogênea dos 

precipitados, conforme análise por MET, em que essa não favoreceu um 

endurecimento maior dessas ligas. 

 A liga menos concentrada em Zr (0,2%p.Zr) apresentou um 

maior endurecimento para o tempo de 100 horas, em comparação ao 

resultado observado por Souza (2017), enquanto que a liga mais 

concentrada em Zr (0,32%p.Zr) apresentou um pico com valor 

semelhante ao observado por Souza (2017). Esse comportamento é 

devido à diferença de concentração de Zr, no qual a liga mais 

concentrada apresentou uma maior quantidade de precipitados, porém, 

esses foram distribuídos de forma heterogênea o que pode ter limitado o 

endurecimento nessas ligas. Na liga menos concentrada a precipitação 

foi em menor quantidade, de modo que a distribuição heterogênea dos 

precipitados ocasionou um endurecimento maior que o observado por 

Souza (2017). 

 Comparando as três condições é possível observar que o 

aumento da concentração de Zr foi mais efetivo que a deformação no 

tocante ao endurecimento das ligas por precipitação, já que a liga mais 

concentrada (0,32%p.) apresentou maiores valores de microdureza. A 

liga mais concentrada possui uma maior força motriz química para 

precipitação, de modo que favorece a formação de intermetálicos e, 

consequentemente, um maior endurecimento (SOUZA, 2017); 

(KINIPLING et al., 2007a). 
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5 CONCLUSÕES 

 
I. Foram caracterizados precipitados do sistema Al-Fe e Al- 

Fe-Si que se formaram durante a solidificação devido às 

impurezas presentes nas ligas. Estes se distribuíram 

homogeneamente pela microestrutura em regiões do contorno e 

do interior do grão e não indicaram contribuição para o 

endurecimento das ligas Al-Zr; 

II. A liga de maior concentração em Zr (0,32%p.Zr) apresentou 

aumento significativo da microdureza nas primeiras 8 horas de 

envelhecimento devido à precipitação dos intermetálicos Al3Zr 

cúbicos. Entre 8 e 50 horas de envelhecimento houve redução 

da microdureza devido à recristalização da microestrutura; 

III. Os mecanismos de precipitação e recristalização ocorreram de 

forma significativa nas primeiras 50 horas de envelhecimento, 

de modo que esse comportamento foi mais evidente na liga 

hiperperitética (0,32%p.Zr) mais deformadas (70%); 

IV. As três condições estudadas (Al-0,2%p.Zr com 50% de redução 

de altura e Al-0,32%p.Zr com 50 e 70% de redução de altura) 

apresentaram pico de endurecimento com 100 horas de 

envelhecimento a 377ºC e redução desse valor após 400 horas. 

O endurecimento foi devido à precipitação de intermetálicos 

Al3Zr de estrutura cúbica e a redução do endurecimento foi 

devido ao coalescimento desses precipitados 

(superenvelhecimento); 

V. As zonas do perfil de deformação heterogênea foram 

caracterizadas, porém, não foi observado diferença significativa 

na distribuição dos precipitados Al3Zr cúbicos para essas zonas; 

VI. Os precipitados Al3Zr cúbicos apresentaram formas e tamanhos 

variados e concentração em sítios específicos (discordâncias, 

bandas de cisalhamento e contornos de grão) devido à 

deformação; 

VII. A deformação aplicada ocasionou uma distribuição heterogênea 

dos precipitados, de modo que na liga com maior deformação 

(70%) esse comportamento foi mais evidente. A deformação 

também contribuiu para o aumento na quantidade dos 

precipitados Al3Zr cúbicos; 

VIII. O aumento de concentração de Zr favoreceu a precipitação dos 

intermetálicos Al3Zr cúbicos. Esse parâmetro foi mais 

significativo do que a deformação com relação ao 

endurecimento da liga. 
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6 SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 
I. Estudar mais variações de concentração de zircônio e à 

adição de outros elementos de liga a fim de formar 

outros trialuminetos, além dos Al3Zr; 

II. Estudar mais variações nos graus de deformação, como 

também a influência da deformação após o 

envelhecimento; 

III. Estudar a influência da taxa de deformação na 

precipitação; 

IV. Variar a temperatura de envelhecimento e estudar 

tempos com menor intervalo entre eles; 

V. Avaliar as propriedades da liga pelos ensaios de 

termoresistência, tração, compressão, fluência e fadiga; 

VI. Variar a taxa de resfriamento da liga a partir do 

líquido; 

VII. Comparar e estudar a distribuição de soluto na mesma 

liga após solidificação com e sem tratamento térmico 

de solubilização. 
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