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Abstract 

 

Al-Cu-Li alloys present advantages in relation to conventional Al-Cu alloys in applications 

for aerospace industry due to their low density and good mechanical properties. The 

mechanical properties of these alloys depend on their microstructure and this is affected by 

the thermomechanical treatments to which the materials are submitted during their fabrication 

process. In the present study, the effects of T8 and T851 thermomechanical treatments on the 

corrosion resistance of the AA2198 alloy were compared. The main hardening precipitate in 

Al-Cu-Li alloys is the T1 phase, (Al2CuLi). The presence of this precipitate in the AA2198-

T8 and T851 alloys was analyzed by transmission electron microscopy (TEM). The 

microstructure of both alloys was evaluated by Vickers micro hardness and differential 

scanning calorimetric (DSC) measurements and the results obtained were correlated. The 

results showed higher density of T1 phase for the T851 condition. Besides, microstructural 

characterization revealed elongated grains for the T8 condition and equiaxed grains for T851 

condition. These results were related to the corrosion behavior of both alloys by immersion 

and gel visualization tests. 

 

Keywords: localized corrosion, aluminum alloy, TEM, SEM. 

 

Resumo 

 

Ligas de Al-Cu-Li têm mostrado grandes vantagens em relação às convencionais ligas de Al-

Cu usadas na indústria aeroespacial, devido as boas propriedades mecânicas e baixa  

densidade. As propriedades mecânicas destas ligas dependem de sua microestrutura e esta por 

sua vez dos tratamentos termomecânicos na qual as ligas são submetidas durante o processo 

de fabricação. Neste estudo os efeitos de dois tratamentos termomecânicos, T8 e T851, na 

resistência a corrosão da liga AA2198 foram comparados. O principal precipitado 

endurecedor destas ligas, a fase T1 (Al2CuLi), foi analisada por microscopia eletrônica de 

transmissão (TEM). Os resultados de microestrutura, microdureza e calorimetria diferencial 

de varredura (DSC) mostraram diferenças para as ligas com os dois tratamentos. A liga 

submetida ao tratamento T851 mostrou maior densidade de fase T1. Além disso, a 

caracterização microestrutural revelou grãos alongados para o tratamento T8 e grãos equaxiais 
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para tratamento T851. Estes resultados foram comparados com os do ensaio de imersão e de 

visualização em gel.  

Palavras-chave: corrosão localizada, liga de alumínio, MET, MEV. 

Introdução 

 

As ligas alumínio-cobre-lítio (Al-Cu-Li) foram desenvolvidas com o objetivo de reduzir o 

peso das aeronaves visando economia de combustível e redução na emissão de gases 

poluentes (1). Três diferentes gerações de ligas Al-Cu-Li foram desenvolvidas nos últimos 50 

anos (2). As ligas da terceira geração são caracterizadas pela redução na relação Cu/Li (<1,8 

% em peso) e apresentam elevada resistência mecânica, alta resistência à fadiga e tenacidade 

quando comparada com as ligas convencionais da série 2XXX como, por exemplo, a liga 

AA2024, muito utilizada na fuselagem dos aviões (3).  Desde então muitas ligas desta geração 

têm ganhado importante papel na indústria aeronáutica como, por exemplo, a liga AA2198, 

objeto deste trabalho, que apresenta resistência à fadiga superior às ligas convencionais da 

série 2XXX e 7XXX (4). 

 

As propriedades mecânicas das ligas de alumínio dependem da microestrutura do material e 

esta é influenciada diretamente pelo processamento durante a fabricação (4). Os processos de 

conformação denominados tratamentos termomecânicos são responsáveis por garantir à 

microestrutura desejável a aplicação do material (3-5). A microestrutura, por sua vez, é 

determinada pela morfologia dos grãos, distribuição das partículas constituintes, precipitados 

e dispersóides. O processamento termomecânico ao influenciar a microestrutura do material 

afeta o comportamento frente à corrosão das ligas de alumínio (5-8). De acordo com Huang 

et.al (6), Luo et.al  (8) e Ma et.al (9), as ligas de Al-Cu-Li, apesar de suas excelentes 

propriedades mecânicas, são suscetíveis à corrosão. A baixa resistência à corrosão destas ligas 

foi atribuída ao processamento termomecânico ao qual são submetidas, uma vez que este 

influencia a precipitação de fases. Entre os precipitados endurecedores, a fase T1 (AlCu2Li) é 

a principal e esta exibe comportamento eletroquímico diferente da matriz (10), favorecendo a 

formação de micropilhas e, portanto, a corrosão. Sendo assim, investigar a influência dos 

tratamentos termomecânicos é de grande interesse para a compreensão dos mecanismos de 

corrosão das ligas de alumínio, e de importância tecnológica para o controle da 

microestrutura. Este é o objetivo do presente estudo, estudar os efeitos de dois tratamentos 

termomecânicos muito utilizados com as ligas Al-Cu-Li, especificamente o T8 e o T851, 

sobre a resistência à corrosão da liga AA2198. 

 

Metodologia 

 

Materiais 

 

Duas ligas de alumínio da série 2XXX, as ligas com designações AA2198-T8 e AA2198-

T851, cuja composição química é dada na Tabela 1, foram estudadas.  
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Tabela 1 - Composição química (% massa) da liga AA2198 obtida por espectrometria de emissão óptica 

com plasma de argônio (ICP-OES). 

 

Elementos Composição nominal T8 T851 

Cu 2,9-3,5 3,73 3,80 

Mg 0,25-0,80 0,30 0,31 

Mn 0,1-0,5 0,003 0,003 

Li 0,81-1,1 1,13 1,07 

Si 0,08 máx 0,03 0,03 

Fe 0,10 máx 0,04 0,04 

Ti 0,10 máx 0,03 0,03 

Zr 0,04-0,18 0,12 0,13 

Ag 0,1-0,5 0,20 0,20 

Zn 0,35 máx 0,03 0,03 

Al Balanço Balanço Balanço 

 

Caracterização Microestrutural 

 

Amostras das ligas AA2198-T8 e AA2198- T851 foram cortadas na seção longitudinal e 

transversal em relação à direção de deformação (laminação da chapa) para caracterização 

microestrutural, ensaios de imersão e de visualização em gel agar-agar. Após corte as 

amostras foram embutidas em resina de cura a frio. Em seguida, as amostras foram lixadas 

com lixas de SiC (#1200 e #4000) e polidas com suspensão de diamante de 3 µm e 1 µm.  

Uma solução composta de 2% HF e 25% HNO3 em água destilada foi utilizada para ataque 

metalográfico. A superfície atacada foi observada em microscópio ótico (MO), Leica Modelo 

DMLM.  Para caracterização dos precipitados endurecedores, de escala nanométrica, foi 

utilizado um microscópio eletrônico de transmissão (MET), modelo JEM-2100, operando a 

200 kV. As amostras analisadas por microscopia eletrônica de transmissão foram preparadas 

por lixamento com papel de SiC grana #1200 até atingirem espessura média de 100 µm. Em 

seguida, foram preparados discos de aproximadamente 2 mm de diâmetro por processo de 

eletroerosão. Subsequentemente, as amostras foram lixadas até os discos atingirem espessuras 

que permitissem o polimento eletrolítico. 

 

Microdureza Vickers 

 

Medidas de microdureza foram realizadas em microdurômetro TUKON 1202 WILSOI 

HARDNESS TESTER, com pré-carga de 200g aplicada durante 10s. Foram realizadas 10 

medidas para cada liga ensaiada sendo estimado o valor médio e desvio padrão das medidas. 

 

Calorimetria diferencial de varredura (DSC) 

 

Curvas de DSC foram obtidas na faixa de temperatura entre 25 e 550 oC em atmosfera de 

nitrogênio utilizando taxa de aquecimento de 10 oC/min. Um  equipamento DSC-50 

SHIMADZU acoplado ao TA-60WS foi utilizado para estas medidas. As amostras foram 

cortadas com dimensões de 2 mm x 2 mm.  

 

Ensaios de imersão 

 

Amostras das duas ligas foram imersas em solução 0,01 mol L-1 de NaCl por período de 24h. 

Após o ensaio, as superfícies expostas foram observadas e, em seguida, foi realizado um 
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tratamento para remoção dos produtos de corrosão (“desmutting”) por imersão em solução de 

30% HNO3 por 10s para posterior observação da superfície sem os produtos de corrosão 

depositados. No teste de visualização em gel agar-agar as amostras foram expostas a uma 

mistura com 0,6 mol L-1 de NaCl, 3 g de agar-agar e 7 mL de indicador universal em 100 mL 

de H2O aquecida a 100 °C. A concentração de cloreto de sódio usada neste ensaio difere da 

usada no ensaio de imersão com o objetivo de acelerar a cinética dos processos corrosivos 

possibilitando a identificação dos processos de corrosão em tempo curto. 

 

Resultados e discussão 

 

Caracterização microestrutural 

 

A microestrutura das ligas AA2198-T8 e AA2198-T851 é apresentada na Figura 1. 

 
T8 T851 

 
(a) 

 
(b) 

 
(c) 

 
(d) 

Figura 1- Micrografias das ligas AA2198-T8 e -T851. (a) e (b) Superficie de topo; (c) e (d) seção 

transversal. 

 

A morfologia dos grãos mostrou diferença segundo o tratamento termomecânico adotado. 

Para o tratamento T8, os grãos estão alongados na direção da deformação, como indica a 

flecha vermelha na Figura 1 (a) e (c). Esta morfologia é consequência do trabalho a frio que 

ocasiona uma textura cristalográfica na direção preferencial da deformação (12). Na liga 

submetida ao tratamento T851, grãos equiaxiais sugerem que a liga foi recristalizada, Figura 1 

(b) e (d). Além disso, ampliações das regiões circuladas, Fig. 1 (b) e (d), evidenciam a 

presença de bandas de deformação na liga submetida ao tratamento T851, como mostra a 

Figura 2. 
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Figura 2- Micrografia da liga AA2198-T851. 

 

A Figura 2 mostra grãos em que as bandas de deformação estão presentes, região A, e grãos 

isentos de bandas de deformação, regiões B e C. Isto acontece porque a deformação plástica 

não é uniforme em todo material, sendo altamente dependente da orientação dos grãos. O 

tratamento termomecânico T8 é acompanhado de deformação plástica, seguida por 

envelhecimento artificial (13). No trabalho a frio há aumento da densidade de defeitos 

cristalográficos no material gerando, assim, bandas de deformação dentro dos grãos (6,13). 

Por este motivo, estes grãos são mais reativos, e, portanto, mais susceptíveis à corrosão 

localizada. Huang et. al. (6) sugerem que os grãos que contêm bandas de deformação são 

mais ativos por conter alta população de defeitos cristalográficos (discordâncias). Isto ocorre 

porque estes defeitos, durante o envelhecimento artificial, são sítios preferenciais de 

nucleação e crescimento da fase T1 (Al2CuLi). Consequentemente, as bandas de deformação 

são preferencialmente reveladas pela dissolução preferencial desta fase durante o ataque 

metalográfico (6). Estes grãos, quando expostos a um meio corrosivo, são preferencialmente 

atacados devido à precipitação preferencial da fase T1 nestes locais uma vez que esta fase é 

mais ativa eletroquimicamente do que a matriz de alumínio (11). Vale ressaltar que, mesmo a 

liga sendo submetida a tratamento de alívio de tensões por estiramento após tratamento 

termomecânico, ainda é possível verificar a presença de região de alta deformação na 

microestrutura. Isto ocorre porque o alívio de tensões visa eliminar apenas algumas tensões 

residuais do processo de conformação e, mesmo assim, este processo causa deformação 

permanente na liga entre 1,5% a 3%, aumentando a tenacidade do material (15). A presença 

de fase T1 em ambas as ligas pode ser observada na Figura 3.  
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(a) 

 
(b) 

Figura 3- Micrografias obtidas por microscopia eletrônica de transmissão evidenciando a fase T1 nas 

ligas (a) 2198-T8 e (b) 2198-T851.  

 

A fase T1 (Al2CuLi) é conhecida como a principal fase endurecedora dessa classe de 

materiais.  Caracteriza-se pela morfologia de plaquetas hexagonais finas e a nucleação desta 

ocorre preferencialmente nos defeitos cristalográficos, como discordâncias, contornos de grão 

e subgrãos (16,17). Devido à alta eletroatividade desta fase, a corrosão se inicia nas regiões 

onde estas se encontram em maior concentração, tais como nos contornos de grãos ou 

contornos de subgrãos (18).  Além disso, como já mencionado, o ataque localizado também 

pode ocorrer no interior dos grãos com maior deformação, devido à deformação plástica não 

uniforme. 

 

Apesar de ambas as ligas apresentarem precipitação de fase T1, como mostrado na Figura 3, a 

densidade de precipitados é influenciada pelos tratamentos termomecânicos. De fato, as 

curvas de DSC, Figura 4, e os resultados de microdureza, Fig.5, indicam maior densidade de 

fase T1 na liga com tratamento T851. 

 

 
Figura 4- Curvas de DSC da liga AA2198 com os tratamentos termomecânicos T8 e T851 

 

A técnica DSC permite obter medidas das variações de calor exotérmico (precipitação) e 

endotérmico (dissolução) de fases. Segundo a literatura (19), a precipitação da fase T1 ocorre 

na faixa de temperatura de 138 °C a 260 °C. Na Figura 4 são identificados dois picos para as 
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duas ligas nesta faixa de temperatura, o pico A (T8), em 247°C, e o pico B (T851), em 233°C. 

É possível observar que área sob o pico A é maior quando comparada com a associada ao pico 

B. Este resultado mostra que a precipitação da fase T1 durante obtenção da curva DSC para o 

tratamento T8 foi maior que a da T851 (pico B). Sabe-se que a técnica de calorimetria 

exploratória diferencial (DSC) identifica a variação de energia durante a precipitação das 

fases dos elementos que estão em solução sólida, ou seja, as fases já precipitadas no material 

não interferem nos picos de precipitação (20); deste modo pode-se concluir que o tratamento 

T851 resultou em maior precipitação de fase T1 durante o processamento. O pico C na Figura 

4 representa a dissolução da fase T1 para ambas as ligas que ocorre em temperaturas 

superiores a 400 °C (19-20).  

Estes resultados estão de acordo com o teste de microdureza para as duas condições de 

tratamento, T8 e T851. O tratamento T851 resultou em maior dureza (176±1,60) HV quando 

comparado ao tratamento T8 (156±0,97) HV, o que é atribuído à maior densidade de 

precipitados endurecedores (fase T1) na liga T851. 

 

Ensaio de Imersão 

 

A superfície da liga AA2198 nas duas condições de tratamento, T8 e T851, após 24h de 

imersão em solução 0,01 mol L-1 de NaCl é mostrada na Figura 5.  As áreas circundadas com 

círculos amarelos mostram intensa corrosão e representam locais que apresentam 

características típicas de um tipo de corrosão que tem sido associado às ligas Al-Cu-Li e que 

ficou conhecido como corrosão localizada severa (CLS). Ilustração com maior ampliação 

destes locais é mostrada nas Figuras 5 (c) e (d). A literatura (14-18) cita que as ligas Al-Cu-Li 

exibem dois tipos de ataque de corrosão, a saber, a corrosão causada pelos precipitados com 

tamanhos em escala micrométrica, conforme observado por Grilli et.al. na liga AA2219-T3 

(21), e por Queiroz et.al. na liga AA2024-T3 (22).  

 
T8 T851 

 
(a) 

 
(b) 
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(c) 

 
(d)  

Figura 5- Superficie da liga AA2198-T8 e T851  após 24h em solução  0,01 mol L-1 NaCl; (a) e (b) 

macrografias da superficie; (c) e (d) micrografias obtidas por microscopia ótica. 

 

Este tipo de corrosão localizada geralmente é distribuído de forma generalizada na superfície 

exposta ao meio corrosivo, como mostrado na Figura 6. Já a corrosão localizada causada 

pelos precipitados com tamanhos na escala nanométrica, no caso deste trabalho, 

principalmente a fase T1, está associada com ataques intensos, evolução de hidrogênio devido 

à diminuição do pH dentro dos pites e penetração no material,  como é o caso da corrosão 

localizada severa (18) observada na liga deste estudo.  

 

 
Figura 6- Corrosão localizada na liga AA2198-T851 associada às presença de partículas contituintes 

micrométricas na superficie da liga. 
Trabalhos recentes (18,24-27) mostraram que a CLS está associada com a alta eletroatividade 

da fase T1 (Al2CuLi) concentrada em grãos com maior deformação devido às suas orientações 

cristalográficas. Este tipo de ataque pode ser visualizado em escala macrométrica, Figuras 5 

(a) e (b). Observação em maior aumento permite observar diferenças na morfologia do ataque. 
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(a) 

 
(b) 

Figura 7- Micrografias obtidas por MEV de regiões com corrosão localizada severa (CLS) na superficie 

da liga  AA2198-T8 (a) área de CLS e (b) região em maior magnificação. 
 

Para a liga 2198-T8 a CLS segue uma propagação bem definida, como mostra a Fig. 7. A seta 

vermelha indica a orientação do ataque localizado. É possível observar que este ataque segue 

a mesma orientação dos grãos. Como mencionado anteriormente, o ataque ocorre 

preferencialmente nos grãos mais ativos, ou seja, com maior densidade de fase T1. Além 

disso, em maiores magnificações, foi observado o mecanismo de propagação intergranular, 

Fig. 7 (b). O mesmo comportamento foi observado por Huang et.al. (6) e Ma et.al. (18) ao 

estudarem o desenvolvimento da CLS na liga AA2099-T8. A Figura 8 ilustra o mecanismo de 

formação da CLS proposto para a liga AA2198-T8.  

 

 
Figura 8- Diagrama esquemático que mostra a correlação entre tratatamento termomecânico T8 na 

AA2198 e o desenvolvimento da corrosão localizada severa (CLS): (a) microestrutura típica de extrusão; 

(b) microestrutura típica de trabalho a frio (escala de cinza mostra maior densidade de discordâncias na 

matriz) ; (c) microestrutura típica de tratamento térmico que favorece a precipitação (escala de cinza 

indica densidade de discordâncias e fração de fase T1 em relação à matriz da liga) ; (d) desenvolvimento 

da CLS. Adaptado (14). 
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Durante a deformação plástica (processamento industrial) os grãos são plasticamente 

deformados tornando-se alongados. Na Figura 8 é possível observar que o grão B sofreu 

maior deformação do que os grãos A e C. Consequentemente, o número de discordâncias e 

subgrãos aumentam nestes grãos. A densidade de discordâncias em cada grão é indicada pela 

coloração cinza, a maior densidade de discordâncias sendo representada pelo tom mais escuro 

(grão B). Segundo Li et. al. (11), durante o envelhecimento artificial a nucleação e 

crescimento da fase T1 ocorre nos grãos, subgrãos e paredes de discordâncias, sendo que a 

cinética de nucleação desta fase é influenciada pela energia cristalográfica dos defeitos. O tom 

de cinza na Figura 8(c) reflete não só a densidade de discordâncias como a fração volumétrica 

da fase T1. Quando a superfície da liga é exposta a um ambiente corrosivo, a corrosão 

localizada se desenvolve preferencialmente no grão B, portanto se propaga ao longo dos 

subgrãos e paredes de discordâncias. Para a liga AA2198-T851, nas regiões de CLS foi 

observado ataque localizado preferencialmente na direção do estiramento, Figura 9. 

 

 
(a) 

 
(b) 

Figura 9- Micrografias por microscopia eletrônica de varredura (MEV) de região com corrosão 

localizada severa (CLS) na liga AA2198-T851 (a) ataque localizada nas bandas de deformação e (b) 

mesma região em maior magnificação. 

 

Trabalhos recentes (22,23) mostraram que a CLS na liga AA2198-T851 está associada a 

bandas de deformação introduzidas nos grãos durante o tratamento termomecânico. A relação 

entre a CLS e as bandas de deformação na liga com tratamento T8 é ilustrada na Figura 10. 

 
Figura 10- Diagrama esquemático da correlação entre formação das bandas de deformação e a CLS na 

AA2198-T851: (a) formação das bandas de deformação; (b) precipitação preferencial da fase T1, (c) 

desenvolvimento da CLS nas bandas de deformação. Adaptado(6). 

Segundo Hansen et.al. (12) durante o trabalho a frio as tensões de cisalhamento resultantes no 

material se acumulam formando assim emaranhado de discordâncias dentro de alguns grãos. 

Estas são formadas em paralelo com os planos atômicos mais deformados; assim, à medida 
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que a deformação ocorre, o número de discordâncias em paralelo é aumentado, Figura 10 (a). 

Por fim, uma banda de deformação é formada. A fase T1 precipita em linhas de discordâncias, 

o que ocasiona bandas com alta população de fase T1, Figura 10 (b). Como esta fase é 

eletroquimicamente mais ativa que a matriz de alumínio, quando exposta a meio corrosivo a 

corrosão localizada se propaga ao longo das bandas, resultando em bandas corroídas 

seletivamente, Figura 9. 

 

Durante os ensaios de imersão foi observada formação de bolhas nas regiões da CLS em 

ambas as condições de tratamento. T8 e T851.  A evolução de hidrogênio que ocorre desde o 

início do ataque (18, 22, 24-25) está associada às regiões anódicas durante o processo 

corrosivo.  Ensaios de gelificação em agar-agar evidenciaram as regiões anódicas e catódicas, 

as quais aparecem bem definidas, conforme ilustrado na Figura 12.  

 
T8 T851 

 
(a) 

 
(b) 

 
(c) 

 
(d) 

 
(e) 

Figura 11- Superfície de amostras da liga AA2198, T8 e T851, expostas ao ensaio de agar-agar com 0,6 

mol L-1 de NaCl durante 5h. (a) e (b)  Macrografias do ensaio com gel agar-agar na superfície mostrando 

áreas anódicas e catódicas, (c) escala de pH, (d) e (e) micrografias da região indicada por círculos em (a) e 

(b) após remoção do gel. 
A Figura 11 mostra que na região de CLS o pH atinge valores muito baixos. A acidificação 

ocorre principalmente dentro dos pites e resultam na evolução de bolhas de hidrogênio 

associada a estas regiões. Devido à baixa mobilidade iônica no agar-agar, o pH nas regiões 
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que circundam o pite diminui assumindo valores muito baixo, embora após remoção do gel 

estas tenham se mostrado brilhantes em relação às regiões mais distantes e escuras, as quais 

correspondem à parte de coloração verde no gel. É importante que se observe a superfície da 

liga exposta a este ensaio após remoção do gel. Segundo Ma et.al. (18), Donatus et.al. (22) e 

Araujo et.al. (26-28) a CLS exibe características distintas do ataque localizado que é 

associado à micropilhas entre a matriz e partículas constituintes, conforme ilustra a Figura 12. 

A área onde ocorre ataque localizado distribuído de forma generalizada na superfície exposta 

apresenta-se escurecida o que deve ser causado pela formação de produtos de corrosão. A 

dissolução preferencial de lítio e alumínio da fase T1 promove hidrólise e resulta na 

acidificação do meio e propagação do ataque corrosivo. No interior do pite associado à CLS, a 

difusão da solução interna para o exterior é dificultada favorecendo a acidificação local, o que 

é comprovado pela evolução de hidrogênio associada ao pite, e, consequentemente, a 

passivação do pite é impedida. Deste modo, cria-se uma diferença de potencial entre a 

superfície externa da liga e o interior do pite de CLS, e, em resultado deste processo, a área 

circundante é protegida catodicamente. A Figura 12 ilustra as características deste ataque.  

 

 
Figura 12- Microscopia ótica da superfície da liga AA2198-T851 após exposição por 24h a solução 0,01 

mol L-1 de NaCl evidenciando corrosão localizada severa (CLS). 
 

As principais reações que envolvem o processo de formação da CLS são listadas abaixo (29):  

 

Al → Al 3+ + 3e- (1) 

Al 3+ + H2O → Al(OH)- + H+ (2) 

Al 3+ + 2H2O → Al(OH)2 + 2H+ (3) 

Al 3+ + 3H2O → Al(OH)3 + 3H+ (4) 

6H+ + 2Al  → 2Al 3+ + 3H2↑ (5) 

2H+ + 2e-  → H2↑ (6) 

 

Durante o processo corrosivo tem-se a oxidação do Al para Al+3 (1) nas regiões anódicas, o 

que favorece a hidrólise e resulta em diminuição do pH (2)-(4), bem como favorece a 

evolução do gás hidrogênio (5) e (6). Portanto, a formação de bolhas de hidrogênio indica de 

pH muito baixo e tem sido associada com regiões de corrosão localizada severa. 
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A Figura 14 ilustra a formação deste tipo de ataque localizado.   

 
Figura 13- Mecanismo de  iniciação e propagação da corrosão localizada severa nas ligas de Al-Cu-Li.  

 

A Figura 13 delineia o mecanismo de iniciação e propagação da corrosão localizada severa ao 

ilustrar a microestrutura típica de uma liga, sendo que os grãos A, B e C se diferem um dos 

outros pelos níveis deformação que sofreram durante o processo de conformação. Assumindo 

que o grão B tem maior número de defeitos cristalográficos, deste modo o mesmo apresenta 

maior densidade de fase T1. As Figuras 13 (b), (c) e (e) representam em maior magnificação a 

região dentro do grão B. Na Figura 13 (b) observa-se a disposição dos precipitados na matriz 

da liga de alumínio. Segundo Li et. al (11) durante as primeiras horas do processo de 

corrosão, a fase T1 atua como anodo em relação à matriz devido à dissolução preferencial do 

alumínio e lítio desta fase, Figura 13 (c). Com o tempo, a fase T1 é enriquecida em cobre o 

que ocasiona inversão de potencial, e a fase T1 passa a atuar como catodo em relação à 

matriz, enquanto esta última, como anodo, Figura 13 (d). Sendo assim ocorre ataque 

cristalográfico entre a periferia da fase com a matriz que se propaga pela mesma, ocasionado 

à liberação dos íons Al+3, acidificação do meio e evolução de hidrogênio, Figura 13 (e). Por 

fim, observa-se ataque localizado dentro do grão (CLS). Vale destacar que a morfologia da 

CLS depende da distribuição da fase T1 ao longo dos grãos e esta pode mudar de acordo com 

o processo termomecânico (10), como visto para ambas às ligas descritas anteriormente, 

porém, o mecanismo de iniciação e propagação é o mesmo (9-24-28).  

 

Conclusões 

 

Os resultados deste trabalho permitem as seguintes conclusões: (1) a liga submetida ao 

tratamento T851 apresenta bandas de deformação, enquanto que na liga com tratamento T8 

estas características não foram observadas; (2) ambos os tratamentos, T8 e T851, foram 

associados à susceptibilidade à corrosão localizada severa, porém esta foi dependente dos 

tratamentos termomecânicos; (3) em ambas as ligas, o desenvolvimento de corrosão 

localizada severa (CLS) esteve associado com evolução de bolhas de hidrogênio e dissolução 

da fase T1, mas não com a distribuição das partículas constituintes; (4) na liga com tratamento 

T8 a CLS teve início nos grãos mais ativos eletroquimicamente e sua morfologia foi 

diretamente relacionada à microestrutura da liga; enquanto que (5) na liga com tratamento 

T851 a CLS teve início nas bandas de deformação introduzidas nos grãos durante a etapa de 
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estiramento (alívio de tensões), sendo assim, sua morfologia está relacionada com a 

dissolução preferencial da fase T1 ao longo das bandas de deformação. 
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