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Resumo

Boeira, Alexandre Pitol, Muacrossegregacdo e Formagdo de Poros na Solidificagdo de Ligas
Al-Cu: Modelagem Numérica ¢ Desenvolvimento Experimental, Campinas,: Faculdade de

Engenharia Mecanica, Universidade Estadual de Campinas,2006. 180 p. Tese (Doutorado)

A porosidade € um dos mais importantes defeitos encontrados em componentes fundidos.
Neste trabalho, a macrossegregacio ¢ a formacio de porosidade sdo investigadas por meio de
modelagem mumérica e expermmentos de solidificacio umidirecional vertical ascendente. As
composicdes locais, a0 longo dos lingotes, para ligas binarias de aluminio e cobre (Al-4,5%Cu,
Al-6,2%Cu e Al-8,1%Cuj sHio previstas pelo modelo de macrossegregac@o e servem de paramefro
de entrada para as simulacOes da comrespondente microporosidade. Os efeitos da gravidade na
redistribuicio do soluto ¢ na formacHo da microporosidade também sfo considerados pelo
modelo. Um espectrémetro de fluorescéncia de raios X foi usado para determinar os perfis de
segregacdo ao longo dos lingotes. As medidas de microporosidade foram realizadas através da
andlise picnométrica. Os perfis experimentais de segregac@o e de porosidade nos Iingotes sido
comparados com as previsdes tedricas fornecidas pelo modelo numérico, considerando um perfil
do coeficiente de transferéncia de calor metal molde transitério, determinado experimentaimente.
Observa-se uma excelente concordincla enfre os perfis simulados e experimentais de segregaciio
inversa do cobre. A simulagdic da formagio de porosidade, para canais anisotrépicos, mostra-se
bastante alinhada com os resultados da andlise experimental. Neste contexto, a fraciio volumétrica

de poros apresenta uma tendéncia ascendente 4 medida que se distancia da base refrigerada.

Palavras Chave

Solidificago, Porosidade, Segregaclio Inversa
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Abstract

BOEIRA, Alexandre Pitol, Macrosegregation and Porous Formation in Al-Cu Alloys: Numerical
Modeling and Experimental Developmen, Campinas, Faculty of Mechanical Engineering,

State University of Campinas, 2006, 180 p. Thesis (Doctorate)

Porosity is one of the most important defects in metals casting. In this research
macrosegregation and porosity formation are investigated by a numerical modeling technigue and
by upward vertical unidirectional solidification experiments. The local composition, along the
castings length of alumimom cooper binary alloys (Al-4.5 wt % Cu, Al-6.2 wt % Cu and Al-8.1 wt
% Cu) are predicted by the macrosegregatioh model and are used as an mput parameter for
simulation of the corresponding microporosity. The effects exerted by gravity upon the solute
redistribution and microporosity formation are also encompassed by this model. X-ray
fluorescence spectrometer was vsed to determine the segregation profiles along the castings. The
measurement of microporosity was performed using picnometric analysis. The experimental
segregation profiles and porosity evolution along the castings are compared with theoretical
predictions furnished by the numerical model, where the transient metal/mold heat transfer
coefficient was experimentaily determined. An excellent agreement between the simulated and
experimental inverse copper profile has been observed. The simulation of porosity formation for
amsotropic channels has fitted better the results of the experimental analysis. In this context, the

volumetric fraction of pores has shown an ascending trend from the chill to the top of the ingot.

Key Words

Solidification, Porosity, Inverse Segregation
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Capitulo 1

introdugao

1.1 Consideracdes Iniciais

O Brasil encontra-se hoje numa posi¢io favoravel entre os maiores exportadores de
produtos fundidos, com destaque para a produciio de ferro fundido. Estima-se que figure na
sétima posicio mundial deste segmento (Anuério estatistico: Setor Metaliirgico, 20053). Neste
contexto, toma-se evidente a impertancia do desenvolvimento de novas tecnologias gue visem o
incremento da produgo de componentes fundidos, € que objetivam z melhoria da qualidade ¢ da
produtividade. Embora o Brasil ocupe 2 sexta posigio entre 0s maiores produtores de aluminio,
sua indistria de transformagdo, em especial o setor de fundicho, encontra-se tecnicamente mutto
dependente dos grandes polos mundiais de desenvolvimento tecnologico. A importincia do setor
é principalmente caracterizada por uma 4vida procura pela substituicio de componentes
antomobilisticos produzidos com materiais ferrosos, objetivando-se um menor peso nos veiculos
& conseglientemente Wm menor CONSUMO de combustivel (Lee, 2001 (a)). Estes fatores tornam a
industria nacional de fundidos, considerada pequena se comparada s grandes multinacionais do
setor, em grande defasagem, uma vez (ue precisa compensar a baixa produtividade com o
aumento da produgdo, tornando-se assim cada vez menos capaz de adquirir novas tecnologias. A
dependéneia nacional no setor ¢ evidenciada quando se observa a origem dos melhores
fornecedores de matérias-primas, insumos e maquinas necessarias para a fundigo de aluminio.
Uma melhor caracterizacBo de todas as etapas do processo produtive induz a possibilidade da

implementacio de novas rotinas visando a melhora da produtividade. Esta caracterizagdo passa



obrigatoriamente pela otimizagiio dos sistemas de controle, de capacitagdo dos recursos humanos

¢ de selecio de matérias-primas e insumos.

Na busca pela melhor qualidade do produto fundido de aluminio inserem-se a ccirreta
especificagio em relago is propriedades fisicas, mecinicas ¢ estéticas do produto. Tais fa%ores
sdo diretamente dependentes das condigbes metalirgicas do produto. Estas cendlc;oes 30
resumidas na melhor distribuicio, forma e homogeneizagio do tamanho dos grios, na presenga de
clementos e compostos na estrutura da matriz, bem como a incidéncia de algum tipo de def&nto
(Campbell, 2003). Normalmente as methores condigbes estruturais sio atingidas atraves de
processos témmicos, fisicos ou quimicos aplicados ao material. Porém, agregam custos
demasiados a0 produto wma vez que geralmente despendem tempo e energia. Algumas pr&tlcas
que visam a diminuicfio destes custos tém sido tomadas durante o Processo produtwo por
exemplo, 2 adi¢io de elementos nucleantes ao banho e a utilizagdo de moldes metahcos

coquilhas, ao invés de moldes de areia.

Qutra ferramenta que tem sido bastante empregada na implementacio de methores mété)dos
¢ processos produtivos € a modelagem meawméatica. Ela encontra aplicabilidade tanto no controle
da producdo, com auxilio de ferramentas estatisticas, quanto na analise do fendmeno f‘ isico
envolvido no sistema de producio. Podem ser citados imtimeros exemplos de 1mpiementat;ees
matematicas a processos produtivos, mas em se tratando da indfistria de fundigio, a anahse
matemdética do fenémeno da solidificaciio evidencion-se nos ultimos anos em funcio da clara
dependéncia de facilidades computacionals que se tornaram economicamente mais acesswezs
inclusive 2 industrias de menor porte. A melhora nas condigdes operacionais de componentes g
processadores de dados viabilizou 2 expansgo de rotinas numéricas na modelagem matematlca O
crescente numero de softwares comerciais que possibilitam a simulacio da sehdlﬁcagaofem
componentes com geometrias cada vez mais complexas torna isto evidente (Spim, 1996).: No
entanto, o grande nimero de varidveis de influéneia no processo de solidificacio toma estas
aproximagles matematicas dependentes de infimeras condi¢bes de contormno, que nem sempre

representam o sistema da forma mais apropriada.




Na busca pelo aprimoramento destes modelos, ou seja, melhores caracterizagbes das
condicBes de contorno do sistema realizaram-se andlises experimentais ¢ o confronto com teonas
de desenvolvimento do processo. Em paralelo, o surgimento ¢ o incremento destas teorias tém
crescido, principalmente em funcio do avango de métodos analiticos, numericos € técnicas
experimentais mais refinadas. As andlises experimentals agregam vallosas contribuigdes no
condicionamento de uma base de conhecimento visando esta methor caracterizagio do sisterna.
Neste contexto situa-se, por exemplo, o contato térmico entre o metal a ser solidificado ¢ o molde
no qual estd inserido, particularmente no caso de coquilhas. Sabe-se que esta sifuagio pode
influenciar significativamente as condigBes de resfriamento do material e as suas configuragles
estruturais. Porém, sua quantificagiio generalizada é impossivel em virtude da gama de fatores de

influéncia intrinsecos a cada sisterna em particular.

Uma das mais importantes varidveis de influéncia para se atingir um produto fundido de
gualidade consiste na distribuicio dos elementos constituintes da liga metalica, ou seja, sua
distribuicio dentro do produto. A andlise deste fenbmeno dé-se, tradicionalmente, em funcio da
profundidade de ocorréncia, ou seja, da escala de andlise. A variago de composi¢io quimica que
acorre dentro dos limites dos contomos de grao, ou seja, entre ramificagdes celulares ou
dendriticas, ¢ conhecida como microssegregagao, ¢ teim sido objeto de intensa investigagio no
sentido do desenvolvimento de ferramentas de quantificaggo do fendmeno (Martorano, 2000 (a) e
(bY). Entre os fatores que mais contribuem para a dificuldade de quantificagio desse fendmeno,
podem-se citar: 0 modo de solidificacio colunar ou equiaxial, a complexidade da morfologia das
ramificacBes dendriticas, o efeito de diferentes solutos, o engrossamento e refusdo de ramos
dendriticos, o movimento de soluto no lquido e de retorno no sélido, e a dependéneia do
coeficiente de difus3o com a concentracio e a temperatura. T4 2 macrossegregacio, ou segregacio
de longo alcance, é causada pelo movimento de liquido ou soluto de composigao quimica
diferente da composicio média ou nominal. Podem-se citar como forcas motrizes desse
movimento: a contraciio de solidificagfo, a contragao térmica, as variagBes de massa especifica e
a deformacdo da fase sélida devido a tenisbes mecanicas ou térmicas. (Diao, 1993; Lay 1996). Um
tipo particular de macrossegregacio, conhecido como macrossegregacio inversa, ocorre quando o

liquido interdendritico rico em soluto fhii em sentido oposto aquele da evoluggo da solidificacio,



devido principalmente 3 contracio de solidificagdo. Esse tipo de macrossegregacio produz
composi¢ces anormalmente elevadas na superficie da peca. A quantificagfo desse fenomeno £
bastante complexa, ¢ a literatura apresenta alguns modelos que permitem representar a evolugao
da concentragio de soluto da superficie ao centro de pecas fundidas (Voller, 1997 ¢ 1998
Swarminathan 1997; Chung 2001),

Outro fendmeno de grande interesse esta associado presenca de poros na estrutura pms
conforme Sigworth (Sigworth,1992), de 50 a 75% dos produtos fundidos descartados decerrem
da presenca de porosidade. De forma andloga a segregacio, o estudo da forma(;aa e
desenvolvimento de poros dé-se em fungZo da escala de suas dimensdes, A macropomszdade
com dimensdes visiveis, provem preferencialmente de fendmenos relacionados 3 contragao
volumeétrica do metal, Em contrapartida, a microporosidade, normalmente dispersa na estmtura
dendritica do componente, pode se originar tanto da contraczo quanto da evolugiio de gases
durante o processo de solidificaciio. A maior difi culdade na andlise de microporosidade, alem da
questdo de escala de trabatho, encontra-se justamente associada 4 grande gama de famres
concomitantes, destacando-se a alimentacdio ¢ composicio do metal liquido, o desenvoiwmcnto
microestrutural e a evolugiio de gases provenientes tanto de gases dissolvidos quanto de gases
oriundos de reages quimicas entre o metal e o molde. A influéncia da presenca de poros nas
propriedades mecinicas de componentes fundidos esta relacionada ao seu tamanho e fozmato
Quando uma porosidade assume a forma do liquide interdendritico remanescente da

solidificacio, a concentracio de tensfo resultante é elevada (Berry, 1995).

Em func¢io do exposto, é importante que se desenvolvam projetos tedricos- expenmentms
para incrementar a base de conhecimento no assunto, ¢ verificar a confiabilidade dos smtemas
experimentais em uso. E igualmente importante que se desenvolvam rotinas numéricas de
transferéneia de calor & massa na solidificagio que possam descrever o processo de forma
confidvel, viabilizando sua interagdo com modelos termodindmicos de formagio de poroes. : A
validagio dessa conexfio de abordagens tedricas com resuitados experimentais decorrentes de

processos de solidificagio bem instrumentados é também uma etapa fundamental.




1.2 Objetivos

Tendo em vista a importincia da compreensio dos fendmenos da macrossegregagdo ¢ da
formagio de microporos, aliade 4 crescente utilizag@io de métodos numéricos na analise de
defeitos provenientes da solidificagéio, estabeleceu-se como objetivo fundamental do presente
trabatho a realizac3o de um estudo detalhado, tanto da macrossegregacdo, quanto das principals
causas da formagio e do desenvolvimento de poros, Dentro da composi¢io do plano de trabalho,

as metas estabelecidas para se atingir o objetivo planejado s&o:

{1 Revisio atualizada da literatura no que diz respeito 4 macrossegregacio de soluto na
solidificagio ¢ na formag3o e desenvolvimento de poros em estruturas brutas de

solidificacio;

E\.’)

Analise dos mecanismos e leis relativos ao fenémeno da formacio e desenvolvimento de

porosidade;

1 Bstudo do fendmeno de segregacdo em ligas metalicas, e especial a macrossegregacio
inversa ¢ dos métodos analiticos e numeéricos de quantificag3o do perfll de composi¢io

quimica ao Jongo da solidificagao;

4. Tmplementacio de um método experimental eficaz na determinagdo € quantificacio de
poros em ligas metdlicas e desenvolvimento experimental em ligas hipoeuteticas do

sisterna Al-Cu;
5. Identificaciio e adaptagio as condigBes de solidificac@io unidirecional transitéria de um
modelo numérico que contemple tanto a evolugdo méssica quanto a evolugiio do campo

térmico no sistema analisado;

6. Implementacio de um modelo termodinamico de formagio e desenvolvimento de poros;




7. Andlise simultanea do perfil de macrossegregacio inversa e da evolugiio da fonnagéo de

poros na solidificagio e confronto tedrico- -experimental para validacio da abcsrdagem
tebrica proposta.




Capitulo 2

Porosidade

2.1 Formaciio da Porosidade
2.1.1. Tipos de Porosidade

A simples observacio microscopica de wma secio de um componente tundido de aluminio
revela, normalmente, cavidades micrométricas entre as dendritas, conforme ilustrado na

micrografia da Figura 2.1.

Este conjunto de cavidades, denominado microporosidade, constitui geralmente menos que
1% em volume do material. Na maioria das aplicacBes industriais, o nivel de porosidade exigido
em fundidos de boa qualidade deve ser menor que 0,5% em volume (Randing, 1994),
Microporosidades sdo usualmente encontradas em todo componente fundido e distribuidas de

uma forma relativamente homogénea, muito embora possa variar em fungfio das condigdes de

sohidificagio.

No caso do aluminio fundido, a presenca de microporosidade é normalmente atribuida &
evolugdo de gis hidrogénio (Lee, 2001 (a), Viswanathan, 1988) e/ou a contragio, proveniente da
solidificaciio. A seguir apresenta-se, em detalhes, cada uma destas possivels origens, bem como a

sua interaco.



Figura 2.1: Microporosidade em Al-7%51 (A356). Neste exemplo existem trés fases prescnf{es,
sendo: (a) matriz constitufda por ramificagdes dendriticas primérias (branco), (b) eutético entre

fase rica em aluminio e silicio (cinzas) e (¢) microporos (preto) (Atwood, 1999).

2.1.1.1. Porosidade Gasosa

O aluminio liquido reage com o vapor d'&gua encontrado na atmosfera para produzir éxido

de aluminio e hidrogénio gasoso, de acordo com a seguinte reagio (Talbot, 1975}:

2A1+3H,0 — AlLO, +3H, [2.1)
O produto gasoso desta reaglo (hidrogénio diatdmico) tanto pode escapar parcialmente f:)ara

2 atmosfera, quanto se dissolver no barho. Esta dissolugio da-se pela dissociagio de hidrogénio

molecular na superficie do banho, conforme a Equagdio 2.2:

H, »2H. 2.21




A porosidade gasosa surge, durante a solidificacdo, devido a consideravel diferenca na
solubilidade do hidrogénio gasoso quando no aluminio Hguido e no sélido {aproximadamente 0.7
¢ 0,04 cm®/100g, respectivamente, no ponto de fuséio). A medida que o metal solidifica, atomos
de hidrogénio sfio rejeitados da fase solidificada para a fase liquida, que se torna rapidamente
enriquecida em gis. O hidrogénio dissolvido exerce uma pressdo, dada pela lei de Sievert, e
assim, um poro ¢ formado quando esta pressio é igual 3 soma das pressdes atuantes neste
sistemna: pressio atmosférica, pressao metalostatica ¢ pressdo proveniente da tensdo superficial,

conforme apresentado pela seguinte equacio:

Py 2P, +P, +P,, [2.3]

onde;

Pg denota a pressiio intema do poro proveniente da evolugio gasosa, em pascal ¢ determinada

COmMoe:

P, :[ [HL]} , (2.4
K,

em que:
P4 pressiio atmosférica, em pascal;

Ps: pressdo devido & tensdo superficial (Pa} ¢ determinada, para poros esféricos, conforme se

segue:
= e [2.5]

2m que:



& tensdo superficial do banho (N/m);

r: raio do poro {(m);

P pressdo metalostatica, em pascal;

K,y constante de Sievert para a fase Hquida [(cm’ Ha/100g de liga)fPaO’s];
[H.]: quantidade de hidrogénio no liquido (em’ de H, na CNTP/100g de higa);

A andlise supra apresentada nio considera as dificuldades associadas com a nucleagao do
poro. A nucleagio homogenea de poros gasosos requer a formagio de bothas mxcroscopwas de
ghs, um atomo por vez, via difusdo no banho liquido. Esta cinética dificultada, além de mdxcar
uma pequena variag3o destas bolhas, determina seu tamanho reduzido e assim uma pressao
devida 4 tensdo superficial extremamente alta, pois esta se relamona inversamente ac tamanho do
poro, conforme apresentado na Equaggo 2.5. Para um rato inicial de vérios difimetros atomlcos,
Campbell (Campbell, 2003) calcula a pressdo interna de um poro em um banho de 31um1m0 erm
aproximadamente 30.000 atm. A magnitude destas pressdes indica a dificuldade na nucleagao
homogénea dos poros e assim, atraves deste fato, € razoavel assumir que a nucleagdo homcagénea

provavelmente nao Ocolra.

O problema da nucleagio de poros pode ser consideravelmente simplificado se ocorrer
nucleaciio heterogénea na superficie externa. A pressio intema requerida da bolha torma-se -uma
fungfio inversa do &ngulo de molhamento, causando o nfio molhamento das particulas como
inclusdes e refratirios provenientes das paredes do molde. Estag atnam como excelentes 106&15 de
nucleacdo. Para aluminio pode ser assumido um &nguio méximo de molhamento de 160° (Chen,
1994). Este grau de molhamento diminui a pressdo interna requerida do pore de
aproximadamente 30.000 atm para 1.500 atm. Chen e Engler (Chen, 1994) calcularam gue a
pressio pode ser diminuida se a botha inicial se forma em uma fenda ou entalhe. Bles indicam

também que, para 6xidos de aluminio, que geralmente contém varias cavidades, espagos e fendas,
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a pressio interna do poro necessita ser pouco maior do que a pressio externa para viabilizar a
formaciio do poro. Validagbes experimentais destes calculos mostram que pequenas pressdes de
saturacio (na gama de varios milibar) foram suficientes para 2 formagiio de bolhas de hidrogénio
tanto em aluminio comercialmente puro quanto em ligas comuns de aluminio. Portanto, ¢
coerente assurmur qué nio existe dificuldade na nucleacio de poros gasosos originados de um
atimero suficiente de nucleos. Provavelmente, este € sempre O caso de banhos com pureza

comercial.

Uma vez que o poro tenha nucleado, seu crescimento ¢ dependente da difusio do
hidrogénio no metal, tanto no liquido guanto no solido, para o interior do poro (Shahani, 1985 ¢
1992). Esta forte dependéncia da difusio indica que o tamanho final do poero gasoso ¢ relacionado
tanto zo tempo disponivel para o crescimento (tempo entre a nucleaglo © final da solidificagio)

quanto 4 quantidade de hidro génio no liquido.

A formacio de poros gasosos pode ser sumarizada com a ajuda de um diagrama de gas €
contragiio (gas-shrinkage map), conforme apresenta a Figura 2.2 (Campbell, 2003 apud

Whitenberger, 1952).
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Pressdo do Gés no Liquido, P,
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-

Figura 2.2: Diagrama de gés e contraclo apresentando a relagfio entre pressao do gas, tensio
hidrostatica devida 2 contragio e micleos, na nucleago e crescimento dos poros (adaptado de

Campbell 2003).

No caso de alimentacio excedente, a tensio hidrostitica resultante da contragio (pressio
devida & contragdio), Ps, ¢ igual a zero. Durante a solidificagdo, a rejeicsio de hidrogénio no
Hquido causa a pressic gasosa, Pg, que aumenta ao longo da linha ADCE. Na presenca. de
ndcleos 1, uma pressfio gasosa igual & pressio P; (ponto E) torna-se suficientemente alta péra
nuclear um poro. A 4rea no entorno do poro toma-se “pobre” em hidrogénio (ponto Dy,
impedindo ou dificuitando a formagdo de outros poros nesta regifio. Esta drea de influencia &
determinada pela distancia difusiva, que ¢ dependente do tempo decorrido durante a solidificagdio
¢ da difusividade de hidrogénio. Nicleos 2 nio contribuem para a formagio de poros, pois sio
energeticamente desfavorecidos (requerem altas pressdes gasosas, Py) quando comparados aos

niicleos 1. A nucleaciio homo génea ndo ocorre pela mesma raziio.

2.1.1.2. Porosidade Devido & Contracin
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A solidificagio do aluminio € acompanhada por uma diminuiciio volumétrica de 7%,
devido 2 diferenga de massa especifica entre as fases lquidas e sélidas. A medida que o
componente fundido resfria, as regides solidificadas compensam esta contragdo através da
alimentacio de liguido do seu entorno. Em metais com grandes intervalos de solidificac®o, este
liquido flui por entre a zona pastosa através de pequenos canals interdendriticos. A efici€ncia
desta alimentacio Hquida degrada-se 3 medida que a solidificaciio evolui, pois estes canais
astreitam-se. Eventualmente, a tensdio requerida para forcar o lguide através desta malha
dendritica torna-se t3o alta que estas 4reas sfo efetivamente isoladas do suprimento de metal
lquido. Estes volumes isolados de liquido sofrem wm aumento das tensGes durante seu
resfriamento; Contudo, pela mesma raziio da nucleagio homogénea de poro gasoso, néo €
provavel que venham a fraturar a rede no seu entorno, a nao ser que exista uma fonte de nuicleos
de fratura, Neste caso, um poro de contrachio pode vir a se formar e crescer instantaneamente para
aliviar as tensdes no liquido. Este poro pode contimiar a crescer com ¢ auxilio de qualquer
contragio adicional. Se ndo existem nicleos presentes, entdo pode ocorrer um outro fendmeno

como um rompimento brusco da estrutura (Campbell, 2003).

A formagio da porosidade devides % <ontragio pode ser sumarizada com o auxilio de um
disgrama de gas e contragio (Figura 2.2). Na auséneia de gas (por exemplo, fundigio a vacuo), a
pressio de gas, Pg, € igual a zero. Se o componente é mal alimentado em algum momento da
solidificacio a contragdo pode causar uma tensio hidrostatica no liquido. Esta tensdo aumenta a0
fongo da linha AF até, com o auxilio de nicleos 1, um poro formar-se na pressao Py (ponto F). Os
ateleos aliviam a tensdo no liquido e as condigdes locais retornam ao ponto A. Qualquer
contracio adicional na 4rea no entorno pode levar a0 crescimento do poro. A érea de influéncia
pode ser bastante grande (na ordem de vérios milimetros ou igual ac caso de macro contragio, de
vérios centimetros) desde que a tensfio hidrostatica longe da contragdo possa contribuir com seu

crescunento.

Fatores que promovem a formagdo de poros devido & contragiio volumétrica tambeém

induzem 2 formac@o de trincas de contragéo (Piwonka, 2002).
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2.1.1.3. Porosidade Devido 2 Acfio Sinérgica do Gas ¢ da Contracio

Historicamente, a porosidade devido & contraciio e a porosidade devido aos gases sio
classificadas como dois fendmenos diferentes, mesmo que, na maioria dos casos a evolugio
£as0sa ¢ a contragio ocorram no mesmo volume de metal Hquido € ao mesmo tempo. Assim,
deve ser esperada uma interaciio entre estes dois fendmenos, A Figura 2.3 apresenta um balango
de forcas atnantes sobre um poro que sofre a agdo combinada da evolugdo gasosa e devido 2

COniragao.

s l Ar
v

Liguidao

Figura 2.3: Balanco das pressdes exercidas em um poro (Campbell, 2003),
Esta atuagio sinérgica pode ser descrita pela seguinte inequacio:

P, 2P, +Py + P, +Pg, [2.6]

onde:

Pg: pressdo do gés hidregénio (dentro do poro);
Py pressiio atmosférica (Pa);

Py pressio devido 4 tensfio superficial (Pa);

Ps: tensdo hidrostatica proveniente da contraglo (pressdo negativa) e
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Py pressdo metalostatica (Pa),

Tanto a pressdo gasosa quanto a de contracio auxiliam na nucleagdo e no crescimento do
poro. A pressdo gasosa efetivamente atua de dentro para fora e a tensio hidrostatica (negativa), de
fora para dentro. O poro cresce por difusio de hidrogénio a0 longo do banho, assim como

tambeém por mtermedio da contragio no metal liguido no entorno do poro (Lee, 2001 (b)).

A presenga de porosidade proveniente da combinacio do gas e da contracio identifica uma
deficiéncia na desgaseificacio ¢ alimentagiio do molde. Analisando novamente o diagrama de gés
e contragdo, Figura 2.2, 1dentifica-se que tanto a pressio gasosa, Pg, quanto a tensdo hidrostatica
devido a contragdo, Ps, aumentam durante a solidificaciic ao longo da curva AB. A forma da
curva AB depende da mmporténcia relativa de Py & Ps. No ponto B, com o auxilio de niicleos |, a
combinacio entre pressio do gas ¢ tensio devida a contracdo € suficiente para nuclear um poro, €

gue pode ser representada pela seguinte equacio:

P,+P, =P, 12.7]

Isto imediatamente alivia a tensfo hidrostatica ¢ deixa uma pressdo gasosa no hiqudo de C.
A subsegiiente difusfio de hidrogénio da vizinhanga lquida para dentro do poro baixa a pressio
gasosa para D. Neste ponto, o poro continua a crescer em fungdo da contragdo e da difusfo de

hidrogémio.

Deve-se notar que nio importa se o poro se forma essencialmente devido 4 contraglio, evoluggo
gasosa ou ambos combinados. O ndicleo 1 é sempre um local preferencial de nucleag&o, pois ele
requer uma pressdo menor (Py). Isto € especialmente verdade para o caso de nucieagdo

homogénea, onde se assume:

P, <P, <<P,. [2.8]
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Além do mais, a causa desta pressao, seja ela gas, contragfio ou a sua combinagio, niio afeta

a magnifude de Py.
2.1.1.4. Importancia Relativa da Evolugiio Gasosa ¢ Contragiio Interdendritica

A determinaclio da influéneia relativa do gas, da contracfio ou de ambos numa dada amostra
¢ fator de controvérsia entre engenheiros de fundigio e também entre pesquisadores. Diferengas
morfologicas podem, ocasionalmente, ser utilizadas para identificar os diferentes tipos de
porosidade, conforme esquematizade na {(Gruzleski, 1990). Porosidade gasosa, na forma de
bolhas, usualmente tem cantos arredondados e possui superficie aproximadaments esférica.
Aliado a isto, as bolhas gasosas sio usualmente distribuidas de um modo uniforme a0 longo de
todo o componente. Por outro lado, poros provenientes da contragio, que sio formados entre os
bragos dendriticos, geralmente possuem uma superficie muito irregular. Em uma amostra
metalografica bidimensional normalmente aparecem como um grupo de pequenos poros devido
aos efeitos da segfio. Poros que se formam a partir do efeito combinado do gis com a contracio

possuem uma morfologia intermediaria enire estes dois tipos.

£ ™

» Ny

)

(a) (b) (c)

Figura 2.4: Morfologias dos trés diferentes tipos de poros sendo, (a) gés, (b) combinaciio gas e

contragdo e (c) contragio.

Num dos pioneiros trabalhos sobre microporosidade, Whittenberger e Rhines estudam a
importancia relativa do gds ¢ da contragfio na formagiio de poros na producio de produtos
fundidos de magnésio (Whittenberger, 1952). A remogio total de gés hidrogénico do banhe foi
obtida através do borbulhamento do metal em vécuo. A fragio mais volatil (o elemento £as0S0)

vaporiza preferencialmente e assim, apSs o borbulhamento acentuado, é assumida auséncia total
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de gas. Em casos no qual o metal ou liga foi borbulhado desta maneira e entio solidificado sem
cxposigio 2 um gas soldvel, o lingote resultante é totalmente livre de porosidade visivel, isto &,
nenhuma porosidade ¢ detectada pela fratura, micrografia ou exame metalografico. Ja para o
estudo da microporosidade na auséncia de contracio, Whittenberger e Rhines valeram-se de ligas
ricas em bismuto, que expandem durante o resfriamento. Nestes casos cles encontraram
microporosidade em todas as amostras. Assim concluem que o gas dissolvido ¢ essencial para a

formagio da microporosidade ao passo que a contraciio nio.
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2.1.2. Fatores de Influéncia na Formacio ¢ Desenvolvimento de Porosidade

2.1.2.1. Fatores Relacionados & Evolucfio de Hidrogeénio

QUANTIDADE DE HIDROGENIOQ

O hidrogénio € o mais importante parmetro de influéncia na formagfo de microporosidade
em ligas de aluminio. Em um estudo estatistico sobre porosidade encontrada na liga A356
Tynelius er af. (Tynelius, 1993) concluem que a quantidade de hidrogénio € o mais determinante
de todos os parAmetros estudados (tempo local de solidificagfio, velocidade da isoterma solidus,
modificacio ¢ tamanho de grio). Uma concepcfio popular erxdnea mdica que wm componente
fundido que tenha sido corretamente alimentado por metal Hquido durante a solidificacdo ndo
deixa margens para a formagio de microporosidade. Isto pode ser bastante aceitavel para o caso
dos acos. No entanto, para ligas de aluminio, independentemente de um sistema eficiente de
preenchimento, a grande gquantidade de hidrogénio sempre determinard a presenga de
microporosidade. Somente um efeito combinado entre sistema adequado de alumentagdo e
preenchimento com banho com baixa quantidade de hidrogénio pode efetivamente produzir

componente com baixo nivel de porosidade.

Apesar da mmportancia do hidrogénio ser indiscutivel, observa-se que este efeito somente se
torna aparente acima de uma certa quantidade de gas, conhecida como quantidade hmiar de
hidrogénio (Thomas, 1978). Abaixc deste limiar existe uma pequena ¢ constante quantidade de
microporos {Fang, 1989). Acima deste valor, um aumento na quantidade de hidrogénio causa um

aumento do volume percentual de porosidade (Figura 2.3) e tamanho méximo do poro.
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Figara 2.5: Efeito do Hidrogénio na quantidade de microporosidade para irés tempos locals de
solidificagio em liga A356. Note-se que a percentagem de porosidade aumenta com a quantidade

de hidrogénio e com o €Mpo local de sotidificagio (Adaptado de Tynelius, 1993).

O efeito na densidade dos poros (mimero de poros por unidade de area) néio & claro. Em
trabalho posterior, Tynelius (Tynelius, 1993), reporta que, para pequenos tempos locais de
solidificagho ¢, por conseguinte, PEqUEnOSs espagamentos dendriticos primérios, 0COIre um
aumento na densidade de poros (poros/cmz) quando do aumento da quantidade de hidro génio. Por
outro lado, também reporia que, €l grandes termpos Jocais de solidificaggo, a densidade dos poros
diminui sensivelmente om0 sumento da quantidade de hidrogénio. Ambas situagdes SA0

sumarizadas na Figura 2.6, ¢ as densidades de poros s&o identificadas pelas curvas de niveis.
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mimero de porog (F ang, 1989).

Acredita-se que o limiar do nivel de hidrogénio é uma manifestacio da divisio entre os dojs

maiores mecanismos da formagdo dos poros. Abaixo deste limite, a porosidade ocorre

principalmente devida 2 contracio e, acima, esta porosidade deve-se 3 evolucdo gasosa. Observa-

S¢ que este limiar ¢ dependente das condicBes de solidificacio e de elementos de liga. De fato,

Teporta-s¢ na literatura uma variagdo deste limite em tomo de 0,1 a 0,2 cm® Hy 100g (Thomas,
1978; Fang, 1989).




SOLUBILIDADE DO HIDROGENIO EM LIGAS DE ALUMINIO

O hidrogénio é o tmico gas com apreciavel solubilidade em aluminio Hquido. A
solubilidade é normalmente medida em cm>/H, nas condi¢Bes normais de temperalura ¢ pressdo
por 100g da higa (e Hp/100g). Para aluminio puro liquide, a 660°C, a solubilidade & 0,7 cm’

H,/100g. A solubilidade pode ser corrigida para temperatura € liga usando o equacionamento de

Dupuis (Dupuis, 1992), sintetizado pela Equagio 2.9:
[H,]=8, * /By, *FC(a)*FC(T), [2.9]
onde;
[Hy]: representa a solubilidade do hidrogénio na liga lignida (cm® Hy/100g),;
8q: 0,92 cm’® Ha/100g, ¢ a sotubilidade de hidrogénio em aluminio puro Hquido a 973 K,
P, @ pressio parcial de hidrogénio na atmosfera acima do banho;
FC(A): fator de corregio em fancdo da composicio (A), em % em peso (aluminio puro =1);

FC(T): fator de corregdo em fungio da temperatura, em kelvin (973 K =1);

Estes fatores podem ser determinados pelas Equacoes 710 e 2.11. A Bquagdo 2.10 serve

para deferminago do fator de corregdo para cOomposicao:

log FC(A) = 0,0170%Mg - 0,0269%Cu ~0,0119%5i . [2.10]

A Equacio 2,11 € empregada para correcio em fungho da temperatura.
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lochiT)=~—3%?9+-2§37. [2.11]

A menos que estejam sendo executados expermmentos em atmosfera controlada, a pressio

d¢ hidrogénio na atmosfera sobre o banho (Py, ) ndio ¢ normalmente conhecida. Esta pressio é

usualmente dependente da umidade, como a reacdo da umidade atmosférica com o banho de

aluminio sende a principal fonte para o hidrogénio dissolvido. Tipicamente, a quantidade de

hidrogénio dissolvido em um banho de aluminio pode variar de 0,25 om? Hy/100g para dias

umidos e quentes para 0,1 cm® H2/100g em dias frios e secos.

A solubilidade do hidrogénic em aluminio sélido & significativamente menor do que em
aluminio liquido, Para uma pressdo externa de hidrogénio de ! atm, a solubilidade [Hs] em cm’

Hy/100g € funcio da temperatura absoluta (T) em kelvin {Talbot, 1975), ou seja:

1 2580
}og&%]m~w€?—+lﬁ99. [2.12]

No ponto de fusiio do aluminio puro, a solubilidade do hidrogénio &, portanto, 0,04 cm’
Hz/100g. Estas equactes sio usadas para calcalar o efeito da temperatura na solubilidade ¢

mudanea de fase sélido/ liquido, conforme identificado na Figura 2. 7Figura 2.7,
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Figura 2.7: Solubilidade do hidrogénio em aluminio puro ¢ em duas de suas ligas. Todas em

funcdo da temperatura para uma pressio de hidrogénio de 1 atm (adaptado de Campbell, 2003).

DIFUSIVIDADE DO HIDROGENIO EM LIGAS DE ALUMINIO

O crescimento de porosidade bascada em hidrogénio ocorre pela difusio do hidrogénio
presente no metal solido ou liquido que envolve o poro. A difusividade do hidrogénio em
aluminio lquide puro ndo esta completamente pesquisada. Normalmente vale-se do trabalho de
Fichenauer (Bichenauer, 1974), que determina um valor de difusividade, para o caso do aluminio

Tiguido, numa ampla faixa de temperaturas (780 a 1000° Ch

_{___2315“—

D, :3,8){10"2.6k ¥ J,

[2.13]

onde Dy & difusividade em em’/s de hidrogénio em aluminio liquido e T (K) é a temperatura. Ja

para ¢ aluminio sélido, a difusividade (Ds ) € dada por:
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D, = ],1)(]0"",6[ T

mqyzz]

[2.14]

Ambos equacionamentos determinam o comportamento visualizado na Figura 2.8F1gura 2.8,
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Figura 2.8: Difusividade do hidrogénio em aluminio puro como fungde da temperatura.

Resultados provenientes do equacionamento de Hichenaner (adaptado de Eichenauer, 1974).

Outlaw (Outlaw, 1982) também determinou a difusividade no sélido para ligas de aluminio
¢ ndica;

{ sy

Dy =1x10""g' T (2.15]

Nota-se que estes valores sio ncertos devido 3 falta de outros dados experimentais contra
0§ quais eles possam ser conferidos. Inclusive, niio existem dados na literatura indicando a
mfluéncia de algum dos clementos de liga mais comuns. No entanto, assume-

se que estes
elementos devem ter um efeito significativo na difusividade.
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Durante a solidificacdo, o hidrogénio deve difundir pela malha interdendritica. A
difusividade efetiva (Do} dentro desta regidio de solido ¢ liquido coexistentes pode, conforme Lee

et al. (Lee 1997 (b)) ser aproximada por:

b, ED{DL@—{S}# 1:35(1+f5)}

D, (1+1£,)+ D 1-15) ] [2.16]

onde fs é a fracdo sdlida.

Nota-se que z aplicabilidade desta difusividade efetiva para estruturas dendriticas em geral
¢ questionavel, pois este equacionamento originalmente foi concebido (Markworth, 1993) para

estruturas hexagonais.

SEGREGACAO DO HIDROGENIO

Sugere-se que a Segregacao de hidrogénio, em larga escala, ¢ a causa das diferencas entre 08
nivels de porosidade comumente encontrados em componentes fundidos (Chiesa, 1994). Esta
hipétese ¢ baseada no fato do hidrogénio ter um coeficiente de difusio relativamente alto em
aluminio liquido, e permite assim uma répida redistribuicio ao longo dos gradientes de
concentracdes de uma area a outra do componente. Sigworth e Ciaceres (Sigworth, 1997) analisam
em cinco ligas de aluminio, a partir de placas solidificadas, esta hipotese de redistribuicio
acentuada e comprovam que 2 macrossegregacdo do hidrogénio dissolvido nZo ocorre para
nenhuma extensio mensurével e que a variacdo dos niveis de porosidade ¢ atribuida as diferentes
condictes de solidificagio. Resultados similares também tém sido reportados por Dupuis & al.
(Dupuis, 1992). Nio existe segregagio significativa de hidrogénio em fundidos guando este se
enconfra & temperatura ambiente, logicamente devido s baixissimas taxas de difusio {Talbot,

1975).
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2.1.2.2. Fatores Relacionados 3 Contracdio da Solidificaciio

CONTRACAO DA SOLIDIFICACAO

A contragio da solidificacio ou rechupe (B) ¢ definida como a variagio total de volume de
uma dada liga ou metal quando este se transforma completamente, a partir de liquido, em sélido.

Ela pode ser calculada pela seguinte relacio, conforme postulado por Wray (Wray, 1996):

V, -V V.
B= LV 5 _;1__:{;_3“:1*%;, {217}
L L 3

em que Vi € o volume de liguido na temperatura liguidus, Vs ¢ o volume do sélido na
temperatura solidus, ps é a massa especifica do sdlido na temperatura solidus e p. ¢ a massa

especifica do liquido na temperatura liguidus,

A contracio da solidificacfio do aluminio puro € 7,14% (Wray, 1996). Em geral, o aurento
da quantidade de soluto na liga diminui a contracio da solidificagfio sendo comumente utilizados
elementos de liga que possuem menores graus de contragio, por exemplo, cobre (5%), magnésio
ou zinco (4%}, ferro (3%) e silicio (-3%). Por exemplo, a contracdo da solidificaciio da liga Al
7% Si ¢ de aproximadamente 5,3%. Se a contraciio da solidificacio é desconhecida para izna
dada liga, pode-se estimar esta a partir das massas especificas dos seus componentes, segundo o

equacionamento de Wray (Wray, 1996).

Embora a contracio da solidificacio seja usualmente encontrada como um valor fixo, ela de
fato varia durante a solidificacio dependendo das mudangas de fases. Pelas equagdes dadas por
Yeum e Poirter (Yeum, 1988), as massas especificas das fases liquida e sélida para uma liga
bindria aluminio com 7% de silicio sao calculadas considerando-se a segregacio de silicio
durante a solidificacdo. FEles assumem que a reacio eutetica ocorre a 50% de fragfio sélida ¢ que
hé 1,6% de solubilidade solida de silicioc nas dendritas de aluminio. Os resultados sio
apresentados na Tabela 2.1. Interessante observar-se que a contragdo sofre um decaimento brusco

uma vez que & solidificaciio do eutético comega por que a fase eutética possui uma densidade
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mais baixa do que a das dendritas primérias. Esta diferenca & bastante significativa desde que isto
resulte em menor contragio no final da solidificagiio quando comparada ao principio. O impacto
da confragio é maior no final da solidificagio por que neste ponto 2 alimentagio é mais dificit e €

mais provavel que ocomra porosidade devida 4 contracdo.

Tabela 2.1: Diferengas da contragdo da solidificagio dependendo das mudangas de fase de

acorde com os caleulos de Yeum et al. (Yeum, 1988).

Massa Especifica ~ Massa Especifica Contracio da

Mudanga ‘Temperatura
do Liguido do Sélido Solidificacio
de Fase ;
0 (g/cm’) (g/eny’) B (%)
Al 51 Liguido 615 2,41 2,58 ¢
9
A1 S pendritss Solidas 575 2,45 2,59
Futético viquido 575 2,45 2,55
3,7
Putético sslido 575 2,45 2,55
Média 53

DESENVOLVIMENTO DA ZONA PASTOSA

A habilidade de alimentar 2 contracio durante solidificagio depende primeiramente da
somplexidade geométrica do componente 2 SCr solidificado. Dificuldades significativas com 0
preenchimento podem resultar em macroporosidade, ou seja, contragdes bastante acentuadas, na
escala de centimetros, comumente conhecidas por rechupe. Por outro lado, problemas com
enchimento durante 2 solidificacio da zona pastosa sio as causas de micro;ﬁorosidade
provenientes da contracio. Da mesma forma, 0 desenvolvimento da zona pastosa ¢ de
importancia critica na formagic da microporosidade. Trés diferentes mecanismos atuam 10
desenvolvimento estrutural de uma liga com grande intervalo de solidificagdo, €, por conseguinte,

grande zona pastosa, conforme o desenho esquemético da Figura 2.9Figura 2.9
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-
et ‘i;
i i } . I
{ 20 A} &l B0 0
Porcentagem solidificada i
periodo de alimentacac de rmases §
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Figura 2.9: Mecanismos de enchimento em uma lga com grande intervalo de solidificacgio
{adaptado de Fuoco, 1998).

Em baixas fracies solidificadas (0 = 20%), usualmente ndo existe dificuldade de
alimentaciio da contragie da solidificagiio pois a rede dendritica niio é ainda coerente ¢ assim a
alimentacio de metal fundido oy massa que alimenta os grios dendriticos que estlo crescendo, é
facilmente realizada (Campbell, 2003). Em altas fragBes sélidas, as dendritas unem-se para
formar uma rede dendritica continua. A fracio solida na qual ocorre isto se chama ponto de
coeréncia dendritica. Por exemplo, em ligas A356, este ponto ocorre & 19% de sélido ou 604 °C.
Este ponto de coeréneia depende do tamanho do grao (Fuoco, 1998), da composigio da liga e de
taxa de resfriamento (Amberg, 1995). Em fragBes sélidas maiores que a do ponto de coeréneia
dendritica, o principal mecanismo de alimentacio da zona pastosa € a alimentagiio interdendritica.
Esta alimentacio nio & necessariamente muito dificultada devido & microestrutura relativamente
“aberta” e, devido ao fato que apesar da zona pastosa ser coerente {dendritas “tocando” umas nas

outras), ela néo ¢ mecanicamente muito forte e pode se deformar sobre esforgos.

O ponto de rigidez é a fragfio s6lida na qual as estrutiras dendriticas de uma hga que ests
solidificando torna-se mecanicamente rigida, Em ligas Al 7% S; 15to ocorre a aproximadamente

03% de sélido. Além do porto de rigidez da rede dendritica, a alimentacdo torna-se dificultada e
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dependerd somente de uma pressdo externa positiva (canais ou pressio mecinica) ou de forte

pressio interna negativa (contragio da solidificagdo € forgas de capilaridade), conforme pode ser

analisado na Tabela 2.2.

Tabela 2.2: Mecanismos de alimentagio em termos de rigidez e coeréneia darede dendritica

(Backerud, 1993).

Tempo (durante a solidificacéio) Mecanismeo de Alimentaciio

o E possfvel a alimentagdo completa de massa de
Antes do ponto de coerencla

uma “pasta” do banho ¢ particulas sélidas.

No ponto de coeréncia O fluxo de massa forna-se restrito.

o . Ainda & possivel a alimentaciio pela forca |
Enire os pontos de coerencia ¢ de rigidez o ) ]
gravitacional pelo fluxo interdendritico.

[ —

Fluxo interdendritico restringido ¢ deve ser apotado
o pela pressio: (a) pressdo positiva (canals) € {b)

Apds o ponto de rigidez ) )
pressdo negativa (déficit de volume e forcas

capilares).

- A alimentacio é possivel somente COm pressao -
Bem além do ponto de rigidez i _
suficiente para colapsar a rede dendritica

ALIMENTACAO INTERDENDRITICA

A associagio de uma elevada contraco, proveniente da solidificagio, com um intervalo de
solidificagfio acentuado, € conseqilente zona pastosa proeminente, determina a possibilidade de
am fluxo Hquido interdendritico induzido pela comtragdo através da rede dendritica. A este
fendmeno denomina-se “slimentacao interdendritica” e, cOmO ja visto, s interrompido efou

insuficiente, pode induzir a formacgo de microporosidade.

O fluxo de lquido interdendritico tem que compensar 4 contragio da solidificagdo para

qualquer determinado incremento de temipo {At):
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VA AL + u[ilﬂ:)afs =0, [2.18]
p

onde:
v: velocidade do liquide interdendritico (m/s);
Aj: &rea da secio transversal do espaco interdendritico (m’);
Atr incremento de tempo (s);
p- massa especifica do sélido e do liquido (kg/m’);
Aty : fragio do liguido que esta resfriando no incremento do tempo At e
Vi: volume da 4rea isolada que suporta a centragiio (m”).
Observa-se que todos estes parémetros podem variar_ com tempo, fracio solidificada e
localizagio no volume do fundido. A intensidade desta variagdo depende dag condicdes de

sohdificaciio e da extenssio do componente.

O fluxo de ligujdo nterdendritico dentro da zona pastosa é comparavel ao fluxo de liguido

€M W Meio poroso e assim pode ser calculado pela lei de Darcy (Liu, 1986):

s {2.19]
onde

v: fluxo de liquido interdendritico (m’/s);
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K: permeabilidade (m%);

P! pressio (N/mz);

AP: queda de pressao (N!mz);

x: distancia (m); €

L,: comprimento do meio poroso ou da zona pastosa {m).

A queda de presséo ao longo da distancia L é a diferenga entre 2 pressdo encontrada no
reservatério de metal de alimentacio (por exemplo, © canal de alimentacio) e a tensdo
nidrostatica devida a coniragdo da solidificagiio no fundido (Fuoco, 1998). Observa-s¢ que &
tensio hidrostatica no liquido € dificil de ser calculada se ndo se assume uma gama de hipoteses
{ais como; a efetiva extensdo da elasticidade mecanica do fluido e do sélido, a drea de influéncia
da tensiio e o volume do liguido que esta sofrendo a contragio. Além disto, um importante ponto
que é geralmente negligenciado em caleulos de alimentagio interdendritica é que, uma vezZ ¢ poro
mucleado, a tensdo hidrostatica no liquido no set entomo deve diminuir significativamente ¢
somente uma contraggo devido 3 solidificacdo na viziphanga deste poro (Vy) ira contribuir com
este crescimento. Jsto implica em Gue uma vez a microporosidade tenha nucleado, mais nenhum
Hguido interdendritico migrard para a vizinhanca deste poro. Isto pode ser visualizado pelo

diagrama esquematico da Figura 2.2

De fato, a importancia da contracio devido a solidificacio na formag@o da microporosidade
pode estar excessivamente exagerada. Combeau et al. calcularam 2 queda de presséo em placas
fundidas da liga Al 7% Si e mostram que na maioria dos casos era bastante haixa, sendo 0,00004
atm e 0,27 atm em placas de 30 mm e 7,5 mum, respectivamente (Combeat, 1993). Eles concluem

que a queda de pressio associada com 2 contragio da solidificaco na realidade ngo tinha
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nenbuma influéneia na formagdo da microporosidade em fundidos razoavelmente bem

alimentados.

Vérios parimetros metalirgicos sio necessarios para caracterizar a zona pastosa. A
permeabilidade, que depende do niimero e “tortuosidade” dos canais de fluxo, assim como uma
informagio precisa do liguido mterdendritico, tal como composicio, viscosidade e massa
especifica. Espacamento dendritico, tamanho do grao, coeréncia e rigidez dendritica também
atetam as caracteristicas da zona pastosa. Estes parimetros variam com a temperatura e o tempo,
bem como de um ponto a outro do fimdido, e diferem significativamente de uma liga para a outra.
Varios destes pardmetros devem ser quantificados, ¢ tornam o estudo do preenchimento

(alimentacio) interdendritico um assunto bastante complexo.

A literatura apresenta véarios tratamentos materndticos que  tentam caracterizar a

permeabilidade {Ganesan, 1990; Ocansey, 1994; Kuznetsov, 1995; Viswanathan, 1998).

Além disto, vérias tentativas tém sido feitas para se medir experimentalmente as
permeabilidades da zong pastosa (Apelian, 1974; Murakami, 1983; Lin, 1986; Poirier, 1987,
Poirier, 1992: Ocansey, 1994: Paradies, 1996). Através da remocdo do liguido interdendritico de
amostras parcialmente solidificadas, Apelian et al. (Apelian, 1974) conseguiram obter uma rede
dendritica porosa da liga Al 4% Si tanto de grio refinado quanto ndo refinado. A partir disto,
observam que a rede consiste primariamente de canais formados entre os graos. Através da
passagem de dgua pela rede dendritica porosa a permeabilidade pode ser medida e eles concluem
que o fluxo através das amostras parcialmente solidificadas obedece 3 lei de Darcy e a

permeabilidade especifica dimingi com o refino do grio.

Uto er al. (Uto, 1995) relatam que o fluxo interdendritico em ligas Al 7% Si ocorre numa

variacio de 0,2 a 0,7 de fracio s6lida, conforme esquematizado na
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Figura 2.10: Permeabilidade aparente por viscosidade (K/p) em fungfio da fragho liquida para Al
794 Si, sendo {©) liga pura, (£) 0,005% Na no Tiquido residual e () 0,2% Sn no lquido residual
{ Adaptado de Uto, 1995).

Antes de 0,2 de fragdo solidificada niio é obtida a coerénecia da dendrita € as dendritas
primatias cristalizadas estlo suspensas no liguide. Quando a fragio awmenta para 0,7 0 Hauido
residual ¢ aprisionado no €spago interdendritico pelo eutetico que s¢ solidifica e ndo existe
nenhum fluxo. Bles concluem que © ponto de rigidez € atingido em 70% de fracdo sdlida e assum
concordam muito bers com o trabalho sobre rigidez dendritica de Backerud ef ol (Backerud,
1993) que verificaram gue 0 ponto de rigidez da dendrita da liga A356 ocorre aproximadamenie a

65% de fragiio solida.
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2.1.2.3. Tempo Local de Solidificacio

O tempo local de solidificagdo ¢ definido como o intervalo de tempo em um dado ponto do
fundido para que a temperatura a partir da temperatura Jiguidus atinja a temperatura solidus
{Garcia, 2001). Bste tempo ¢ inversamente relacionado & taxa de resfriamento. Assim, um
bequeno tempo local de solidificagio indica que o fundido resfriou rapidamente (por exemplo,
em moldes permanentes e og segdes finas) ao passo que grandes tempos focais de sohdificacio
indicam um resfriamento bastante lento (por exemplo, segles espessas e/ou moldes de areia). Um
aumento no fempo local de solidificagfio estz Sempre associado a um aumento no tamanho
maximo do poro. Isto ocorre porque o crescimento da porosidade & limitado pela difusiio, do
liquido para o poro, de hidrogénio dissolvido. Como a difusio é dependente do tempo, com um
aumento deste ¢ viabilizado um maior movimento de hidrogénio, resultando assim em mais

porosidade.

dependente da quantidade de hidrogénio, conforme Fi 8ura 2.6Figura 2.6, Para baixas quantidades
de hidrogénio, um aumento no tempo local de sclidificacdo resulta em aumento na densidade do

pore enqguanto que, em altag quantidades de hidrogénio, um aumento do termpo local de

contrapartida, influencia a permeabilidade da malha interdendritica e asgim a habilidade da

alimentagio interdendritica da Zona pastosa,

2.1.2.4, Tensio Superficial

Uma variedade de propriedades quimicas afeta o desenvolvimento de microporosidade em
findidos de aluminio. Uma das mais importantes ¢ 2 tensfo superficial. Existem essencialmente

Cinco pressdes atuando na microporosidade, e expressa por;
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P, 2P, +P+P, +F;, [2.20]

em que:
Pg: pressao do gas hidrogénio (dentro do poro};
P, pressio atmosférica;
P pressao metalostatica;
P, pressdo devido 2 tenso superficial (pressdo negativa); €
Py pressdo hidrostatica devido i contragdo (presso negativa).

A Figura 2.3Figura 2.3 apresenta uma representacdo desse fendmeno.

A pressdo devido 3 tensio superficial (Po) & determinada pela tensdo superficial do metal

Hquido (o) ¢ 0 1aio da bolha. Para uma bolha néo esférica, tem-se:

P = c{}wi}, 221
r, I

em que Iy ¢ Iz 880 08 ratos principais de curvatura. Se a botha ¢ esférica, esta expressio tormna-se:

2
P = (2.22]

Devido as pequenas dimensdes dos poros, a pressao decorrente da tensio superficial é

geralmente ds grande magnitude quando comparada a outras pressdes. Isto € particularmente

verdade durante a NuCieacdo da microporosidade, onde o raio de curvatura & geralmente de
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dimenses de poucos pm. Espera-se que ligas que com alta tensdo superficial retardem a
nucleaciio de poros durante a solidificacdo, guando comparada a ligas com baixa tensiio
superficial. Além disso, um micToporo que se forma em ligas com alta tensio superficial tera um
raic menor para uma dada pressao interna de gas, quando comparada com um microporo formado
em uma liga que tenha uma baixa tensio superficial. Desta forma, para condigbes de fundiciio
idénticas, um fundido feito de uma liga com alta tensio superficial apresentara SEIMPre menos

porosidade quando comparado com um de baixa tensso superficial,

2.1.2.5. Inclusdes

InclusBes sio pequenas particulas nfo metélicas encontradas dentro do metal liquido. Em
ligas de aluminio, ag mclusdes mais comuns sio de éxido de aluminio (alumina - ALOs) que é
facilmente formado pela reagdio do vapor d'agua presente na atmosfera com o metal liguido,

Incinsdes podem se formar em quase qualquer fase do processo de fundicio,

quantidade de inclusdes, Observaram que esta adigéio ocasionou um aumento global na
porcentagem volumétrica de porosidade devido 20 aumento da densidade de poros, conforme

apresentado na Figura 2.10. No emtanto, estes poros sio consideravelmente menores dos

normalmente encontrados sem adiclio de alumina.
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Bles indicam que uma possivel explicagdo para esta relaciio consiste do aumento do numero
de locais “possiveis” de nucleagho. Os poros sfo mais prontamente formados e o hidrogénio fica
distribuido entre mais poros, resultando em tamanhos menores. Inclustes também tém sido
observadas visualmente, via microscopia eletrdnica de varredura, nas paredes dos poros Uma
observacio pertinente € que fundidos hipereutéticos de ligas aluminio-silicio possuem
quantidades despreziveis de porosidade (Kim, 1997). Baseado em observacdes microscopicas,
Mohanty propde que isto ¢ devido a nucleagdo de silicio primério nas inclusdes de oxidos,

nentralizando a sua efetividade como sftio de nucleagio heterogénea de poros (Mohanty, 1995).
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Figura 2.11: Efeito das inclusGies na quantidade de porosidade para trés amostras de liga A356.
Particulas de alurnina de dois diferentes tamanhos sio adicionadas ao banho para agirem como
inclusdes. Observa-se que a quantidade de porosidade & significativamente maior para fundidos

com estas adighes (Adaptado de Mohanty, 1995).
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2.1.2.6. Elementos de Liga

Os elementos de liga constituem um fator que complica seriamente o estudo da
microporosidade, porque influencia quase todo aspecto do processo de solidificagio, como
tambem uma variedade de propriedades metahirgicas, fisicas e quimicas. Mudangas de uma liga
para oufra ocasionam uma considerdvel confusio no estudo da microporosidade uma vez gue os

resultados ndo s3o diretamente comparaveis,

Para uma dada liga AI-Si existem comumente dois tratamentos de banho que podem

influenciar a microporosidade: (a) refino de grio e (b) modificagiio do eutético.
REFING DE GRAQ

Refinadores de griios sfio adicionados em ligas de fundicio com o objetivo de se minimizar
o tamanho do grio e assim, maximizar suas propriedades mecinicas. Tipicamente, refinadores de

graos sao feitos de titdnio, boro ou uma combinacio de ambos (Easton, 1999).

O efeito de refinadores de grdos na microporosidade nio & drastico. Fang e Granger (Fang,
1989) mostram que a adi¢Bo do refinador de grio diminui si gnificativamente o volume percentual
da porosidade assim como o tamanho médio dos poros em uma grande faixa de taxas de
resfriamento. Roy er al. (Roy, 1996 (a)) observam que o refinador de griio tende a reduzir a
densidade e tamanho dos poros ¢ resultam em uma fina dispersio de poros ao longo da matriz da
liga. Por outro lado, Tynelius (Tynelius, 1993) observa um leve aumentoe na porcentagem de
porosidade com a diminuicao do tamanhe do grio de 1.600 a 120 pm. Conclui que a adictio de
refinador de grio nfio influencia seriamente a quantidade ou caracteristicas da microporosidade. B
provavel que o refinador de grao altere as caracteristicas de preenchimento interdendritico do
fundide e, desta forma, na maioria dos casos, o efeito deles na microporosidade ¢ relacionads a

geometria do fundido.
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MODIFICADOR

Modificadores sdo elementos adicionados em ligas hipereutéticas ou eutéticas de aluminio-
silicio para mudar ou “modificar” a estrutura do silicio, de placas (acicular) para fibras e assim
aumentar suas propriedades mecanicas (Gruzleski, 1990). O uso de modificadores foi de certa
maneira obscurecido pela sua tendéncia em aumentar a quantidade de poros, inclusive de tal
forma que nio ocorra qualquer efeito benéfico do modificador. Dos numerosos estudos sobre
modificadores observa-se que existem dois tipos comuns de modificadores: sédio e estréncio.
Ambos causam um aumento da fraciio volumétrica de porosidade (Figura 2.12), densidade de
poros, tamanho médio dos poros (Figura 2.13) e tamanho maximo dos poros (Figura 2.14) (Argo,
1988: Garat, 1992; Emadi, 1994; Roy, 1996 (a); Tynelius, 1993). Além disto, o aumento da
fracio volumétrica dos poros devido 4 adiglo do modificante ¢ muito mator em baixas taxas de
resfriamento e grande quantidade de hidrogénio. Entretanto, nota-se que, em banhos corretamente
desgaseificados, fundidos modificados podem atingir facilmente niveis minimos de

microporosidade.
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Figura 2.12: Efeito do modificador com estrdncio no nivel percentual de porosidade para um

fundido de A356 com um banho com 0,26 cm’/ 100g (adaptado de Emadi, 1994).
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Figura 2.13: Efeito do modificador com estroncio sobre taxa de resfriamento e quantidade de

hidrogénio no tamanho médio dos poros encontrados em fundidos de liga A356 (adaptadoe de

Emadi, 1994).
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Figura 2.14; Efeito do modificador de estroncio na area méxima do poro (pm?) para quantidades

de hidrogénio diferentes em ligas fundidas de A356 em molde permanente (adaptado de Tynelius,

1993).
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O efeito do modificador na microporosidade ainda n3o & bem entendido embora tenha sido
consideravelmente pesquisado. Algumas hipéteses tém sido Propostas para explicar esse efeito,
Bo entanlo, mostraram-se invalidas oy msignificantes. Os modificadores podem influenciar a
quantidade e propriedades do hidrogénio no banho (Dimayuga, 1988; Mulazimoglu, 1989,
Denton, 1985) ou aumentar o Intervalo de solidificagdo da ga modificada {(Fuoco 1994). Por
outro lado, permanecem trég possiveis explicacdes Para o aumento da microporosidade em

produtos fundidos:

- diminui¢io da tensio superficial, que facilita a nucleagdo de porosidade {Emadi, 1993);

- alteragbes das relactes de preenchimento interdendritico do banho (Fuoco, 1996);

- alteracfio das propriedades fisico/quimicas das inclusGes de éxidos usadas na nucleagiio

heterogénea de microperos (Emadi, 1996).

Emadi et al. mediram a tensiio superficial da liga A356 modificada ¢ nio modificada e
observaram que ela diminui em 19%, de 0,79 N/m para 0,64 N/m com modificador (Emadi,
1993). Sugerem que esta é a razio do aumento de porosidade em banhos modificados, Deve-se
observar que os resultados para a fensdo superficial da liga de A356 aparentemente incorporam
¢iro experimental significativo, pois houve discordancia com ouiros valores publicados. Detalhes

sobre suas condigBes experimentais sio relativamente £5Ca5508.

O efeito do modificador na alimentacio interdendritica 140 ¢ bem definido. Fuoco er af

(Fuoco, 1996) comparam a capacidade de alimentacfo interdendritica em ligas A356 modificadas

apoiado por Uto et al. (Uto, 1995) que encontrs que a permeabilidade de banho Al-7%81,
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modificado com sédio é menor gue para banhos nfio modificados. Em contrapartida, Kim et al.
(Kim, 1997) reportam um aumento na porcentagem de porosidade com modificador de estroncio
em fundidos aluminio-silicic bem desgaseificados ¢ relacionam isto a frente de crescimento
sutética, que € mais lisa em banhos medificados, resultando num aumento da alimentagio e
redugiio da porosidade. A morfologia eutética é de particular importincia ji que a porosidade
proveniente da contraglo € provavel que se forme perto do final da solidificagdo e a alimentacéo

interdendritica ird ocorrer nfio somente entre as dendritas, mas tambérm entre as células eutéticas.

E possivel também que os modificadores com estroncio atuem para aumentar 2
probabilidade da nucleagdo heterogénea, anmentando assim a quantidade global de poros pelo
anmento do némero de inclusdes ou mudando sua forma, morfologia ¢/ou propriedades
superficiais. Esta hipétese € rechagada pelo trabalho de Emady. Ele realizou testes de filtragio em
pressio de ligas modificadas e ndo modificadas e observou que modificadores de estrdncio
anmertam tanto a guantidade de inclusdes do banho quanto o tamanho médio da inclusdo,

conforme apresentado na Figura 2.15Figura 2,15, {Emadi, 1996).

ndo modificado
[Jmodificado ¢f 0,015% em peso de 51
i modificado of 0,032% em peso de Sr

Nomero de inclusdes {k/kg}

95~30 30~35 35~40 40~45 45~50 50~55 5

20~2 5~100

ramanho Médio da Inclusdo {um)

Figura 2.15: Distribuicio do tamanho da inclusdo antes & depois da adiglo de estroneio em Al-

7%Si (adaptado de Fmadi, 1996).
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Acredita-se que em um banho de atuminio modificado com estrdncio, exposto 4 atmosfera,
tende a ter sua taxa de oxidaclio aumentada se o tempo de exposigio é da ordem de poucos
minutos. No entanto, em tempos longos de exposi¢do, por exemplo, horas, o filme de 6xido de

ligas modificadas com estréncio possua melhor capacidade de protegio.

2.1.3. Medidas Experimentais da Nucleagiio e Crescimento de Porosidade

2.1.3.1. Medidas Diretas

Embora os mecanismos de formag#o de poros sejam bem entendidos no nivel tedrico,
existem poucos dados quantitativos a respetto do tempo exato ou fragdo sélida nos quais os poros
comegam a nuclear e crescer. Enquanto estudava o efeito do modificador em lgas A356, Fuoco e
al. realizaram uma série de testes de resfriamento durante a solidificacdo (Fuoco, 1995). Pelo
resfriamento em diferentes tempos durante a solidificagdo, o desenvolvimento de poros pode ser

localizado (Figura 2.16).

0,8

o6

0.4

6,2

Porosidade Percentual Volumeétrica

b] :'. P i
0 25 50 75 100
Fracéio S6lida (%)

Figura 2.16: Resuitado da evolucio de porosidade em liga A356 durante a solidificaciio, A
quantidade inicial de hidrogénio ¢ 0,13 em’/100 g ¢ o tempo local de solidificagio &

aproximadamente de 315 segundos (adaptado de Fuoco, 1995),
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Para as condigdes estudadas, os resultados indicam que a porosidade ndo estd presente antes
de 50% de sélido e o crescimento ¢ relativamente linear apds 50% de solido. Além disto,
observa-se que os poros se formam antes em banhos modificados com s6dio ou estréncio em
detrimento a banhos no modificados. Estes resultados sd0 consideravelmente diferentes do que
se acreditava que ocorresse, pois geralmente assumia-se que & porosidade formava-se nos estigios
finais da solidificacio (além de 70% de fracio sélida) em virtude da acdo conjunia de tensBes
devidas 3 contrag@io e insuficiéncia de liquido para alimentar a solidificagfo. Aparentemente,
pode-se induzir, desta prematura formachio de microporos, que a alimentacio ndo é fator “critico”

da formag#o de microporos,
Lee e Hunt (Lee, 1997 (a) € (b)), valendo-se de uma técnica radiografica de microfoco em

tempo real observaram, in situ, a formagie de microporos em ligas de aluminio cobre (Figura

217,
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Figura 2.17: Resultados de observacdo em tempo real através raio-X, da formaco ¢ crescimento
de poro (Lee 1997 (b)). (a) Histograma da nucleagdo de poro como fungdo de temperatura para
experimentos com Al-10Cu refinado. (b) Mudanca do raio equivalente de alguns poros
individuais utilizados no histograma (a). Considerando que a temperatura liguidus € 632°C, torna-

se aceitavel a indicacio de que a porosidade se forma nos estagios iniciais da solidificacdo.

Esta téenica permite uma filmagem da nucleacBo e crescimente de microporosidade, A

Tabela 2.3 sumariza os resultados.

A temperatura media de nucleagiio de poros ¢ a média das temperaturas de nucleagdo dos
poros. Baixas iemperafuras medias sio encontradas para os poros formados tardiamente na
solidificacdo, ou seja, para altas fragSes sélidas. A temperatura maxima de nucleaciic de poro é a
temperatura maxima na gual qualquer poro nucleia. Observa-se que a temperatura média de

nucleacio do poro diminui com os aumentos da velocidade de solidificaglio e do gradiente

46




térmico e aumenta com o tempo de solidificagio. Uma explicagdo para este comportamento pode
estar ligada ao fato de que com solidificagio mais rapida, sobre pouco tempo para a evolugio de

hidrogénio do sélido para o liquido e assim atrasa a formacdo do poro.

Tabela 2.3: Sumério qualitativo do maior efeito visto em experimentos nas estruturas finais de
poros (Lee, 1997 (a)). Setas para cima ¢ para baixo indicam aumento e diminuicio,
respectivamente, NSE significa “n#o significativo estatisticamente” e dupla seta indica correlagio

de ordem quadratica ou superior.

. Velocidade de Gradiente Tempo de Concentracio
Caracteristica
Solidificacio (1)  térmico () solidificacio (1) de cobre (1)
Tamanhe médio do
! i i l
pOTo
Compnmento _
- ! ! i |
maximo do poro
Densidade do poro 1 i i T
Percentagem da
1 NSE 1 -
porosidade
Temperatura média
) | il 1 |
de nucleagio do poro
Temperatura maxima
! U T {

de nucleagio do poro

Lee ¢ Hunt (Lee, 1997 (2)) também conseguiram quantificar a guantidade de hidrogénio
supersaturado que € necessaria para a nucleacio de microporosidade. Eles observaram Gue 03
primeiros poros nucleiam numa supersaturagao de hidrogénio de 1,1 2 3, com uma médiade 1,5¢
am desvie padrio de 0,4, Bles sambém observam que, para todos 0s poros, d supersaturagao
média de hidrogénio ¢ 2 = 0,5, A supersaturagio & dada pela conceniraglo do hidrogénio
interdendritico dividida pela solubilidade. Os resultados de Lee € Hunt contemporizam €
aproximam-se COm 08 de Fuoco, segundo o qual 0s poros s¢ formam nos estagios iniciais da
solidificacio ¢ crescem até o final da solidificagfio. Além disto, concluem que O poro Cresce

primariamente firitado pelo tempo de difusio do gas hidrogénio no volume 1o enforno 30 Poro,
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apesar de ter notado que suas amosiras sdo particularmente bem preenchidas devido 2

direcionalidade de seus experimentos.

Técnicas de emissio aciistica também s¥o wtilizadas para medir a nucleaciio de poros
{(Prasanna Kumar, 1985; Purvis, 1991; Henkel, 1992). A base desta tenica € que a formacio de
uma nova fase, no caso a formagho de bolha 828053, € acompanthada de uma hiberacio de energia

na forma de ondas de som (Figura 2.18).
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Figura 2.18: Grafico de curva de resfriamento, eventos de emissio actstica e tempo para uma

liga Al-11,6%Si contendo porosidade. O aumente do nimero de eventos entre 10 e 20 segundos é

porosidade, este aumento nio & observado. Interessante notar que a porosidade se forma

relativamente cedo durante a solidificacgo {adaptado de Purvi s, 1991).

Pela comparacio de amostras que nao contém porosidade tom as que contém Purvis ef of
mostraram que em ligas de Al-1 1,6%51, a formagdo de porosidade ¢ claramente marcada por uma

pico de som em aproximadamente no meia do eutético (Figura 2.18).
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Os resultados deste tipo de experimento sdo de particular interesse e indicam a importancia
relativa de diferentes mecanismos de solidificagio. Além disto, também sfo essenciais para a

concepsio ¢ validago de modelos computacionais de formagio de porosidade.

1.1.3.2. Medidas Indiretas

Alguns pesquisadores utilizam medidas indiretas de nucleagic ¢ crescimento de
microporosidade. Osaha et al. usam uma célula de carga conectada a um disco implantado em um
lingote de aluminio para medir a pressio requerida para a formagio do poro (Osaha, 1988).
Surpreendentemente, a pressdo negativa para & formagao do poro na maioria dos lingotes ¢ menor
que 107 atm, embora em alguns lingotes ela seja maior que 2,4 107" atm. Bsta pressdo
relativamente baixa indica que: (a) ndo 4 grandes pressdes de contragdo durante a solidificagio ¢
{b) a nucleaglo de Microporos ¢ relativamente facil ¢ aparenta nfio necessitar de grandes pressoes

negativas como forga motriz.

Outlaw er af. (Outlaw, 1981) reaquecem fentamente, sob alto vacuo, lingotes de aluminio e
medem os pulsos de pressio devido 4s rupturas dos poros encontrados na superficie do lingote.
Por este método, tanto a distribuigio dos poros no lingote, como a quantidade de hidrogénio em
cada poro, podem ser verificadas. Conhecendo ¢ tamanho do poro € 4 quantidade de hidrogénio
em cada pore, pode-se aplicar 2 lei do gas ideal para calcular a pressio de gés dentro de cada
poto. Seus céleulos indicam gue a pressfio do gs dentro do poro varia de 18441154 243,180 Pa
{1,82 a 2,4 atm) a 27°C ou aproximadamente 799.540 Pa (7,2 atm) no ponto de fusdo. Esta
pressao relativamente alta deve-se 4 difusfio de hidrogénio através do s6lido para o poro apos a
solidificagiio. Isto pode aumentar consideravelmente a pressdo no poro (auma maneira similar as

bolhas de hidrogénio em anodos de cobre ou placas de a¢o).
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O recozimento e homogeneizagio de fundidos de aluminio estd muito associado com o

aumento da quantidade de microporosidade, is vezes chamada de porosidade secundaria (Figura
2.19Figura 2.19),

Porosidade (%)

N
.

) 10 20 30 40 50
Tempo de Recozimento {hi
Figura 2.19: Desenvolvimento de porosidade em barras extrudadas de aluminio comercialmente

puro (99,99%) através do aquecimento. A quantidade de hidrogénio ¢ de 0,4 cm’/ 100g {adaptado
de Anyalebechi, 1994),

Este aumento & atribuido 2 nucleagio de novos poros e também ao crescimento de poros
pré-existentes (Anyalebechi, 1994). A nucleaco e/ou crescimento da porosidade secundaria sio
induzidas pela difusio de hidrogénio, previamente “preso” numa forma supersaturada durante a
solidificagdo, da solucio sélida para os poros. Anyalebechi er al. observam que pequenos nivels
de hidrogénio (0,03 a 0,06 cm’/ 100g) sdo suficientes para nuclear um poro novo. Qutlaw er g/,
mediram a quantidade de hidrogénio encontrado em poros de amostras de aluminio com alta
pureza e concluem que contdm somenfe perto de 30% de hidrogénio total presente na amosira
(Outlaw, 1981). Estes resultados implicam que uma fra¢&o do hidrogénio presente no fundido nio
patticipa da formacio da microporosidade durante a solidificagdio, mas permanece “presa” na
solugdo sdlida. Presume-se que a quantidade de hidrogénio em soluglo sdlida depende

largamente da taxa de resfriamento. O resfriamento ripido ndo d4 tempo suficiente para a difusio
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de hidrogénio do metal para o poro, resultando numa grande quantidade de hidrogénio

remanescente em solugio solida uma vez que a solidificaglo ests completa.

2.1.4. Efeito da Porosidade nas Propriedades dos Materiais

A macroporosidade reduz a sego transversal efetiva do metal e coniribut para a
concentracdo de tensdes, € ocasiona o aumento da tensio efetiva e potencializagdio da falha
prematura do material (Céceres, 1995). Estas falhas, porém, sio mais cOmuns em materiais nos
quais sdo aplicadas cargas variadas efou ciclicas, ou seja, a macroporosidade influencia
principalmente as propriedades dindmicas dos materiais. Esta influéncia também ¢ verificada para
microporos maiores que 0,2 mm de comprimento (Berry, 1995). A propriedade mecénica estatica
mais afetada pela presenga de porosidade ¢ a ductilidade (Samuel, 1999). De uma forma geral, a
importincia da presenca de poros nas propriedades mecanicas dos materiais esté relacionada ao
seu tamanho e formato. Quande uma porosidade assume 2 forma do liguido interdendritico
remanescente da solidificagfio, os fatores de concentracio de tensdo resultantes tormam-se

elevados (Berry, 1995).

Na concepgiio de um componente fundido, normalmente ¢ aplicado um “fator de correcio”
gue compense a variagao das propricdades mecanicas devido 4 presenca de microporosidade. Este
fator de correcio aumenta o fator de seguranga em duas a trés vezes, quando comparado com 0
mesmo material fabricado sobre outro processo. Isto implica, provavelmente, em componentes
mais pesados e, as vezes isto faz com que o fundido seja menos competitivo quando comparado

com outros processos, tal como o forjamento, por exemplo.

Conforme mencionado, a presenca de poros efetivamente reduz a segio transversal e
conduz a uma concentragio de interna de tensdes ocasionando uma diminuigio na tensio maxima
e na ductilidade. Enquanto este efeito ¢ aparente em fundidos com uma quantidade excessiva de
poros, pequenas fragdes volumétricas de poros, comumente encontradas em fupdidos, possuem
um efeito desprezivel (Young, 1981). Observa-se que a fragio de area de porosidade encontrada
em superficies de fratura pode ser varias vezes maior que a média volumétrica, indicando que esta

fratura ocorTe em 4reas que contém quantidades de poros acima da média (Céaceres, 1996).
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Um aumento na quantidade de poros encontrados na superficie de fratura é relacionado
diminui¢o nas propriedades de tragdo, indicando que a fracsio em area, de porosidade em uma
dada secdo transversal de uma amostra determina as relages de tensio. Possivelmente o mais
significante efeito da microporosidade é a redugiio das propriedades de fadiga de ligas fundidas.
A presenca de poros efetivamente elimina a fase inicial de fratura do processo de fadiga. Altas
concentragbes de tensbes, encontradas no entorno de poros, fazem com gue elas atuern como
pontos de nucleagiio de fratura (Skallernd, 1993) com poros grandes sendo mais prejudiciais do
que os menores (Stanzl-Tschegg, 1993). Além disto, a taxa de crescimento de trinca de fadiga é
marcadamente aumentada pela presenca de porosidade (Rading, 1994}, Quando a trinca alcanca
um poro hé um salto intermitente no comprimento da trinca, em quantidade igual & dimensdo do
poro e na direcdo de avango da mesma, Rading ef al. {Rading, 1994j também relatam que a forma
do poro é extremamente importante. Formas irregulares de poros, com extremid..ades
relativamente agudas, podem causar o inicio de fraturas intemas secundérias a frente da fratura
principal. Por estas razdes, poros isolados com morfologia esférica tém wma influéncia muito
menor na vida de fadiga, se comparados com aqueles interconectados ou' de morfologias

irregulares.

Estanqueidade € 2 habilidade de um determinado componente de conter um gas ou liguido
sem vazar. Partes com grandes quantidades de microporosidade geralmente t8m dificuldades em
obter niveis adequados de estanqueidade porque os microporos interconectados podem atuar
como canais para passagem do fluide. Embora i8to seja de importancia industrial, a literatura nfio
apresenta irabathos significativos a este respeito. Uma notével exceciio talvez sejam as pesquisas
realizadas por Kulunk (Kulunk, 1996), que mostram que a estanqueidade de placas fundidas sob
presséo (die casting) diminui com o aumento dog niveis de microporosidade (Figura 2,20Figura
2.20).
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Figura 2.20: Estanqueidade de uma placa de aluminio A380 em funcio da percentagem de

porosidade (adaptado de Kulunk, 1996).

Outro importante problema relacionado & porosidade, no entanto de quantificagio mais

dificil é o acabamento superficial de componente Com €XCessO de poros. A usinagem do

(438

componente pode revelar a microporosidade e tornar o componente inaceitavel, Isto
especialmente verdade se o componenie & posteriormente pintado ou revestido, pols 2
microporosidade superficial pode ocasionar bolhas durante a operacfio de secagem. Ja s¢ ©
componente ndo & usinado ou pintado, 2 bolha superficial pode ocorrer durante o tratamento
térmico. O hidrogénio contido nos microperos infla com o aumento da temperatura € causa wn
inchago no metal tratade sobrejacente. Bste efeito ¢ geralmente observado apés o final do
recozimento intermediario ou apés o tratamento de solubilizacio preparatéric para o fratamento
de precipitagio (Tatbot, 1975). Inclusive, esta & a causa pela qual componentes feitos em fundicio

sob pressio, que contém grande quantidade de microporosidade, sdo geralmente considerados nao

trativels termicamente.

33



2.2 Modelagem da Porosidade

Infimeros modelos tém sido desenvolvidos objetivando-se o melhor entendimento da
formac@o e desenvolvimento dos poros. Les et al. (Lee, 2001 (a)) discutem as cinco diferentes
abordagens de pesquisa em desenvolvimenic ¢ concluem relacionande algumas de suas

limitac8es, conforme apresentado na Tabela 2.4.

Tabela 2.4: Modelos e respectivas limitagBes empregados na busca pelo entendimento da

nucleagdo e desenvolvimento de poros (Lee, 2001(a)).

Modelos Limitacoes

Analiticos Aplicavel somente em solidificagio direcional;

_ _ Incapacidade de extrapolagiio para outros
Modelos Empiricos (Criteria F unctions), ]
processos ou ligas.

Solugbes rmuméricas deterministicas: Jei de
Darcy, equaglio da continuidade, equacio Néo aplicavel para morfologia dos poros.

conservativa (massa e energia),

Crescimento controlado pela difusio do
hidrogénio ¢ interacBes entre o sistema gas-  Apresenta apenas valores médios.
sohido.

Associam aproximac@es estocasticas e

N&o incorporam a contragio e exi gem muito
definigdes deterministicas (equacdes da
) tempo de processamento.
continnidade).

O ANEXOQ apresentz uma tabela completa com os principais modelos apresentados. O
equacionamento global do fenémeno da nucleaglo e crescimento de poros deve resolver uma
s¢rie de condigBes fisicas, como por exsmplo:

- campo érmico;

- campo de fluxo (para pressio, calor e transporte de massa);
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- distribuicdo de concentragio do soluto, tanto o elemento de liga quanto do hidrogénio;

- fracfio solidificada;
- pucleaciio e crescimento de bolhas de gas; ¢
- desprendimento de poros além do campo dos griios em crescimento.

Um modelo ideal deve incluir todos estes fendmenos porém, devido & complexidade do
sistema, cada um dos tipos de medelos citados ou alguma destas hipoteses € negligencia as

outras. A validade de cada modelo depende da liga, do processo e do projeto do sistemna.

Congiderando o numero de tentativas de modelagem da formagdo de poros, conforme
descrito a seguir, é de se estranhar que ndo exista um modelo universal, aceito ¢ demonstrado
como correto. Pela comparagiio dos modelos com os dados experimentais ainda aparecem
diferencas significativas entre eles. Isto rofime-se na falta de modelos comerciais. Além das vérias
razdes ja citadas, existem duas que sio de vital importincia e fortemente relacionadas a eficiéncia

e sucesse do moedelo:

(a) Conhecimento Lmitado das propriedades fisicas, guimicas e metalirgicas das ligas. A
maioria das propriedades necessarias para o balango térmico, como condutividade térmica, calor
especifico e calor latente de fusio, sio conhecidas e relativamente faceis de se medir. Por outro
1ado, calculos de contraggo volumétrica ¢ equagdes de balango de massa possuem umna variedade
de pardmetros desconhecidos. Os valores mais bésicos de massas especificas, de solido e liguido
wio estio definidos para a maioria das ligas de fundicio enquanto que propriedades mais
complicadas como as permeabilidades s6 foram superficialmente analisadas. Além disto, ndo se
pode esquecer que estes valores niio s3o0 constantes € variam COm temperatura ¢ composigo. A
permeabilidade também varia com tamanho do gréo, espagamentos dendriticos e caracteristicas

de solidificaciio do componente. Para o palanco de massa do hidrogénio a situagio ¢ serncihante.
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Emborz a solubilidade do hidro g&nio seja bem conhecida, sua difusividade ro aluminio liquido s6
foi medida uma vez ¢ apenas para aluminio puro (Campbell, 2003). O efeito dos elementos de
liga na difusividade ainda ¢ desconhecido. Outros pardmetros que governam o crescimento dos
poros também sio desconhecidos ou npio plenamente medidos. Um exemplo seria a fensio
superficial do aluminio liquido. Devido & sua relagdo com o tamanho do poro, valores precisos
desta tensdo sfio necessarios para a modelagem da formacio de microporos. Neste caso, acredita-

se que 2 adiglio de elementos de ligas secundarios atue marcantemente nesta tensio.

(b) Escassez de dados experimientais sobre a formagdo da microporosidade durante a
solidificagdo. Na segio anterior, apresentou-se ma série de trabalhos sobre medidas de nucleacdo
¢ crescimento de porosidade. Virios pardmetros s&o necessarios para o sucesso na modelagem da
formacio de microporos. Entre eles destacam-se: fracio sélida em gue cada porosidade nucleja,
taxas de crescimento, nimero de nticleos e niveis de supersaturacio de hidrogénio. Estas
informagGes sfio necessarias bara um tratamento matematico mais preciso e, por conseqiiéneia, a
diminuicdo de hipbteses imprecisas. Por exemplo, a supersaturagiio requerida para a nucleago de
U poro determina quando a porosidade iré se formar ¢ como ela vai crescer. Uma hipotese
imprecisa sobre a supersaturacdo necesséaria ird induzir a erros em todo o modelo. No entanto, a
Supersaturacdo no pode ser diretamente medida e deve ser calculada a partir de temperaturas de

nucleagdo determinadas experimentalmente ou de fracdes solidificadas.

2.2.1. Solucdes Analiticas

Os modelos analiticos tém sido usados extensivamente na procura do entendimento do
processo de formagio e crescimento dos poros, porém, historicamente, baseiam-se na formagczo
da microporosidade induzida pela contracio. Seus resultados nio viabilizam aplicagdes em
componentes industriais, de geometrias complexas, pois, geralmente assumem gradiente térmico
¢ velocidade de solidificaciio constantes, ¢ distorcem a determinaciio de pardmetros importantes,
tal como a velocidade de preenchimento de metal liguido. As solucbes analfticas variam desde

exatas até assintGticas aproximadas,
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Em solugbes analiticas, a forga motriz (no caso, a contragio volumétrica) € quantificada
analificamente assumindo-s¢ uma analogia entre o fluxo interdendritico e fluxo em wm conjunto
de canais (tubos), matematicamente descritos pela equagiio de Hagen-Poiseuille (Blazek, 2001)
quando da considerac3o de fluxo laminar. Como o fluxo interdendritico nfio é direto, insere-se um

fator de “ortuosidade”.

2.2.1.1. Modelo do Canal

Piwonka (Piwonka, 2002), além de ignorar a dissolugdo de ghs no metal e considerar
apenas metais puros ¢ ligas diluidas, assume um canal lquido central em geometria cilindrica
com alimentacio unilateral, Este canal liquido estreita-se em fungio da profundidade de
preenchimento, A pressio do liguido contido no canal diminni ao longo de seu comprimento, em
fungio doatrite. Em dado instante, a insuficiéncia de liquido para compensar 2 contragdo
proveniente da solidificaciio na extremidade do canal, induz uma pressio nula e h4 formagdo de
wma cavidade com geometria igual a do Hiquido existente no instante final da solidificagdo local.
Die fato, seu modelo apresenta-se na forma de perda de carga ao longo do canal, no caso, perda de

pressiio ¢ identifica a formagiio de um poro no instante de pressiio nula, segundo a EXpressio’

AP =

un | @

64pn" P’ ( 1, g}_&] , 12.23]

o 2 3r

em que:

AP variagio da pressdo ac longo da barra;
e Taio do canal liguido;

P: distancia a partir do inicio da barra,

p: massa especifica do metal Higuido;
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f: fator de atrito;

7: relagdo de propriedades térmicas do metal e do molde;
g aceleracfo da gravidade; e

P: variagiio volumétrica devida 3 solidificacio.

O autor demonstra que as variagOes entre medidas experimentais (tanto em molde de areia
ou tubo de vidro temperado Pirex™ e valores calculados desviavam-se menos de 10%, e
identifica esta expressio como aceitave] na previsiio tanto do tamanho e localizacio de poros em

alaminio (desgaseificado), magnésio ¢ estanho como na presenca de nicleos de poros em cobre o
ferro.

2.2.1.2. Modelo do Meio Pnr_pso

A presenca de um intervalo de solidificagfio implica na formagio de uma regizo bifasica, ¢
desclassifica a consideragdo de um tnico canal de alimentaco Hquida para o metal a ser
solidificado, conforme hipéteses do modelo do canal, Por vezes, nesta regido desenvolvem-se
dendritas, identificando assim uma rede coerente. Piwonka {Piwonka, 2002) introduz o conceito
de equivaléncia do fluxo liguido nos canais interdendrificos com um fluxo em meio poroso.

Assim, espera-se a formag#o de poros quando;

P,+P >P + P, +P, [2.24]

em que:

P, pressio do gés presente em solugio;
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P pressfo de resisténcia ao fluxo na malha dendritica;

P, pressio resistiva de crescimento do poro, relacionada & energia superficial deste;
Pa: pressfo atmosférica; e

P,.: pressiio conjugada entre metalostatica e aplicada ao sistema.

A pressio do gas presente em solugo pode ser determinada pela seguinte relacgo:

P, = < 2 2.25
’ K‘L[fl,‘(lwk)-ink] ‘ 2231

A constante de solubilidade do lignido (K, ) é:

K, = g [2.26]

K
k= —If— [2.27]

sendo:
{.: concentracac inicial do gas dissolvido;
fi- fragio liquida.

Em virtude de consideragBes geométricas, a pressio resistiva da matha dendritica ao fluxo

pode ser aproximada considerando um modelo analogo ao imposto pelo método do canal, ou seja,
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molde cilindrico com alimentagio lateral porém, com varios (n) canais liquidos. A determinacio

de n ¢ feita através do quadrado do espacamente dendritico primario, ou seja:

C 32upy AL
R

PS

> [2.28]

em que:

y': fator de corregdo, relacionado & contracho ¢ acs momentos resultantes;

A: constante de fluxo de calor (relacionada 4 liga e ao molde);

T: “tortuosidade” da malha dendritica nos canais;

1. raio do canal dendritico; e

R raio do molde;

A consideragio da superficie do poro aproximadamente esférica permite ¢ equacionamento

da pressdo resistiva de crescimento do poro, relacionada 2 sua tensio superficial, na seguinte

forma:

P, ==~ [2.29]

em que:

G tensio superficial entre o metal liquido € o gés; ¢
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r': raio da bolha esférica,

Seus resultados numéricos mostraram bastante satisfatrios na previsio da largura dos

poros, quando comparados com os obtidos experimentalmente e sio aplicaveis a ligas com longos

e medios intervalos de solidificaciio,

2.2.2. Solugbes Paramétricas ou Empiricas (Criteria Functions)

FungBes paramétricas sfio regras simples que relacionam condigbes locais, medidas ou
estipuladas experimentalmente, com a potencialidade de ocorréncia de um  determinado
fendmeno. No caso da formaciio de poros, estas relages ndo s¥o recentes € remontam da década
de 50 quando se incrementaram os critérios de dimensionamento de canais para 0 caso de
distincia de enchimento na prevengio de linha central de rechupe em agos. Os parimetros
térmicos usados, geralmente em funcdes critério, como taxa de resfriamento, gradiente térmico e
velocidade das isotermas, possuem magnitude muito pequena ¢ provavelmente sio sensiveis a
erros computacionais. Como o inferesse estd centrado sobre valores criticos locais da funcio
enitério, a variago do contato térmico metal/molde e a dependéncia da localizagio exata devem
ser examinadas com muito cuidado (Huang, 1998). Neste trabatho, apds analisar
experimentalmente vérias funcles critério, os autores determinam que os resultados possuem uma

dispersdo muito grande pois foram obtidos através de medidas de massa especifica.

Com uma abordagem diferente, Tynelius (Tynelius, 1993) analisa estatisticamente uma
grande quantidade de dados experimentais ¢ desenvolve um modelo a partir da analise individual
de alguns pardmetros de influéncia do processo ¢ suas interacdes. Conclui que o0s parAmetros
termicos mais apropriados para prever a ocorréneia da porosidade sio o tempo local de

solidificacdo ¢ a velocidade da isoterma Jiguidus em fungio do teor de hidrogénio.

Na Tabela 2.5, € apresentada uma relagfio de vérias funcSes paramétricas encontradas na
literatura.
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Tabela 2.5: Critérios usados na previsio da formaglio de poras (Piwonka, 2002; Hardin, 2000).

Método

Critério para formacio de poro

Disténcia de enchimento

Comprimento de enchimento > valor crifico

Temperatura solidus

T > Tg quando ;=09

Fracio solidificada

f5 > valor critico

Gradiente critico

1 liquido
&ty

i > valor critico

fs=]

Pressdo critica no liquido

P < valor critice

Gradiente de temperatura

(U = velocidade do fluxo interdendritico)

Haguida

5T

fy=1

tiguido

< valor critico

< valor eritico

Houido

< yalor critico

5=
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2.2.3. Solucdes Numéricas das Equacdes Conservativas ¢ da Continuidade

Na modelagem matematica global do fendmeno da formagio e crescimento de poros, torma-
se necesséria, em funcio do rigor matematico, a insergio conjunta de equacoes diferenciais que
descrevam o comportamento do sistema. Neste contexto, as equagdes conservativas e da
continuidade apresentam-se inseridas. A aplicagio da equagao de conservacio da quantidade de
movimento para fluidos viscosos € newtonianos em melos porosos & realizada a partir da
utilizagiio da lei de Darcy, relagdo empirica que determina o fluxo liquido entre cavidades de um
meio poroso e considera ainda os efeitos de capilaridade. A lei de Darcy ¢ dada pela seguinte

equagio (Whitaker, 1986):

K
V= —;(‘7‘? ~pg), [2.30]

em que;
T - velocidade média;
K: permeabilidade do meio poroso;
i: viscosidade cisalhante;
VP Gradiente da pressio;
A equacdo é aplicivel na regido de preenchimento interdendritico (Piwonka, 2002). Com ©
desdobramento da solidificacdo, o gés € rejeitado para o liguido, e aumenta 2 pressio de

equilibrio do gas no meio. A bolha de gas nucleada pode expandir contra a pressio mecinica © &

tensdo superficial, determinando uma pressdo critica de equilibrio do gas:
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P, =P + ; [2.31]

sendo:

Ay espagamento dendritico primario.

A determinagio da equacio anterior & viabilizada na medida em que se negligencia o
transporte convectivo de calor, e permite a resolucio separada da equagdo de transferéncia de
calor. Assim, a determinaciio do campo térmico, realizada a priori, considera a fragdio sdlida
variando de acordo com a equacdo de Scheil. A associacio com a velocidade da lei de Darcy
cncontra-se no termo de fragio solida, pois corresponde & permeabilidade do meio POraso.
Subseqlientemente, insere-se a equacio de Darey na equacio da continuidade, relacionando assim

a reduclo volumétrica, devido & contragdo, ao preenchimento liguido e crescimento do poro:

of,  of,v, of :
bl a
L f

£m que:
fp: fragio de poro: e
vit velocidade na dirvegdio i.

Esta relacfo, aliada 4 lei de Darcy, permite a correlagio entre pressdo e fragdo de poro. Se
néo existe poro formado, verifica-se a pressao e se ha supersaturaciio suficiente para ocorrer
nucleagfio. Para tal, associa-se a pressio de gas dentro do poro (P} com a equagio de conservagio

de hidrogénio, assumindo o coeficiente de particio de hidrogénio em acordo com a regra da

alavanca, na forma:
Co=(-F)C¥ +F C,. [2.33)
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Adiciona-se 4 equaglio anterior, um termo refativo 4 concentragio da massa de hidrogénio

ne poro, relativo ac volume da porosidade, resultando:

. P.C
Cl=(1-F)C,+f, C +a ET A [2.34)

Kubo ¢ Pehlke (Kubo, 1986) em trabalho pioneiro, valendo-se desta aproximacio da Jei de
Darcy e assumindo que a porosidade se forma quando a pressio de equilibrio do gas no metal
liquido excede a press#io mecinica em algum ponto dentro da zona pastosa, determinam a pressdo
focal do metal através de diferengas finitas na forma explicita. Valendo-se da relagio de pressoes
apresentada para modelos analiticos, determinam a press#io do gas. Sua principal aproximagio
refere-se a um didmetro inicial do poro igual 3 metade do espagamento dendritico secundario,

conforme o desenho esquematico da Figura 2.21Figura 2.21.

Figura 2.21: Desenho esquemdtico da nucieagdo de poro entre bragos dendriticos secundérios.

No detathe, a nucleagio ¢ o crescimento deste e, em primeire plano, seu desprendimento

{elaborada pelo autor).
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Considerando a formagdo do poro, a associagio das Eqita(;fies 2.29 e 2.30 pode estabelecer
também o fluxo liquido, que, se positivo, permite o calculo de P ¢ P, pela utilizacio do valor de
fy no instante anterior. O valor de fy no instante atual é determinado pela associago da Equacio
2.34 com a lei de Sievert que postula que a pressio parcial de um gas (P) é proporcional a sua

sotubilidade (8), conforme a expressio:

S o f, P, [2.35]

em que:
fu: coeficiente de iteragfo de hidrogénio.

J& para o caso de fluxo negativo, determina-se a fraciio de vapor pela utilizacdo das
pressdes anteriormente calculadas inseridas nas Equacdes 2.29 e 2.31. Ent3o, calcula-se P, pelas

EquacBes 2.34 ¢ 2.35. O calculo da Py, decorre da consideracio injcial:

P,=P - 12.36]

2.2.4. Modelos Associativos de Crescimento Controlado pela Difusiio de Hidrogénie? e
Sistemas Gas-Sélido

Muito embora os modelos apresentados anteriormente, considerando a contracio como
fator marcante na nucleacio e crescimento do poro, apresentem boas aproximacdes com
medigbes experimentais, alguns antores t8m conclufdo que a difusfio de hidrogénio também
influencia significativamente a nucleagio ¢ crescimento do poro. Inclusive Lee ¢ Hunt (Lee, 1997
(), a0 analisarem 2 nucleacio e o crescimento de poros com o auxilio de raios-X, concluem que,
para pequenas regides pastosas (<20 mm), a formacao de microporos é dominada pela difusio de
gas. Este tipo de modelo geralmente assume uma distribuigho periddica regular de poros,
nucleados ao mesmo tempo. Além disto, também especifica que a concentragio de hidrogénio no

liquido aumenta uniformemente e que o coeficiente de difusio do hidrogénio varia em funcio da
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fracio solida. Na Figura 2.22Figura 2.22, apresenta-se um desenho esquematico que representa o

conjunto de hipbteses assumidas.

Estas hip6teses viabilizam a aplicagio da segunda lei de Fick em coordenadas esféricas,

conforme a expressio (Lee, 1997 (b))

8C,, 1 8 .8C
e 5148
ot H 2 &[rﬁ 51'9 } 17 {237]

&m que:
Dyi: coeficiente de difusdo do hidrogénio;
1y coordenada radial;

8. termo fonte da equagio diferencial, que representa a rejeigho de hidrogénio determinada pela

taxa de resfriamento.

Figura 2.22: Desenho esquemético das hipdteses assumidas no modelo de crescimento
controlado por difusdo: & esquerda, apresenta-se 2 distribuicio uniforme dos poros com o
respectivo campo de concentragio de hidrogénio nula e, & direita, o perfil de concentracdes dentro

de cada campo.
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A boa aproximagiio encontrada com medi¢Bes experimentais contrasta com o fato do
modelo ndo utilizar solucdes de fluxo de liguido. Infelizmente, estes modelos possuem duas
grandes limitagdes: ndo resolvem a natureza estocastica de nucleagfio do poro e nfio consideram a

mfluéneia da contrachio no crescimento dog pores,

2.2.5. Modelos Estocasticos de Nucleacfio Associados 2 Solucdes Continnas da Difusfio

Os modelos estatisticos so utilizados em associagio com modelos de crescimento
controlado por difusfio, que se utilizam de métodos estocasticos de nucieacio dos poros e assim,
superando uma das principais limitagbes dos modelos de difusio. A rotina de desenvolvimento
dos modelos estocisticos de muicleagdio comeca com a definicdo de uma forma funcional de
relagdo entre nucleagio e parimetros de processo. Lee e outros dutores (Lee, 1997 (a); Atwood,
1999) empregando a téenica de raios X, determinaram medidas experimentais da taxa de
nucleagio de poros em ligas de AI-Cu e Al-Si. Baseado nestes experimentos, Lee ef al (Lee,
1997 (a)), associam um modelo continuo de difusdo de hidrogénio a2 um modelo estocastico de
nucleacdo de poros. O sistermna modelado ¢ uma liga Al-Cy com solidificac3o dendritica colunar.
Os autores observaram experimentaimente que os microporos nucleiam quando a supersaturaciio
de hidrogénio atinge valores na ordem de 0,2, com desvio padrio de 0,5. Concluem que 0s poros
de hidrogénio nucleiam heterogeneamente, possivelmente em éxidos, ou crescem de bolsas de
g4s ndo solivel confinadas em fendas de 6xidos ou outras inclusdes, Desta forma, eles
implementam um modelo estocistico de nucleagio do poro, baseado no nivel de supersaturacio,

dado pela expressio:

C

—£>88 , [2.38]
et que:

Ci: concentracsio local de hidrogénio no liguido;

Sw: solubilidade (em unidades de concentragio); e
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3§, supersaturagdo requerida para nucleagdo.

O potencial local de cada afcleo é determinado randomicamente. Apesar do vator da
supersafuragdo  ser determinado randomicamente, ¢ baseado nas distribuigbes medidas
experimentalmente. A concentragdo de hidrogénio é determinada usando o método de volumes
Gnitos em coordenadas cartesianas para resolver uma extensdo da segunda lei de Fick no metal

solidificando, que inclui a parti¢do do hidrogénio entre o liquido € 0 s6élido, dada pela expressio:

5
&“[CL(PLFL +kaSfS)]xv'(pLDeVCL)+RH3 [2.39]

em que
Iy coeficiente de parti¢do do hidrogénio;
D coeficiente difusivo efetivo; e

Ry termo fonte da equaglo diferencial, que representa a geragao ou o consumo de hidrogénio do

metal pelos poros.

Os autores utilizam a equagio de Scheil para determinar 2 fracio solidificada necessaria na
equagio anterior € também, determunam um superesfriamento na ponta da dendrita pela equagio
analitica de Hunt ez al. (Hunt, 1996). Ela & determinada 2 partir de um modelo numérico 4o
erescimento dendritico colunar. Neste trabalho, os antores também determinam equacdes para
estabelecer um previso do espagamento dendritico primario. Na analise de porosidade, eles usam
estes valores de espacamento para restringir o crescimento dos poros enire as dendritas colunares.
Os poros sio inicialmente considerados esféricos até 0 MOMENio &M que saem das dendritas
colunares, sendo entdo trafados como CONES segmentados hemisfericamente cortados. A principal
vantagem do modelo proposio, além de determinar a densidade e +amanho médio dos poros, € a

previsdo dos poros em fungdo de seu tamanho. Notam, tambén, que 0 modelo se desvia dos
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Lee consiste, além do crescimento e formagio de poros, na utilizagiio da roting para prever o

crescimento granular {Gandin, 1994; Rappaz, 1993: Conley, 2000; Brow, 1998: Nastac, 1998).
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Capitulo 3

Macrossegregacdo na Solidificacao

A solidificacio ¢ uma importante forma de processamentio de metais e ligas. Grande parte
dos componentes mechnicos metalicos passa em pelo menos alguma das etapas de sua fabricagio
por processos que envolvam fusdo e solidificacio. Ela ¢ definida como sendo o procedimento
inverso ao da fusfo, ou seja, a mudanca de estado do material, de liquido para sélido. A
dificuldade no entendimento desta complexa transformacdo decorre da atuaclio conjunta de
fatores cinéticos, térmicos, quimicos e termodindmicos inseridos na transformacio liquido/sélido.

Na analise da solidificaciio, objetivando o entendimento da macrossegregacio inversa, torma-se

fundamental a definicio dos principais fatores de influéncia.

3.1 Coeficiente de Distribui¢iio do Solute

Ao se atingir o equilibric termodinamico heterogéneo entre liquido e solido, as solugdes
hlidas cristalinas contdm uma quantia diferente de soluto que as solugdes lguidas relacionadas.
Esta diferenga em composiciio, combinada cora a fenta difusdio em estado sélido, resulta nos varios
padries de segregagdo em ligas findidas. A analise deste fendmeno pode ser quantificada atraves de
um coeficiente de distribui¢io (ou redistrbuigio de soluto) no equilibrio (kg), gue pode ser
determinado da relagio entre a concentragio de sotuto no solido Cs e a correspondente concentraclo

de soluto no Hquido C;, ou seja:

“"'é’: -

Oy

k, = [3.1]
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Em alguns processos metaltirgicos comuns, que se valem da solidificacdo, pode-se considerar
que esta ocorre em estado de equilibrio, no qual sua velocidade de deslocamento & essencialmente
controlada pela taxa de transporte de calor latente para fora da interface. Entretanto, mesmo para
solidificagfio em condigdes fora do equilibrio, pode-se considerar que na interface sohido/liguido, a
formagio do sélido ocorre em condig@es tais que o sdlido e o liguido podem ser considerados em

equilibrio local.

Os diagramas de fases permitem a determinagio do coeficiente de distribuigio no equilibrio
em fungdo da concentracdio de soluto e da temperatura. Para uma situacio idealizada, onde as
linhas solidus e liquidus sio retas, conforme mostra a Figara 3.1, o coeficiente de distribuicio de
soluto & constante. Embora seja uma simplificag¥o, o fato de se considerar i, = constante, facilita
as abordagens tebricas sem afetar significativamente as conclusdes. No caso em que a
solubilidade do soluto no sélido for menor do que no liguido, o coeficiente de distribuicio de

soluto (k), € menor do que a unidade e, na situagiio oposta, maior que a unidade.

liquido

Temperatura —

! M et e b e e

N~ sofidus ; sol
sotido E I
Cok Cy Co/k
Composicsio ——s

Figura 3.1: Desenho esquematico do diagrama de ligas bindrias com coeficiente de partigio do

soluto menor que a unidade, (adaptado de Ashby, 1999).
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Pela analise do resfriamento de um volume de liguido de composiciio nominal (Cp), verifica-
s¢ que, a0 s¢ atingir a temperatura liguidus (Ty), o primeiro solido a se formar apresenta uma
concentracio menor do que a concentragio do Hquido que o origina, rejeitando conseqiientemente o
soluto {kp <1), ou uma concentragdo maior que a nominal, rejeitando o solvente (kp >1). Estas
rejeicdes provocam um acimulo de soluto ou soivente junto & mterface solido/tiquido. As
mobilidades destes constituintes, determinadas pela difuso no s6lide e no liquido, pela convecgiio
natural ou forcada no lquido, € pela condigiio em que se desenvolve a solidifica¢do (equilibrio ou

n30), é que determipam a forma final do perfil de concentragdo de soluto no sGlido formado,

3.2 Macrossegregacao

Todos os materiais metdlicos contém elementos ou impurezas que sio distribuidas
randomicamente durante solidificacdio. A este fendmeno denomina-se segregagio. Numa forma
global, a segregago deteriora as propriedades fisicas e quitnicas dos materiais. A variagio na
distribuigio da composi¢io quimica ao nivel microestritural, tal como dendritas e graos, €
referenciada como mricrossegregacio. Normalmente, pode ser reduzida de maneira significativa
por um ftratamento térmico de homogeneizacio porque as distancias desenvolvidas na
microssegregacio encontram-se geralmente na ordem de 10 a 100 pm. Em conirapartida, a
heterogeneidade quimica em nivel macroscopico € denominada macrossegregaciio ¢ ndo pode ser
removida, pois suas distdncias normalmente variam da superficie ao centro da pega fundida, ¢
inviabilizam qualquer tipo de tratamento térmico de homogeneizacio. Ela ¢ causada pelo
movimento de liguido ou sélido que, através de mecanismos especificos, determina uma
distribuicdo da composigio de sotuto a0 longo do componente diferente da composigdo quimica

média esperada. As forgas motrizes deste tipo de segregagho sio (Ferreira, 2004):
- contragio devido & solidificacdo;

- diferencas de massa especifica causadas pela formagao de uma fase sélida ou por diferencas em

cOMPpOosican;

- forcas de origem externa ao sistema metal/molde;
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- formagZo de bolhas de gas; &
- deformagiio da fase solidificada por agiio de tensées ténmicas ou pressdo aplicada;
A macrossegregacdo € avaliada normalmente pela relagfo:

AC=C,~C,, [3.2]

Emque C, éa composigio média no ponto medido apés a solidificacdo. Pode também ser
avaliada por um indice de segregacio ou razio de segregacdo dado por:

5 {3.3]

em que, 0s subscritos representam composicio maxima e minima, respectivamente. Uma terceira
e ultima forma de se quantificar a macrossegregacio ¢ pelo grau de segregagio, dado pela
expressio;

Cy
—£.100, A
C, [3 ]

que ¢ adimensional e expresso em percentagem. A segregacio £ considerada positiva quando

Cs>Cy e negativa quando C, < (.

3.2.1. Macrossegregacio Normal

Consiste no mecanismo mais simples de segregacdo de longo alcance e ocorre com uma
mterface sélido/liquido macroscopicamente plana. E facilmente descrito pelo conjumte de

cquagdes de redistribuigfio de soluto. Hi dois tipos principais de segregaciio normal e sio
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distinguiveis através da distribuigho de soluto imediatamente 4 frente da interface s6lido/liguido e

originam padrdes diferentes de segregaciio, conforme apresentado na Figura 3.2.

nico de composigdo ‘
na frente liquida o . . -
T Cofid | e et g e m g / T Composig8o do fiquido S
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Figura 3.2: Tipos de perfis de segregagdo de uma solidificagio direcional com frente
macroscopicamente plana sendo (a) resultado da imobilidade do soluto na frente de solidificacdo

& (b) soluto redistribuido no liquido remanescente (adaptado de Campbell, 2003).

O centro de lingotes efou pecas industriais, de ligas com &k < ] apresentard uma
concentracio de solufo muito mais elevada que a da superficie, decorrente da rejeiciio de soluto
na interface sélido/liquido com a acumulagfio desse soluto no final da solidificacdo na regido
central da peca. A anélise da Equag3o 3.5 (Garcia, 2001) mostra que o grau de segregacio normal
aumenta com a diminuicio da velocidade de crescimento v ou da espessura da camada limite de
difusio & { ker—> ko). Esta diminui com a intensidade do movimento do liquido e vartade 0,1 a 1
mm para 0 caso de crescimento de monocristais. Na Equagao 3.5, ks & o coeficiente de parti¢io

efetivo ¢ I & o coeficiente de difusio de soluto:

k(}

ky +(1- fca)exp(%é)

ky = [3.5]

Desta forma, o perfil de segregagio pode ser significativamente afetado. Se a velocidade ¢

subitamente aumentada, um maior valor de ks passa & controlar a rejeigdo de soluto, resultando
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°m uma concentragdo maior do que a concentragio média, ou seja, em uma segregagio positiva,
Por cutro lado, caso a velocidade s¢ja subitamente diminuida, somente por um determinado
intervalo de tempo, ocorre o inverso e surge uma regido de segregaciio negativa, conforme
indicado no esquema da Figura 3.3. Caso ocorram alteragBes periddicas em v ou em 8, o perfil de
segregacdo também ¢ modificado periodicamente, e apresenfa uma seqii€neia de regides de

segregaclo positiva ou negativa, denominadas bandeamento ou contornos de solidificagiio.

o R>R taxa de crescimento

g3 Yo estacionario

g fi \\ RD

B B N

L

3 A4

©

R <R,

Coquitha Centro

Figura 3.3: Perfil de segregaciio na solidificagic com frente plana e auséncia de redistribuicio de
soluto & frente da interface sélido/liquido e alteragBes na velocidade de deslocamento. (adaptado
de Metals Handbook, 199%3.

3.2.2. Macrossegregacio por Gravidade

Quando constituintes liquidos ou sélidos se separam em funclio de diferencas de massa
especifica, provocam a formagio de um tipo de segregacio conhecido como segregacio por
gravidade. Essas diferencas em massa especifica causam a flutuagio ou a decantacio de fases
liquidas ou sdlidas de diferentes composi¢tes. Ocomrendo, por exemplo, a formacio de dendritas
livres, sua massa especifica em relaglio ao liquido em que estiio contidas é que determina sua
direcio de movimento, Se esses grdos dendriticos apresentam massa especifica superior 3 do
liquido, eles irfio decantar e provocam a formagdo de uma zona de segregacdo negativa na base da
peca (para ligas com % < 1), uma vez que os cristais formados inicialmente t&m menor
concentragio de soluto e darfio origem a uma regido de concentracic menor do que a média. Em

ligas Sh-Pb, por exemplo, ocorre uma situagho inversa j4 que os cristais primarios ricos em
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antiménio a0 nuclearem tendem a flutuar em fungéo de sua menor massa especifica em relagho &
do liquido a partir do qual foram gerados. Sto vérios os exemplos de ligas de interesse industrial
em que ocorrem diferengas significativas entre as fases nucleadas e © metal liguido. Em ligas de
aluminio pode-se citar o exemplo da formagio do composto intermetélico AlyTi em tigas Al-Tie
que apresenta uma massa especifica cerca de 40 % superior & do metal liquide. Como 2 massa
especifica & inerente aos constituintes da liga, a tinica maneira de fmpedir esse tipo de segregagio
consiste em promover uma solidificagio suficientemente ripida a ponto de impedir a flutuagao ou

decantacdo de cristais.

3.2.3. Macrossegregacio Inversa

Quando uma liga que apresenta coeficiente de partigo de equilibrioc menor que a unidade

{k, <1) solidifica, espera-s¢ que a dltima fracio de liquido remanescente seja rica em solufo.

Todavia, em condigtes de apreciavel crescimento dendritico, og canais interdendriticos contém
liquido com elevada concentragio de soluto devido a difusio lateral deste elemento constituinte
da liga. Para 2 maioria dos metais, ocorre contracio durante a solidificacio ¢ o liquido
interdendritico com elevado teor de sohuto é compelido a escoar buscando regides mais frias do
sistema, ou seja, em dire¢ao 3 raiz das dendritas, produzindo concentracio de soluto anormal nas
regifies mais extemas do lingote. Esta condigao € denominada de segregagio inversa, porque 2
distribuicio de soluto € oposta aquela esperada para a segregagdo normal onde o centro do lingote
pode apresentar teores de soluto maiores que a periferia, Na Figura 3.4 apresenta-se um exemplo
de segregacio inversa € wm lingote de Al 4,1Cu (Metals Handbook, 1998). A segregagdc
inversa é causada principalmente pela contragéo de solidificacio, e favorecida pelas baixas taxas
de resfriamento, por amplos intervalos de solidificaglo e por espagamentos dendriticos grosseiros
(Flemings, 2000). Nas regides adjacentes as faces externas de lingotes ou de fundidos, o perfil de
segregacio inversa cai rapidamente com a distincia & parede do molde, e diminui com O awmento
do superaguecimento 1o metat liquido ¢ com materiais de molde de menores condutividades

térmicas (Minakawa, 1985).
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Figura 3.4: Segregacio inversa em lingotes Al-4,1 Cu produzido por solidificagéio unidirecional
(adaptado de Metals Handbook, 1998),

Outro importante tipo de segregagio inversa pode ocorrer quando a superficie semi-sélida
externa de pecas em solidificagio comega a contrair e s¢ separar do molde, deixande wm espéc;o
pelo qual o lguido interdendritico pode fluir. O fluxo ¢ induzido pela queda de pressio
decorrente da formaciio do gap de ar entre metal e molde, Uma pequena camada de material
altamente segregado, conhecida como exsudaciio ¢ formada como decorréncia na superficie da

peca. Bm 1947, Scheil foi o primeiro a tratar a fiegregagdo mversa por meio de uma expressio

2 maxima Segregacio, mas também a segregacdo em funcio da posicio em lingotes
unidirecionalmente solidificados (Kirkaldy, 1958). Outros trabathos na Hieratura relatam que o
modelo de Kirkaldy-Youdelis permite descrever o perfi] experimental de segregacio inversa ao

longo de lingotes (Youdelis, 1964; Cahoon, 1974; Prabhakar, 1978; Kato 1985).
Flemings et al. propsem um modelo assumindo que o liquido interdendritico flui somente

por melo do mecanismo de contragdo da solidificacsio e a distribuicio dos gradientes de

temperatura e de velocidade sio medidos ou assumidos. A equacio de redistribuigiio de soluto
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local encontrada consegue prever com sucesso a formagdo da macrossegregacio, particularmente

a macrossegregagio inversa para a solidificagio unidirecional de ligas de Al-Cu (Flemings 1967 ¢
1968).

Minakawa et ¢l. (Minakawa 1985) desenvolveram uma solugdo numeérica baseada no
método de diferencas finitas para calcular os perfis de segregacio inversa nas ligas de Al-Cy, Al-
7n e Sb-Bi, nas quais a dependéncia da temperatura e concentra¢io das velocidades solidus ¢
liguidus é determinada através dos dados de massa especifica ¢ da segregaciio em condigbes de
néo-equilibrio. E considerada a distancia da chapa molde juato a qual a segregacio inversa esta
presente, bem como o efeito que a temperatura de vazamento € 2 condutividade térmica do
material do molde exercem sobre a segregacio na interface metal/molde. Tambom baseados em
umn modelo de diferencas finitas, Amberg et al. (Amberg 1992), auxiliado por comprovagio
experimental, analisam a macrossegregacio ¢ a conveccdo natural em duas ligas bindrias (Sn-
10%Pb e Pb-15%Sn). Identifica acentuada diferenga entre os dois sistemas experimentais sendo
que para o caso de soluto muais denso (Sn 10% em peso Pb) ocorren considerdvel
macrossegregacdo inversa. Ja no oufro caso (Pb 15% em peso Sn), a macrossegregagio normal
foi identificada. Esta diferenca esta relaciensda diretamente ao tipo de convecgdo atuante em cada
sistema (térmica ou massica) ¢ causa um empobrecimento de chumbo no final do lingote de Sn-
10%Pb enquanto que OCOITE UM enriquecimento de estanho po final do lingote contendo a liga

Pb-15%5n.

Com base em uma solucfio para a zona pastosa em lingotes unidirecionalmente
solidificados, Mo (Mo, 1993) estuda o efeito da segregacao de soluto causada pelo fendmeno da
exsudacio em ligas de Al-Cu e conclui que a segregacio de soluto na zona pastosa € minimizada
como conseqiiéneia dos efeitos da exsudaglo. A solucdo leva em conta 0 escoamento do liquido
interdendritico induzido pela pressao metalostatica, através da zona pastosa, pela aplicacdo de
equagho semethante a lei de Darcy. Haug et al. (Haug, 1993), estendendo o trabaiho de Mo, para
macrossegregacio nas regides proximas 3 superficie da chapa molde, concluem que a exsudagdo
¢ a macrossegregacio associada tornam-s¢ MENOs 5CVETas guando a diferenca entre o coeficiente

de transferéncia de calor da chapa molde e da camada de ar intermediaria de ar que se forma &
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reduzida. Também a altura metalostatica, a escala de comprimento microscépico caracteristico e
o critério de formacio de uma camada de ar, possuem influéneia significativa na distribuicio final
de soluto (Haug, 19953).

Diao e Tsai estendem o modelo baseado na formulagio continua apresentado por Chiang ¢
Tsai (Chen, 1993), para contemplar a equagho do transporte de espécies, a fim de investigar a
redistribuicfio de soluto durante o processo de solidificagio unidirecional ascendente de figas de
Al-Cu. Os autores observaram segregagac positiva (segregagiio inversa) de espécies nas regifes
proximas da chapa molde, que era seguida de uma zona pastosa apresentando segregacio
negattva. Também verificam que a formagio de segregagio positiva no sélido e negativa na zona
pastosa se dava pelo escoamento de fluido enriquecido em soluto devide 2 contracio de
solidificagiio. Finalmente, concluem que as elevadas taxas de extracio de calor causavam a

dimimuicdo da extensiio da zona pastosa, o que minimizava a regiio afetada pela SERregacio

mversa.

Voller e Sundarraj desenvolveram um modelo numérico para a analise da segregacio
inversa para ligas bindrias de Al-Cu solidificadas umdirecionalmente sentido ascendente. Fste
modelo prevé a distribuiciio de soluto ao longo de tedo o lingote, & também considera a formacio
de porosidade. Neste trabalho, os autores comparam os resultados formnecidos pelo modelo
nuinerico com aqueles fomecidos por comparacie com solugio analitica e dados experimentais.
Concluem que, para a anslise correta da segregacio inversa ao longo de todo o lingete, faz-se

necessaria a aplicacio de um modelo de formagio de microporosidade {Voller, 1995).

Thevik e Mo, em 1997, apresentam uma formulagio matemética para o estudo da
macrossegregacio em regides proximas da chapa molde de um lingote refrigerado, tendo como
principal objetivo qualificar o efeito do fendmeno de micro escala de difusio de soluto e os
espacamentos interdendriticos sobre a macrossegregago final. Utilizam-se do acoplamento da
teoria de formacio da microestrutura associado a um modelo analitico de transferéneia de cator,

para estimar os espagamentos dendriticos que seriam posteriormente empregados pelo modelo
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numérico para determinar coeficientes nas equacdes de transporte macroscépicas de fluido
(Thevik, 1997

Em 1997, Krane ez ol. elaboraram um modelo matematico para o tratamento do fendmeno
de transporte de espécies que ocorre durante o processo de solidificaciio de ligas terndrias. As
squacles de mistura do continuo para o transporte de massa, energia e espécies sio modificadas
para considerarem um terceiro elemento. A fim de fechar o modelo, sio obtidas relagSes
termodindmicas suplementares, a partir de um diagrama de equilibrio de fases teméario, a fim de
considerar diversas fases solidas primaérias, vales eutéticos bindrios, reagdes cutéticas e peritéticas
temdrias e a formacio de um componente intermetalico (Krane, 1997). Este trabalho somente
apresenta uma descrigiio teénica detalhada do modelo numérico. A aplicagio do modelo pode ser
encomtrada para o sistema Pb-Sb-Sn, em trabalho posterior apresentado por Krane (Krane,2004).
Aliado a isto, aprofundou a andlise da solidificac@o de ligas ternanas e, em especial, do sistema
Pb-Sb-Sn (Pb 5% Sb 35% Sn) e desenvolveu um modelo numérico para movimentos de
particulas sélidas que ocorrem durante a selidificagfio da liga Pb-3%Sb-35%Sn para o estudoe dos
perfis de macrossegregaciio ¢ o seu comportamento convective. Os efeitos dos caminhos de
solidificagdo sobre o escoamento de fluido e sobre a macrossegregacio siio comparados a perfis
de sistemas binarios conhecidos. O principal objetivo deste trabatho era a combinagfio dos
modelos j& existentes na literatura para a solidificagio de ligas ternérias (Krane, 2004), com
modelos de escoamento de fluidos com transporte de solidos (Vreeman, 2000 (a) e (b)) para

investigar os efeitos que os movimentos de particulas sélidas exercem sobre a macrossegregagao.

Valendo-se da técnica analitica da varidvel de similaridade, Voller desenvolveu uma
solugio semi-analftica para estudo da macrossegregagao de soluto em ligas contendo dois ou mais
componentes, Bste modelo inclul o acoplamento dos campos de concentracio e femperatura na
zona pastosa, reaciio eutética, macrossegregacio, microssegregagéio e escoamento de fluidos para
processos de solidificagiio unidirecional. Todavia, o autor assume os pardmetros de
microssegregaciio e coeficientes de partigio iguais para todos os componentes, Ou em outras
palavras, o transporte de cada componente nfio se d4 de forma independente. Também despreza 2

termo comvectivo na equacdo da energia, ou seja, a solugdo nfio se aplica a situagbes de
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superaquecimentos elevados no metal liquido (Voller, 1997). Posteriormente, Chung ¢
colaboradores estendem a solug@io de Voller para incorporar condicdes mais reais no tratamento
dos pardmetros de segrega¢io ¢ do diagrama de fases, como também incluem na equacio da

energla o termo convectivo para permitir superaguecimento no liquido (Chung, 2001).

Nastac, em 1998, desenvolveu uma solucdo analitica para descrever a transferéncia de
solutc na regifo liquida durante a solidificagic unidirecional de ligas bindrias difuidas na
auséncia de convecgio, ou seja, nenhum escoamento de fluido é admitido. A principal aplicacio
deste modelo analitico consiste na possibilidade de obtengio de valores precisos de propriedades

termofisicas de ligas diluidas na auséncia de convecco (Nastace, 1998).

Lee et ol utilizando modelo numérico em elementos finitos para solugiio da equagiio de
transporte em macro-escala, ¢ pela utilizagio do modelo em diferencas finitas de automacio
celular para a solugdo dos problemas de meso-escala, tais como crescimento de poros e grios,
resolvemn © problema de microssegregacio e microporosidade durante a solidificacdo
tridimensional de ligas de Al-Cu-Si, especificamente a liga A 319. No entanto, seu trabalho nio

identifica nenhuma comprovagao experimental (Les, 2004).
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Capitulo 4

Analise Numérica Desenvolvida

Compreende o conjunto de instrumentos, ferramentas e métodos envolvidos em todo o
processe de modelagem. Em finghio da sua origem tedrica, pode ser dividida em modelagem da

Macrossegregacao inversa e modelagem da formacio e desenvolvimento da porosidade, conforme

segue.

4.1 Modelo Matematico da Segregacio Inversa

Com o intuito de se modelar a macrossegregacdo com a formacio da microporosidade
durante o processo de solidificagdo, tomna-se interessante uma andlise matematica distinte pois,
conforme descrito no capitulo anterior, a dificuldade no entendimento, ¢ conseqiientemente na
modelagem da solidificacdo, decorre da atuagfio conjunta de fatores cinéticos, termzc;os quirmicos
e termodinimicos inseridos na transformacio sélido/liquido. Primeiramente, vale -s¢ de um
modele de solidificagio que associa a evoluclio térmica, massa, espécies e fluido. Este modelo
visa determinar as distribuicSes de temperatura e as concentracBes resultantes da solidificago.
Secundariamente, desenvolve-se um modelo termodinimico gque prevé a nucleaciio e o
crescimento de poros. Fisicamente, ambos os modelos representam a msercio de fendmenos de
transporte térmico e de massa juntamente com condigdes fisico-quimicas de uma liga contendo

uma fase gasosa desenvolvida durante a solidificagio,
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O modelo numérico usado para simular ¢ perfil de macrossegregacao ¢ baseado num
modelo previamente proposto por Voller er al (Voller, 1997) e também Swaminathan
(Swaminathan, 1998). Algumas modificagdes foram incorporadas na aproximacdo numérica

original;

- propriedades termofisicas variando em fungZio do estado de agregacao da liga;

- coeficiente variave! de transferéncia de calor na interface metal/molde (%:);

- inser¢do da equagio de momento visando incorporar a convecgao térmica e de massa;

- 4rea varidvel dos nds com o intnito de assegurar a confiabilidade dos resuitados sem

anmentar consideravelmente o nimero de nés, conforme descrito por Ferreira (Ferreira, 2004); ¢

- perfil varidvel de temperatura inicial do banho.

Assim, na implementagio deste modelc nas condigBes experimentais apresentadas,
solidificacfio vertical unidirecional de uma hga binaria, conforme posteriormente descrito,

apresentam-se as seguintes condigdes:

1) No tempo t < 0, a liga encontra-se no estado liquido, com concentragio nominal Co ¢
inserida num molde refratario definido de acordo com o arranjo espacial, apresentado na Figura

4.1, ou seja, com altura (z) delimitada em 0 <z <zg.

2) A solidificac@io comega através do resfriamento do metal a partir da camara refrigerada
com agua (z=0), até que 2 temperatura caia abaixo do patamar eutético (T, ). Passando a
considerar t >0, formam-se trés regides: sélido, zona pastosa (mushy zone) e Hiquido. Durante
esse processo, o soluto € rejeitado para a regido pastosa e subseqlienternente redistribuido pelo

fluxo induzido pela contragfio. Isto pode determinar uma camada rica em soluto na regido

proxima a coquitha.
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Figura 4.1: RepresentacBo esquematica do problema da solidificagio vertical unidirecional

ascendente.

Para o desenvolvimento da solugio numérica das equacdes acopladas dos campos térmico e

constitucional, sio assumidas as seguintes condigSes de contomo:

(a) o dominio ¢ unidimensional, definido por 0 <z < Z,, onde Z, € um ponto distante da

regifio de segregacio;

{b) a regifio de segregaciio pode conter microporosidade; no entanto, considera-se apenas o

gas hidrogénio;

{¢) a fase sdlida ¢ estacionaria, ou seja, quando formada apresenta velocidade igual a zero;

{d) levando em consideracdio um clemento de volume representativo, a concentragio no
lignido{ C,), a temperatura (T ), a massa especifica do liquido (p,) e a velocidade do liquido{u, )

s#io assumidas constantes;
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(e) no diagrama de fases, o coeficiente de partigho (k) ¢ a inclinagio da linha lHguidus (m)

sfo assumidos como variaveis e fornecidas pelo Thermo-Cale®;
(f) condi¢Bes de equilibrio na interface sélido/liquido, ou seja, tem-se:

T =T, ~mC,, (4.1

C; =k,C,. [4.2]

em gque T € a temperatura, C ¢ a concentraglo, Tt € a temperatura de fusio do solvente puro,

C; & a concentragiio de sélido na interface;

(g} os calores especificos, ¢; e ¢, as condutividades térmicasK; e K,, e as massas
especificas pg e p;, so constantes dentro de cada fase, porém diferentes entre as fases sélida e

liquida. O calor latente de fusdo L ¢ determinado pela diferenga enire as entalpias de cada uma

das fases;

(b} a resisténcia térmica metal/molde varia com o tempo, e & incorporada no coeficiente de

transferéncia de calor global (4.).

O software Thermo-Calc® foi utilizado para geragdo dos diagramas de fases e com
consideragfes de uma solidificagiio fora de equilibrio, segundo a regra de Scheil. Através da
interface desse software com Fortraw/C foram recalculados os dados gerados obtendo-se
resultados mais confidveis. Isto também permitiu que as tendéncias nfio-lineares das linhas
liquidus © solidus do diagrama de fases, como no caso do diagrama do sistemna Al-Cu, podem ser

respeitadas e levadas em consideragiio nos cilculos.
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Considerando as condigdes previamente apresentadas, as equacdes utilizadas para

solidificaciio de ligas binarias:
- Energia:

BpcT - 0g

“""atm+v.(pICIUT) xv.(KVT)“psL“g“I"‘, {4.3]
- Espécie (soluto):
opC
B Ve(puC)=0; (4.4]
ot
- Massa:
5]
—étg+’\7-(p,11) =0, [4.3]

em que g € a fragio volumétrica de liquido ¢ u ¢ a velocidade média do volume lquido definida

COmo:

Ue=guy; [4.6]
- Momento:
dpu) & & o) pu 8P
igtl+a(pLu.u) =é—£(m gju?wégwap,ﬁr(n -1, (4.7]

onde K. ¢ a permeabilidade da zona pastosa definida por:

K(g) =(d"g%80 (1 gy? (o isotrdpico) [4.8]
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Ay = 0‘*1ng . : isotrop 4
K{g,»} 1800-g)] (meio anisotropico) [4.9]
em que (d) ¢ o difmetro médio da dendrita e (M) o espagamento dendritico primario;

- Massa especifica da mistura:

g
p= [pydo+gp; [4.10]
o]

- Massa especifica do soluto na mistura;

i

pC= [pCsda+gp,C,, [4.11]
3]

em que a conditividade térmica K e o calor especifico volumétrico pe szo tomados come médias

ponderadas da fracio volumétrica.

Um modelo em microescala é utilizado para determinar os valores nodais da concentrago
no liguido (C;) 2 partir do campo da massa especifica do soluto (pC). Voller (Voller, 1998}
discute detalhadamente a importancia desta etapa no calculo do campo de concentragdes e sugere
o modelo de difusio de retorno, proposto por Wang ¢ Beckermann (Wang, 1993), que detenmina

a concentracdo do liguido dada por:

] = [ocl ~[pCl” + ot +posli-g5 ' Jx, llc 1
YT o +Bps(l-gitk, +{1-Blpske (857 — 85

14.12]

onde 0% B <1. Assumindo f =1 recai-se na regra da alavanca. Para ff =0, recai-se na

equacio de Scheil. Os subscritos p, t-1 e L significam valores centrais diferenciais no espago nodular,

valores no tempo anterior e valores das varidveis no liquide, respectivamente.
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Na resolugio destas equagdes diferenciais, sio empregadas as seguintes condigBes de
contorne.

1) Para z = 0, além de u = 0 tem-se

ar -
k_r“::hi(.To #le:’.{})! {4.13]
&
ac,
e T2 0’ B
. [4.14]
2) Para z = zg,
ar
=) A5
. 14.15]
6
ac,
—L={. g
P {4.16]

Desta forma, a transferéncia de calor na interface metal/molde & uma das condigdes que
assume um papel fundamental quando considerada a magnitude da transmissiio de calor durante
os primeiros estigios da solidificagdio. A maneira pela qual o calor flui através do lingote e da
superficie do mokde afeta a evolucho da solidificacio. A importancia ¢ significativa na
determinagio de condigdes de resfriamento no lingote, principalmente na maioria dos sistemas de
fundicio de elevada difusividade de calor, como em sistemas refrigerados. A perda de calox
imicial, quando o metal entra em contalc com © molde, nfio & somente regulada pela capacidade
ténmica de armazenamento do material do molde, mas também pelas condiges de transferéncia

de calor dentro do metal e, particularmenie, na interface metal/molde. As particulas solidas
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encontram-se somente em comtato em pontos isolados e 2 4rea real de contacto é somente uma

pequena fracfio da drea nominal, conforme apresentado na Figura 4.2,

Figura 4.2: Fluxo de calor através da interface metal/molde (Spinelli, 2004),

Parte do fluxo de calor segue os caminhos de contato real; todavia o remanescents deve ser
transmitido por meios intersticiais gasosos e nd0-gasosos entre as rugosidades da superficie. Os
intersticios sfo limitados no tamanho e desta forma a convecglio pode ser desprezada. Se as
diferengas de temperaturas nfio sio extremas, a radiagio nio é tio significativa e, por conseguinte,

a maior parte da energia fluird por condugio através da drea real de contato fsico.

O fluxo de calor através da interface metal/molde, conforme apresentado esquematicamente
na Figura 4.2, pode ser caracterizado por um coeficiente médio macroscépico de transferéncia de

calor da interface metal/molde hi, dado por:

g
b=t 4.17
A(Tf “Tm) { ]

em que ¢ € o fluxo de calor global através da interface em W Ty ¢ Thy sdo, respectivamente, as

temperaturas superficiais do lingote e do molde em K, e 4 ¢ a drea. Em moldes refrigerados a
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dgua, o fluxo de calor global é afetado por uma série de resisténeias térmicas, que podem ser

esquematizadas na representacio dada na Figura 4.3.

Liquido

Figura 4.3; Resisténcias térmicas na interface metal/molde em molde refrigerado.

A resisténcia interfacial entre as superficies do lingote e do molde s#io geralmente as

matores, € a resisténcia iérmica global (4 g)'] & expressa por:

.
e —
h by k h [4.18]

em que ky € 0 coeficiente global de transmissdo de caler entre a superficie do lingote e o
fluido refrigerante; ¢ & a espessura da base do molde, ¢ finalmente Aw € o coeficiente de
trangmissdo de calor molde/fluido de refrigeraciio . O fluxo de calor médio da superficie do

lingote até a agua que refrigera o sistema ¢ entdo dado por:
q=h, (T -Tp) [4.19]
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em que Tg é a temperatura da dguaou T, .

0O metodo do confronto tedrico/experimental de perfis térmicos é uma forma indireta de
determinaciio de A, Consiste em mapear experimentalmente as temperaturas em determinados
pontos do molde e/ou do metal ao longo da sehidificag@o e, posteriormente, confrontar os perfis
de temperatura ou curvas de resfnamento experimentais com as curvas tedricas simuladas por

meto de um modelo mznérico de solidificacio, que tenha sido prévia e devidamente aferido.

A utilizagBo de uma temperatura de superaquecimento constante como condigdo inicial do
sistema (Ty = Ty + ATy) torma a comparagio tedrico-experimental menos precisa na
determinacio do perfil de hy. Medigdes simultineas de temperatura no lingote em pontos a partir
da superficie de contato metal/molde mostram que, na verdade, ocorre a formago de um perfil

térmico no Hquido, que se comporta de acordo com uma pardbola Tv(z) = —az” + bz + ¢ ao longo

do eixo z (eixo das posigdes). Portanto, convenciona-se a adogdo de uma distribuicfo inicial de
temperatura ao longo do lingote para efeito de comparacio dos perfis térmicos numérico e

experimental.

As telas principais de manipulagio do aplicativo desenvolvido por Ferreira (2004) para

ambiente Windows® sio apresentadas nas Figuras 4.4, 4.5 ¢ 4.6,
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Figura 4.4; Software Genesiswin32: tela de selecdo e inser¢io das propriedades termofisicas para

as ligas simuladas
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Figura 4.5 Software Genesiswin32: tela de execugdio do programa, com opgdes de escotha dos

parametros de simulagdo, ¢ insercdo dos dados de vazamento bem como dos valores de 4.
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A operaglo de simulag8o resulta em um grifico temperatura x tempo, conforme exernplo da
Figura 4.7. Como se observa na Figura 4.5, o valor de hi, na forma de poténeia, deve ser inserido
como pardmetro de simulaciio, assim como a equacio de temperatura no liguido em funcéio da

posigio. A partir do confronto tedrico-experimental, é definido o melhor perfil do coeficiente

transitorio de transferéneia de calor,

&WE&WWM

Dl wimla] mmzmsﬂ@J
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Figura 4.6: Software Genesiswin32: tela final de emissio de relatério com todos os parimetros

resultantes da simulacio.
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Figura 4.7: Curvas de resfriamento experimentais e simuladas numericamente na solidificacio
da liga Al-4,5%Cu.

4.2 Modelo Matematico da Formacio da Microporosidade

Intimeros modelos t8m sido apresentados para se¢ melhor entender a formagio da
porosidade, conforme capitule anterior. No presente trabalho, considera-se que o hidrogénio se
encontra inicialmente dissolvido no banho e pode ser redistribuido pelo liquido ou na fase sélida,
quante ser agregado na forma de fase gasosa formando uma bolha (Kuznetsov, 2002). Em seu
modelo, Kuznetsov er al. separam a formacio da porosidade em nucleaclo e crescimento, A

partir disto, adotam uma condigfo de nucleago, que se define no momento em que a quantidade

de hidrogénio no Hquido e no sélido (C},s) é menor que 2 concentragio de hidrogénio inicial do

banho (C7). Bsta pode ser expressa pela inequagfio:
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cH . <Cy. [4.20}

Apesar da quantidade inicial de hidrogénio ser considerada constante para cerias condigOes
experimentais, a concentragdo de hidrogénio na fase sélida ¢ na fase lquida pode variar

consideravelmente em funcio da evolugo térmica do sistema e pode ser estipulada conforme 2

£quagdo:

o _ps{-£)Ce +p £C0 1]
. psli-f)+vpfy °

onde pg,p, & g s30 a massa especiiica da fase s0lida, massa especifica da fase liquida e fracho
volumétrica do liquido, respectivamente.

As concentracdes de hidrogénio no liquido (C}) e no solido (C¢) siio relacionadas com ©
coeficiente de particiio do equilibrio (ki) conforme a equagdo: |

CT:I
Ky = [4.22]
Cy
O valor normalmente encontrado na literatura para o coeficiente de partigio no equilibrio
do hidrogénio no sistema Al-H ¢ 0,069 (Poirier 1987, Kuznetsov 2002, Huang 1998). A
concentracio de hidrogénio dissolvido pode ser calculada utilizando-se a equagdo para a

constante de equilibrio (Keq) da reagio de dissociagio do gas diatdmico

1
EHMG) =H. [4.23]

Considerando que 2 solubilidade do gas diatdmico em metal liquido puro ¢ proporcional a raiz

quadrada da pressdo parcial de hidrogénio (lef de Sievert), tem-se:
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p—

e F"‘p% : [4.24]

€ a constante de equilibrio ¢ definida em termos da solubilidade do hidrogénio como:

k, =K,S [4.25]

em que K, € igual a 2,2822.107 (Kuznetsov, 2002) e a solubilidade do hidrogénio pode ser obtida
diretamente da aplicagio da equacio de Van 't Hoff (Poirier, 1987y

A
InS=-—+B. -
- [4.26]

Os parametros A ¢ B slio fungio da concentraciio méssica local de soluto, conforme as

equacbes:

A=a,+2,0%a,C +a,C) [4.27]
[~

B=b,+b,Cii~b,C, +b,C/2 [4.28]

Kuznetsov et al. (Kuznetsoy, 2002) definemn as seguintes constantes para o sistermna Al-Cu: -

a, = 5.871,0 2, =8264 a, =125,4 a, =1437

b, = 6,033 b, = 0,7007 b, =0,1859 b, =0,01032

Uma vez atingida a condicko de nucleaclio imposta pela Equagio 4.20, inicia-se o

crescimento do poro na zona pastosa, que pode ser quantificado por um balanco de massa andlogo
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ao dado pela Equaggo 4.21. Contudo, neste caso, deve-se considerar a fracio volumétrica do gés

no sistema, Para os casos em que n3o ocorre macrossegregagdo de hidrogénio, tem-se:

IDS'gs-C? + pL'gL‘Ci +Pg g 'Cg =
=Cl,

[4.29]
Ps-8s + 01 8L T Pe8s

Conseqiientemente, a fragio gasosa deve ser adicionada ao balango global de cada fase.

Para a fraciic volumétrica do liquido:

fo+f, +f; =1, {4.30]
para a condutividade térmica
k=kf +k £ +kf;: {4.31]
para o calor especifico:
c=cify+c f] +egi;. {4.32]

A massa especifica da fase gasosa, pode ser obtida da equacio de estado dos gases ideais:

P.M.
i [4.33]
RT

o=

em que, Py, M, e R representam a pressio na fase gasosa, massa molar de hidrogénio € a

constante universal dos gases (8,314 Pam /kmol K), respectivamente. A pressio da fase gasosa
resulta da associacBio entre presso local (metalostatica e pressio dindmica) na zona pastosa mals
uma pressio adicional imposta pela tensdo superficial:

P, =P+ 208 [4.34]
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&M gue &, & a tensdo superficial entre a Fase liquida e gasosa e pode ser calculada pela

concentragio de cobre no tiquido,segundo a equacio:

O = 0.868+0,721.107.C, +1,29.107 2 [4.35)

Assume-se que o poro continua a crescer at¢ o fim da solidificacio. £ estabelecida a

seguinte relagio linear entre o raio do Poro ¢ a razdo volumétrica da fase liquida.

A
r=r, A+ mro)-1~’~f~ﬂ~—~h— [4.36]
i

€M qUE To, Tmay. © £ sdlo, raio de nucleagdo do poro, raio maximo que o poro atinge e fragio
volumétrica da fase gasosa quando aparece o poro gasoso, respectivamente. Para modelar a
formagdo ¢ a evolugio da macroporosidade assume-se que nio ocorre macrossegregacio de
hidrogénio. Assim, o hidrogénio inicialmente dissolvido no banho ¢é redistribuido na fase Hquida
e pode ser dissolvido no banho até que a solidificagdo esteja completa on pode combinar-se para

formar hidrogénio melecular gasoso. Assim. bolhas de gas no banho podem crescer até o final da

solidificagdo.
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Capitulo 5

Materiais e Métodos

5.1 Procedimentos Experimentais

Paralelamente ao desenvolvimento do modzlo numérico, foram realizados experimentos de
solidificaciio unidirecional visando a validacio e a otimizagio do referido modelo, Numa forma
global, os procedimentos experimentais podem ser distribuidos ac longo de quatro etapas
fundamentais. Neste contexto, a PREPARACAQ da liga dé-se a partir da secgdo quantitativa de
lingotes comercialmente puros conforme a composigio pretendida. Inserem-se 0s lermopares ¢
posigdes definidas dentro da coquilha e determina-se a vazdo de 4gua a ser ufilizada no sistema de
resfriamento. Apos a fusio, em um forno tipo mufia ¢ verificagio composicional por meio de
analise térmica, a liga é transferida e vazada ma lingoteira, dando inicio 4 etapa denominada
VAZAMENTO. Apds o reaquecimento até 2 temperatura pretendida (Temperatura de
Y azamento), sio acionados os sisternas de refrigeragiio e aquisicdo de dados e, da-se o micio ao
processo de solidificagdo do metal. Na DESMOLDAGEM, além das secg0es longitudinal €
transversal do lingote, determinam-se, também, por meic das curvas de resfriamento obtidas
pelos diferentes termopares posicionados ao longo do comprimento do lingote, 08 pardmetros
térmicos e o coeficiente global de transferéncia de calor metal/fluido de refrigeragdo (A;). Com os
corpos-de-prova obtidos a partir dos lingotes, passa-se & etapa de ANALISES composicionais,

picnométricas ¢ metalograficas.




8.2 Metal de Trabalho

Genericamente, ag ligas de aluminio fundide possuem propriedades de grande interesse
industrial, como: baixa massa especifica, boa resisténcia 2 coryosio, elevada condutibilidade
térmica ¢ elétrica, boas combinacdes de propriedades mecdnicas, boa trabalhabilidade em
processos de usinagem e conformaglio mecanica. Podem-se ressaltar ainda, certas caracteristicas

favoraveis a fabricacio de pecas com a utilizagio do aluminio (Metal Handbook, 1998):
- estabilidade quimica;
- algumas lgas s3o resistentes & formago de trincas ¢ fadiga térmica de resfriamento;

- baixo ponto de fusfio, comparado com outros metais e ligas (principalmente em relaglio

acs ferrososy;

_ tima caracteristica superficial, em fungo do processo de fundigio ¢ acabamento.

Nas ligas fundidas, o eutético costuma apresentar-se nos e€spagos interdendriticos,
juntamente comn outros compostos frageis provenienies de outros elementos de ligas presentes em

menores {eores tais como: Fe, Zn e Mg.

As ligas de aluminio e cobre sdo identificadas pela AA (Aluminum Association) COmMo
sendo da série AA2000 ou AA200.00. Na Figura 5.1, é visualizada a parte de interesse do
diagrama do diagrama do sistema Al-Cu. A escolha do sistema Aluminio-Cobre na investigagao
experimental deve-se ndo somente a importéncia gue este sistema apresenta na industria
metal/mecinica, mas principalmente pefo fato das ligas hipoeutcticas deste sistema apresentarem
tipicamente segregacdio inversa durante a solidificaciio. Para a produciio das ligas binarias

utilizaram Aluminio Comercialmente Puro ¢ Cobre Eletrolitico.
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Figura 5.1: Parte do Diagrama de Equilibric Parcial de Fases Al-Cu (fornecido pelo software
Thermo-Cale®),

Na Tabela 5.1 verifica-se as composigBes quimicas de cada componente, realizada através

da analise normalizada da espectrometria de fluorescéncia de raios X,

Tabela 5. 1: Composicio quimica dos elemantos de liga (% em peso, espectrometria de

fluorescéncia de raio X).

Aluminio Comercialmente Puro Cobre Eletrolitico
Al 99,6739 -
Cu - 59,9098
Si 0,1805 -

Fe 0,0916 0,0142
Ca 0,0079 0,6027
S 0,6042 06,0194
P 40,0037 0,054
Ga 0,0168 -
Ni 0,0001 -
Za (3,0069 -
v 0,0055 .




Nz Tabela 5.2 vigualizam-se as propriedades termofisicas das ligas de aluminjo-cobre
utilizadas (Al-4,5%Cu, Al-6,2%Cu e Al-8,1%Cn), do aluminio puro e do eutético Al-339%Cu.

Tabela 5.2: Propriedades termofisicas das ligas utilizadas e do eutético Al-Cu (Quaresma, 2000);

Unidade Al Al4,5%Cu *A16,2%Cu *Al-8,1%Cu Al-33%Cn
ks [W/mK] 222 193 180,8 188,4 155
ke [W/mK] 02 85 88,1 87 141
Cs [J/kg.K ] 1123 1.092 1.089,1 1088 1.070
oL [J/kgK ] 1.086  1.059 1.049,7 1039 895
Ps [kg/m®] 2550  2.650 2.698,4 2.746 2.698
oL [kg/m®] 2380 2480 2.532,8 2.580 3240
as (10°%) m?/s] 7,75 6,67 6,49 8,31 5,37
o {10 [m®/s] 3,36 3,24 3,31 3,24 4,86
AH [/kg] 385.000 381.900 380554  379.264  350.000
Te [°C1 660 - - - 548
Te [°C] - 548 548 548 -
Tu [°cl - 645 639 633 -
£ fum] . 35 37 33 .
K ; - 0,17 0,17 0.17 .

*  Propriedades interpoladas a partir do entético.
** Valores calculados diretamente pelo Thermo-Calc,

Auxiliado pelo software Thermo-Cale, determina-se a variacio da temperatura liquidus em

funcio da quantidade de cobre, conforme apresentado na Figura 5.2.
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Figura 5.2: Temperaturas liquidus em funcio do teor de Cobre na liga (fornecido pelo software
Thermo-Cale®).

5.3 Sistema Experimental

Compreende o conjunto de instrumentos, ferramentas e métodos envolvidos desde a

preparagio da liga até a corpleta caracterizgcdo da amostra.

£.3.1. Preparacéio

A etapa de preparagio determina o inicio dos procedimentos experimentais e compreende &

preparagio da liga concomitantemente 3 montagem e manutencdo do aparato de solidificagio

nunidirecional,

5.3.1.1. Preparacio da Liga

Conforme descrito anteriormente, as ligas foram obtidas a partir de metais comercialmente
puros. Para os cortes dos materiais puros foi utilizada uma serra de fita, fabricacho Franho®. Os
metais foram pesados em uma balanga digital com precisdo de 0,1 grama (Figura 5.3 {a)) ¢
inseridos em um cadinho de carboneto de silicio, modelo AS-08 da linha Blackstar, fornecidos

pela Morganite do Brasil Ltda (Figura 5.3 (b)) e revestido com uma camada consistente de uma
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suspensdo 4 base de alumina, QF-180 da Carborundum, para evitar a contaminaco do banho de
metal Hquido, além de preservé-io por mais tempo. Para se atingir a completa fusdo e raistura dos
componentes, 0 cadinho & inserido num fomo tipo mufla (Figura 5.3 {c)), marca Brasimet, com

temperatura maxima de trabalho de 1300°C, interior revestido de placas refratérias e com controle

digital de temperatura.

(b)
Figura 5.3: (2) Balanca eletronica © digital; (b} Cadinho de grafite; e (¢} Fomo elétrico tipoe

mufla,

Durante ¢ aguecimento da liga, € empregada uma haste de ago inoxidavel para S€
homogeneizar mecanicamente o banho 80 maximo, Ao atingir-se & completa fusio da liga insere-
se um termopar tipo K conectado a wm sistema portatil de aquisicdo € conversio de sinais marca

ALMEMO, modelo 2290-8 & retira-se o cadirho do forno 2 fim de se analisar seu resfriamento.
Fste procedimento \isa confirmar a composigao desejada com 0 resfriamento lento, podem-

sz observar as inflexdes caracteristicas da curva de resfriamento (Figura 5.4) e confrontar com 08

resultados de modelo apresentados na Figura 5.2.
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Figura 5.4: Curva de resfriamento lento utilizada para quantificar e qualificar a liga Al-8,1% Cu.

A partir da confirmaco composicional, refunde-se completamente o material e retira-se a

escoria presente com uma espatula de aco inoxidavel.

5.3.1.2. Preparacio do Aparato de Solidificacio Unidirecional

Paralelamente ao processo de fusio, ocorrem os procedimentos de montagem e manutencio
do sistema de solidificagfo unidirecional. O dispositivo de solidificacfio unidirecional ascendenie
utilizado (Figura 5.5 {a)) € ligado a um sistemy de alimentacio de agua (sistema de refrigeracio),
que conta com um rotimetro de acrilico, com quilha flutuadora de ago inoxidivel 304, com faixa
de medic¥o de 4 a 36 Vm, precisio de + 29 o faixa de utilizagio de 4 g 70°C. Isto viabiliza a

eliminagio da variavel fluxo de elemento refrigerante nos calculos de resfriamento,
Na Figura 5.5 (b) apresenta-se um desenho esquematico em corte do dispositivo de

solidifica¢@io unidirecional ascendente e da configuragio fisica da coquitha em relagio a este e ag

Suas resisténcias.
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O aparato agrega a capacidade de aquecimento, pois é constituido de resisténcias elétricas
laterais com poténcia controlada que permite obter diferentes niveis de superaquecimento no
mefal liquido. As temperaturas inferiores e superiores da cavidade do forno sdo monitoradas
através de termopares tipo I (par metlico ferro/constantan) estrategicamente posicionados para
cada uma das zonas de aquecimento. Os controladores de poténcia foram montados em um painel
com dois visores € € compostos por um controlador de processamento de temperatura 48X48
entrada TC, um reié de estado s6lido, 40A e um dissipador SSR para relé monofisico. A sua

capacidade determina um alcance de até 1.000°C em uma rede de 220V, (Figura 5.5 (c)).

Fotng
Refratario
w Lingefeira
Chiaps Molde

Figxg de
dAgna

. 0 - o

Figura 5.5: (a) Dispositive de solidificacio unidirecional ascendente e (b) Representagio
esquemdtica do dispositive de solidificaggo unidirecional, (¢) Controladores de poténeia para as

resisténcias elétricas inseridas no dispositive de solidificagio unidirecional ascendente.

Uma lingoteira bipartida, de aco moxidavel AISI 310, com difmetro interno de 50 mim,
altura de 110 mm e espessura de parede de 5 mm e uma chapa molde de ago ABNT 1020 com
espessura de 3 mm, foram infroduzidas no interior do forno vertical para receber o metal Hquido e
perrmtir a sohidificag®o no seu interior. A extragio de calor foi realizada pela base da lingoteira,
através da chapa molde refrigerada a 4gua. A Figura 5.6 mostra a lingoteira de a¢o inoxidavel e a
chapa molde de aco carbono utilizadas. Imimeros trabathos foram desenvolvidos pelo Grupo de

Pesquisa em Soldificagdio — GPS — UNICAMP, ao longo dos dltimos anos utilizando esta
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metodologia (Rocha, 2003 (a) (b) (c); Ferreira, 2003; Osério, 2003; Ferreira, 2005). Fator
decisivo no momento de fechamento da coquitha refere-se 4 utihizago de um elemento refratario
Carborundum modele QF-320, que, além de garantir a vedagdo através das frestas do sistema,

minimiza a perda de calor lateral no momento do resfriamento.

Figura 5.6: Lingoteira de ago inoxidavel chapa molde de ago carbono utilizadas na

solidificacio ascendente e obtenglio dos lingotes resultantes.

O sistema de aquisigio de dados é composto de termopares do tipo K, de 1,5 mm de

didmetro, e com a seguinte especificagio LS. A (fnstrument Society of America).
Tipo K: Chomel (+) — Alumel (-);
Faixa de utilizacio: ( 02 1260 ) °C =(0,0002a 50,990 ymV; e
Poténcia Termoelétrica: ( 4,04 mV /100 °C).
Os termopares sic conectados, através de cabos de compensagio, a termo-conectores

{EEPROM), marca ALMEMO®, modelo ZA 9020 — FSK com sensores de pinos de MNiCr-Ni(K).

Com o auxilio destes conectores, o sinal é transformado e posteriormente amplificado por um
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dispositivo marca ALMEMO®, modelo 2290-8E com possibilidade de programacfio da leitura e
aquisicio direta dos dados térmicos de oito canais de enfrada simultaneamente ao longo do
termpo, todos com diferentes escalas de temperaturas ¢ dois canais de saida, fato de extrema
relevincia quando € necessario monitorar diferentes posi¢Bes do sistema em estudo. O AMR-
Software da marca ALMEMO® Data-Control foi o utilizado para acompanhar, registrar e
armazenar os dados obtidos pelos termopares durante o processoe de solidificacio, além de

possibilitar um monitoramento em tempo real dos dados medidos,

Na Figura 5.7, visualizam-se os engastes necessrios para a colocacfio lateral dos
termopares, tanto na coguitha Figura 5.7 {a), como na chapa molde Fi gura 5.7 (b). Esta inserc3o e
fixagdo lateral dos termopares minimiza os ermos de distorgdio da temperatura real (Piwonka,
2000). Portanto, quando instalados os termopares paralelos ds isotermas no metal, os erros
tomam-se menos agravados do que na situagio de posicionamento na diregiio preferencial do
fluxo de calor. Os termopares s3o posicionados a 6, 11, 16, 29, 47 € 65 mm a partir da interface

metalfmolde.

(a) (b)

Figura 5.7: Engastes de entrada dos termopares sendo, (2) na coguitha e (b) da chapa molde.

A completa configuracio do aparato de solidificacio unidirecional ascendente e seus

assessorios € esquematizada na Figura 5.8,
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Figura 5.8: Esquema representativo do aparato de solidificacfio unidirecional e seus componentes

38625807108,

£.3.2. Vazamento

O vazamento consiste da transferéncia do metal do cadinho para a cavidade do molde ou
lingoteira. Os termopares esiio devidamente posicionados e o registrador ¢ conversor
devidamente acoplado ao computador, permitindo visualizagio dos perfis em tempo real. A
refusdo é realizada no dispositivo de solidificagio acionando-se as suas resisténcias laterais € que
sio desligadas a0 atingir a temperatura ou perfil inicial de vazamento desejado no metal Hquido,
quando ¢ mniciado o fluxo de agua. Esta facilidade de manejo determina a utilizaggo do forno até
que se tenha o perfil de temperaturas desejado. Atingido este ponto, aciona-se o sistema de

refrigeragiio e 0 acompanhamento e registro da evolugdio térmica dos pontos monitorados.
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5.3.3. Desmoldagem

A desmoldagem consiste no preparo metalografico do lingote, no manuseio dos dados
obtidos no resfriamento, além do processo de abertura da coguilha ¢ retirada do lingote. Para o
lingote, efetua-se o secionamento longitudinal a fim de se obter a macroestrutura ¢

posteriormente, os cortes transversais necessérios para as andlises subseqiientes.

5.3.3.1. Preparaciio do Lingote

O lingote é secionado longitudinalmente com o intuito de se eliminar a face gue possul 08
termopares inseridos, Bste corte & efetuado em serra de fita, de fabricagdo Franho, modelo FM-

50. Parte deste lingote é refundida no cadinho a fim de se reaproveitar os termopares (Figura 5.9).

Figura 5.9: Corte longitudinal do Iingote e posterior macrografia.

A outra parte do lingote & lixada em uma lixa de mesa com lixa d’agua de granulomentria

#100. A partir disto, & efetuado o procedimento de analise macrografica, conforme descrito

sversal, Os cortes sio

posteriormente. O lingote é povamente secionado, agora, no seniido tran
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realizados de duas formas diferentes, na configuragiio que est4 apresentada na Figura 5.10, Até
uma deterrninada altura (cerca de 20 a 30 mm) s3o cortados pequenos quadrados extraidos do
centro do lingote, apds isto, o resto do lingote € seccionado transversalmente na sua esSpEssura

original.

Figara 3.10: Amranjo geométrico dos corte transversais realizados.

Os cortes sfio efetuados numa serra de precisio ISOMET 2000% com velocidade de corte
ajustavel de 200 a 5000 rpm, carga de corte regulivel entre 100 a 1000g; precisfio de avanco de
corte de 0,1 mm; freqiiéncia da rede de 50/60 Hz ¢ tensfio de 120 V e eficiente sistema de

refrigeracio do corte. Para ¢ corte usou-se um disco de corte Buehler Série 15 HC diamond 10,2

mm X (0,3 mm,

5.3.3.2, Preparacio dos Dados

As varidveis térmicas de solidificagio (b, Vi, G e T) foram determinadas
experimentalmente apds a obtencio das curvas de resfriamento durante a solidificacdo, de acordo

com os seguintes procedimentos:

- Apoiados no método do confronto dos perfis térmicos e experimentals, os coeficientes

transitorios de transferéneia de calor metal/fluido de refrigeractio (&) podem ser determinados a
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partir dos arquivos contendo o monitoramento experimental das temperaturas {Osdrio, 2003;
Siqueira, 2002), As curvas de resfriamento experimentais foram comparadas com aquelas
stmuladas numericamente € o coeficiente h;, extraido do melhor ajuste entre curvas. O método
numérico utilizado acopla campos de concentragio e temperatura e sua solugdo. Q tratamento
matematico da convecgio no Hquido foi incluido no sentido de prever os efeitos da convecglio
térmica e da convecgio de soluto, presentes durante a solidificacdo. Uma vez executado o
programa sdo gerados trés arquivos .DAT. Um deles contém a evolugho térmica simulada; outro,
a planilha da posi¢ho prevista da isoterma liguidus em fingio do tempo, & um iiltimo traz os

dados de gradiente térmico em funglio da posicio no lingote a partir da inferface metal/camara.

- As velocidades experimentais da isoterma liguidus (V), para todas as ligas analisadas,
podem ser determinadas pelas derivadas das fungdes P=Kt), isto & VL=dP/dt. As fungdes P=f{1)
80 obtidas experimentalmente a partir das intersecSes das retas de cada temperatura liguidus (Ty)
com as curvas de resfriamento para cada posigiio dos termopares, ou seja, a partir da Ty das ligas
analisadas fraga-se uma reta paralela ao eixo dos tempos indicados no gréfico que representa os
perfis termicos. Pelas intersegdes dessa reta com os perfis térmicos obtém-se o fempo
correspondente. Este tempo é definido como o tempo de passagem da isoterma figuidus em cada
posi¢io do termopar. Os resultados dos pares ordenados (P, t), obtidos a partir do procedimento
em questdo, permite que seja tragado um gréfico experimental da posiciio da isoterma liguidus

£om o tempo.

- A taxa de resfriamento (T ), para cada posicdo dos termopares, em todas as composicdes,
foram obtidas experimentalmente a partir das intersecSes das retas de cada temperatura liguidus
{T1) com as curvas de resfriamento para cada posigio dos termopares, e através do resultado da

leitura direta do quociente das temperaturas imediatamente antes ¢ depois da Ty e dos tempos
correspondentes, isto & T = dT/dt A Figura 5.11 apresenta, de forma esquemdtica, o

procedimento aplicado para determinar Vye 7.
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Figura 5.11: Seqiiéncia experimental para a determinagdo das varidvels térmicas.

5.3.4. Analises

Esta titima fase dos procedimentos experimentais € uma seqiiéncia de atividades que

corresponde ds analises metalograficas e quimicas.

5.3.4.1. Procedimentos Metalograficos

Os procedimentos metalograficos, macrograficos no caso, desenvolveram-se na seguinte

ordem, apds a desmoldagem e corte longitudinal do lingote, efetuados na etapa anterior:

Hxamento com lixa cinta, com granulometria 80%;
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lixamento com lixas folha, para materiais ndo-ferrosos, com granulometrias 100#, 2204,
3204, 4004, 5004, 600#;

pelimento com lixa folha, para materlais nfio-ferrosos, de granulometria 1000#;
ataque quimico de acordo com o tipo de liga, conforme a Tabela §.3;

aquisicdo das imagens das macro grafias: scanner 300 dpi.

Tabela 5.3: Reagentes Quimicos wtilizados na obtenglo da macrografia * (Metals Handbook,

1998)
Selucdo Concentracio
HF (48%) 5%
HCl 45 %
HNO;, 13 %
H0O 25%

* Tucker (dgua régia fluorada)

Apds a revelagiio macrogrifica e confirmagdo da unidirecionalidade do crescimento
dendritico, os corpos-de-prova eram seccionados transversalmente, conforme descrito
anteriormente. Todos os corpos-de-prova eram imediatarnente medidos apds cada operagio de

corte ¢ lixamento a fim de se obter uma melhor precisio na determinacio das suas posigdes,

3.3.4.2. Procedimentos Picnométricos

A medida da massa especifica aparente dos solidos, denominada picnometria (Bueno,
1980), ¢ um processo de comparagio das massas especificas relativas do sélido e do lguido. O
meétedo picnométrico empregado baseia-se na norma ASTM B 311-93 (reaprovada em 2002) que

indica o procedimento para determinagio da massa especifica em materiais metdlicos
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provenientes da metalurgia do pé que contenham mMeENos que 2% de porosidade. No entanto, 2
literatura também apresenta a norma SO (ISO Standard 3369). A Figura 5.12 descreve

esquematicamente 0 processo.

(a) (b)

Figura 5.12; Desenho ssquemAtico do procedimento picnométrico empregado, em que as etapas

Ao distribuidas em: (a) pese da amostra a seco; (b} peso do aparato imerso € (c) peso da amostra

imersa no fido.

Conformae McClain et al. (MeClain, 2000), o procedimento picnomeétrico ¢ o mais simples,
efetivo e barato método para estimar a poro sidade de amostras de metal fundido. E fundamentado
no principio de Arquimedes que estipula que “todo corpe mergulhado num fluido sofre, por parte
do fluido, uma forca vertical para cima, cuja intensidade ¢ igual ao peso do fluido destocado pelo
corpo”. Exemplos de uso desta técnica podem ser encontrados em Lee et a.l (Lee, 1990}, Suri ef
al (Suri, 1994) e Viilar (Viltar, 1997). A utilizagdo da norma ASTM di-se em virfude do
intervalo de reprodutibilidade citado, de 0,03 g/on’ para amostras de mais de 5 gramas. Isto
corresponde a uma porcentagem de poros de 0,5%, encontrando-se assim, na mesma ordem de

grandeza de produtos fundidos.
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O principio de Arquimedes determina que o peso da amostra (P) é a soma vetorial do peso

aparente, P’, com o empuxo {E):

P=P+E, [5.1]

&M que o empuxo tem a mesma intensidade do peso do fluido deslocado pelo COIPO, Ou seja:

E=p V, g, [5.2]

sendo;

P: peso da amostra (kg.m/s);

P’ peso aparente da amostra (kgm/s™);

E: empuxo (kg.m/sz);

pr- massa especifica do lquido (g/m’);

¥ 4o volume da amostra (ms); e

g aceleracio da gravidade (m/s%);

O volume da amostra pode ser CXpresso em termos do seu peso e massa especifica,

conforme:

V, = . [5.3]
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O peso aparente da amostra ¢ dado pela diferenga entre © Peso da amostra imersa no fluido

(Figura 5.12 () & 0 peso© do aparato quando imerso no fluido (Figura 5.12 (b)).

P=P,, ~P, (5.4]
Pasc: peso da amostra € do fio quando esta imersa no fluido (kg.m/sz');

P; : peso do fio quando esta imerso 1o fhrido (kgm/s*);

Substituindo as equagdes 4.3 € 44 em 4.1 e considerando 0 €mMpuxe conforme a equagao

4.2, pode-se estimar a massa especifica aparente da amostra, conforme:

Pa=FPr 5.5

A partir da determinagao da densidade aparente da amostra, pode-s estimar a porosidade,

pela expressdo:

0% Poros = £

~ 44100, [5.6]
p, - massa especifica tedrica da amostra {(g/m’); €
pa  massa especifica aparente da amostra (g/ m).

A determinacdo da massa especifica tedrica pode ser fanto proveniente de medidas
experimentais (Viswanathan, 1992) quanto de resultados de calculos analiticos (Suri, 1992
Fuoco, 1994; McClain, 2000}, No entanto, uma combinacdo do perfil de MACIOSSegregagan

desenvolvido e das fracBes volumeétricas de cada fase presente, dada pelo Thermocalc®, indica um

valor de massa especifica tedrica em cada etapa do calculo numérico. A insergio das fragbes de

118




cada fase ¢ sua consideragBo nos calculos de massa especifica tedrica previne resultados de

fragbes volumétricas negativas (Voller, 1995).

Para a tomada das massas necessdrias utilizou-se uma balanga analitica com capacidade de
pesagerh de 10 2 210 g ¢ erro de 1.10° gramas. Aliado a isto, desenvolveu-se um aparato em
acrilico denso que viabilizow a pesagem das amostras em fluido e a completa visualizaciio do
sistema, conforme prescreve a norma ASTM B311-93. Na Figura 5.13, visualiza-se o dispositivo

picnométrico montado.

Figura 5.13: Dispositivo picnomeétrico, conforme norma ASTM B 311-93.

O fluido utilizado foi 4gua destilada e a temperatura do ambiente fol registrada a cada inicio
e fim de medida pois a massa especifica da 4gua varia em funglo da temperatura. O recipiente
utilizado para conter a dgua fol um copo Becker de vidro Pirex transparente de 250 mlL e 66mm
de diimetro interno. A haste de sustentaciio da amostra € de ago inoxidavel e possui didmetro

menor que 0,02 mm.
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5.3.4.3. Procedimentos de Analise Quimica

Apos a verificaglio da estrutura colunar, 0s Corpos de prova menores, foram seccionados e
tixados com lixas folha (para materiais nfo-ferrosos) com granulometrias 100#, 2204, 3204,
400#, 500#, 600# e posteriormente polidos com lixa folha, para materiais nio-ferrosos, de
granulometria 1000#. As pecas polidas foram submetidas a limpeza pot ultra-som e, em seguida,
para evitar a rapida formagdo de 6xido na superficie tratada, foram imediatamente submetidas 4
téenica de espectrometria de fluorescéncia de raios X ( Espectrdmetro de Fluorescéncia de Raios

X - Rigaku modelo RIX 3100), para o levantamento experimental dos perfis de concentragio de

soluto,
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Capitulo 6

Resuitados e Discussées

As andlises dos resultados experimentais ¢ simulados s¥o realizadas em funcio da sua
utilizagdo, ou sefa, num primeiro momento analisam-se fodos os resultados experimentais
provenientes, tanto das curvas de resfriamento, quanto dos resultados macrograficos, em
confronto com modelos gerados a partir dessas. Ja num segundo instante, observa-se o
comportamento dos resultados gerados pelo modelo numérico de macrossegregacio frente aos

resultados de desenvolvimento de poros provenientes do modelo termodindmico e dos resultados

experimentais adquiridos pela analise picnométrica.

6.1 Analise Térmica Experimental e Determinacio dos Perfis de
Coeficientes de Globais de Transferéncia de Calor Metal/Fluido de
Refrigeracio,

O histérico térmico envolvido no resfiiamento e solidificacdio das ligas evidencia e
identifica o instante em que so alcangadas temperaturas caracteristicas de liberacdo de energia,
em fungiio do rearranjo atdmico envolvido na solidificacio. As liberacBes de calor latente de
fusdio e de cristalizagio estdo relacionadas ao intervalo de temperaturas liguidus-solidus. Neste
contexto, a temperatura liguidus identifica o inicio da solidificagio e a temperatura solidus o sen
final, Assim, o tempo local de solidificacdo destas ligas, determinado pela diferenga temporal de
alcance das temperaturas liguidus e solidus, num dado ponto do sistema experimental, pode ser

identificado.
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As Figurss 6.1, 6.2 ¢ 6.3 apresentamn as historias térmicas monitoradas durante 0S
experimentos, para as ligas Al-4,5 Cu, Al62 Cu e Al-8,1 Cu, respectivamente. Além disto, por
meio do confronto enfre os perfis térmicos apresentados e 08 gerados pelo modelo matematico
unidirecional, aferido previamente, determinaram os perfis transitorios do coeficiente global de

transferéncia de calor (A;) 2o longo da solidificaciio (Ferreira, 2005), para cada liga apresentada.
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Figura 6.1: Perfil térmico experimental de temperatura versis tempo para diferentes posicdes de

termopares em relagio a superficie de refrigeragao, para & liga Al-4,5 Cu.
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Figura 6.2: Perfil térmico experimental de temperatura versus tempo para diferentes posigdes de

termopares em relagio 4 superficie de refrigeragio, para a liga Al-6,2 Cu.
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Figura 6.3: Perfil térmico experimental de temperatura versus tempo para diferentes posigbes de

termopares em relaco & superficie de refrigeragfio, para a liga Al-8,1 Cu.
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As comparagBes tedrico-experimentais das Figuras 6.1, 6.2 ¢ 6.3 demonstram boa
concordancia do modelo numérico em relagio aos resultados experimentais, o que demonstra
uma correta implementacio computacional do modelo numérico bem como a boa aplicabilidade

das modificagdes sofridas pelo mesmo.

Na Figura 6.4, apresentamn-se as macroestruturas obtidas onde se evidencia a forie
direcionalidade do crescimento dendritico, e sugere wn resfriamento bastante acentuado e
eficiente nos experimentos. A literatura referencia este crescimento caracteristico como colunar,
restringido ou refreado (constrained) na mesma direg3io, porém em sentide oposto ao fluxoe de
calor (Kurz, 1992; Gandin, 2000). No caso dos presentes experimentos, todas as macroestruturas

se mostraram completamente colunares.

(b)

Figura 6.4: Macroestruturas das ligas (a) Al-4,5 Cu, (b) Al-6,2 Cue (¢) Al-8,1 Cu

Em situagBes praticas de fundigio, € comum o emprego de uma temperatura constante para
a defini¢io de temperatura de vazamento. Além disto, denota-se o superaquecimento, como sendo
a diferenca entre a temperatura de vazamento ¢ a temperatura liguidus. No entanto, medigBes

simultdneas, amparadas por experimentos anteriores, mostravam que, na verdade, ocorria a
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formagdo de um perfil térmico no liquido que se¢ comportava de acordo com uma parabola,

conforme a equacio:

7v{(z)=~az* + bz +c, [6.1]

em que z indica o sentido longitudinal do lingote. No entanto, para efeito de analise e
quantificacfio, emprega-se ¢ termo de temperatura de vazamento para a temperatura inicial do
termopar localizado a 47 mm da interface metal/molde, Assim, a Tabela 6.1 sumariza, além das
equagdes dos perfis de temperaturas de vazamento encontradas e as temperaturas de vazamento

adotadas, as temperaturas liguidus esperadas e os superaquecimentos.

Tabela 6.1: Temperaturas caracteristicas adotadas, sendo: Tv: temperatura de vazamento;

T, temperatura liguidus ¢ AT : superaguecimento.

Liga Perfil de temperatura de vazamento Ty Ty AT
Al-4,5% Cu Tv(z) = ~5.286,7z% + 699z + 9253 673°C  645°C  28°C
Al-6,2% Cu Tv(z) = —6.413,492° + 936,60z + 920,38 679°C  639°C  40°C

Al-8,1% Cu Tv(z)=-10.448,652% +1.315,74z +899,10  663°C 633°C  30°C

Como indicado nos métodos descritos, capitulo anterior, a determinagio de um perfil da
temperatura de vazamento foi obtida através das seguintes anélises experimentais, visualizadas

nas Figuras 6.5, 6.6 ¢ 6.7.
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Na Figura 6.8 comparam-se os perfis de #; obtidos pela utilizacdo de temperatura de
vazamento constante e varidvel, para a liga Al-6,2% Cu. Pode-se notar que a simples adogdo de
um tnico valor de temperatura para o liquido, ao invés do real perfil térmico inicial do lquido,

faz com que o perfil de A, seja significativamente superestimado.

A sobreposicio dos coeficientes de transferéncia de calor para os casos experimentals

estudados determina o comportamento visuatizado na Figura 6.9.

Ainda valendo-se do modelo matematico, pode-se comparar diretamente a variagdo dos
coeficientes de transferéncia de calor em funcfio da temperatura da superficie da coquiltha que serd
resfriada. Deve-se considerar ainda, uma espessura de 3 mm de material da coguitha, até a

interface Metal/Molde. Na Figura 6.10 identificam-se estas variagdes.
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Figura 6.8: Comparagio entre os perfis de 4; obtidos pela simulaciio numérica dos resultados
experimentais apresentados, Figura 6.2, para a liga Al-6,2%Cu, considerando distnibuigfic de
temperatura inicial constante (temperatura de vazamento constante) e distribuig3o inicial de

temperatura em funcdo da distincia (Figura 6.6).

e ALA8% Cu L B = 950017 (Wi
11060 . —— A182% Cu : b = 11.200 £ (WimK)
- e A 8,1% Cur L A = 10700 € (WM}

o 20 40 &0 80 100
Tempo (s}

Figura 6.9: Bvolugio do coeficiente global de transferéncia de calor metal/molde ao longo do

tempo para as ligas utilizadas
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Figura 6.10: Coeficiente de transferéncia de calor metal/molde em fungio da temperatura

superficial da coquilha, nas diferentes ligas estudadas.

A identificacdo de diferentes temperasuras superficiais nas coquithas, no instante inicial da
solidificagio, esta relacionada aos diferentes gradientes encontrados no metal liquido, conforme

se evidencia nas Figuras 6.5, 6.6 € 6.7.

6.2 Macrossegregaciio e Formagio de Poros.

Os perfis de macrossegregagio inversa obtidos experimentalmente sdo apresentados nas
Figuras 6.11, 6.12 e 6.13, bem como os resultados do modelo numérico desenvolvido e detalhado
anteriormente. Contudo, cabe salientar que o modelo adota uma situagio de estabilidade do
liquido quanto & formagdo de correntes convectivas provocadas por gradientes de concentraggo.
Na medida em que a solidificagio evolui, para o caso de ligas que induzem rejeicdio de soluto ¢
aumento da massa especifica do liquido interdendritico, associado a uma solidificagdo direcional

ascendente, inibe-se o surgimento de convecgdo natural.
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Figura 6.12: Perfil de macrossegregacio mversa experimental e simulado, para a liga Al-6,2 Cu.
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Figura 6.13: Perfli de macrossegregacio inversa experimental ¢ simuado, para a higa Al-8,1 Cu.

Na demonstra-se um perfil de macrossegregacio inversa do soluto, no entanto, observa-se a
distribuigiic de soluto em toda a profundidade do corpo-de-prova, evidenciando uma inverso
composicional no fope de lingote, justamente para compensar a forte segregagio nicial de soluto.
Aliado a isso, sfo apresentadas algumas micrografias caracteristicas das regides analisados do

lingote.

Numa andlise global, verifica-se que as previsdes numéricas mostram-se em boa
concordancia com todos os resuitados experimentats examinados. A partir da validacio do
modelo de segregacio, verifica-se o comportamento de uma mesma liga em condig@es diferentes
de resfriamento. As Figuras 6,15 6.16 ¢ 6,17 apresentam resultados de simulagiio que evidenciam
2 influéneia do coeficiente de transferéncia de calor nos perfis de macrossegregaco resultantes.
Pode-se notar que ocorre um decaimento mais rapido do perfil de macrossegregacio em direglio a
um valor estabilizado para malores valores de h;, ou sgja diminui a sevenidade da

macrossegregacio inversa.
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micrografias para a liga Al-4,5 Cu.
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Figura 6.16: Influéncia do coeficiente de transferéncia de calor metal/molde no perfil de

segregacio imnversa para a liga Al-6,2 Cu.
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segregacio inversa para a liga Al-8,1 Cu.

A mfluéncia do superaquecimento inicial sobre a segregacBo inversa também estd
intimamente relacionada aos perfis de f; Eesultan.tes para ligas hipoeutéticas Al-Cu (Ferreira,
2005). Um elevado perfil de coefictente de transmissio de calor /;, que ocorre para essas ligas
para baixos superaquecimentos no Hquido, aumenta 2 taxa de resfriamento e diminwi o tamanho
da zona pastosa. Por conseguinte, menos soluto ¢ conduzido pelo escoamento de fluido

interdendritico, o que contribui para a diminuicio da sevenidade da segregagio mmversa,

Nas Figuras 6.18, 6.19 ¢ 6.20, evidencia-se o confronto tedrico experimental dos registros
de porcentagem volumétrica de poros, dados pela andlise picnomeétrica e pela utilizacdo de um
modelo termodindmico descrito anteriormente. Em todos os casos, as simulagSes consideram um
canal anisotrépico. Assim, aplica-se um coeficiente de permeabilidade como sende funcio do

espagamento dendritico primario. Pela aplicagfio da relagdo apresentada por Rocha (Rocha, 2003

(c)):

A =241, )7, [6.2]
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onde hy (pm) € o espacamento dendritico primario, € Vi {mm/s) € a velocidade de crescimento da

ponta da dendrita, obtém-se uma boa concordancia com os resultados experimentais.

Particularmente, no caso do Al-6,2 Cu, aplicou-se também a simulacio numerica para uma
situago de canais isotrdpicos e uma dendrita de didmetro médio de 10 pm. A comparagio enire a

simulacio de canais isotrdpicos e anisotropicos ¢ apresentada na Figura 6.19.
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Figura 6.18: Confronte Experimental/Simulagio da fraciio volumeétrica de poros para Al-4,5%
Cu.
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Figura 6.20: Confronto Experimental/Simulacio da fragio volumétrica de poros para Al-8,1%

Cu.
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Ainda partindo da validade do modelo de macrossegregacio, analisa-se, nas Figuras 6.21 a
0.23, o comportamentio em termos de evolucio ¢ desenvolvimento de poros em funcio da
eficiéncia do resfriamento na interface metal/molde, respectivamente para as ligas Al 4,5 Cu,
Al6,2 Cu e Al 8,1 Cu. Pode-se notar em todos os casos, que maiores valores de coeficiente
global de transferéncia de calor metal/fluido (h;) levam a um maior gradiente de distribuico de
poros a0 longo da pega. Préximo a superficie encontram-se os valores percentuais minimos de
poros gue vAo gradativamente crescendo em direcio ao centro da peca. Por outro lado, vé-se que
com a diminui¢iio de &; ocorre uma tendéncia de distribuigdo mais equilibrada de poros ao longo
da pega. Esses resultados fornecem uma clara imdicacio de quando se busca uma qualidade maior
na superficie, e conseqilentemente a diminuicio da incidéncia de poros. A adogido do contato

térmico metal/molde mais eficiente possivel é a alternativa operacional mais indicada.
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Figura 6.21: Perfil da fragiio volumétrica de poros em fun¢do da variagBo do coeficiente de

transferéncia de calor, para a liga Al-4,5 Cu.

137



1.0

© h= 8.000 * " Wim’K
084 ——h=11.200 * " Wm’K
wwwwwww ~h=18.000 * % WimK ’
0,8
S
S 07
&
8
084 . -7
0.5 )
o
0.4 : : : : : i _ 5

) 20 40 80 80
Fosi¢éc em relacdo a coguitha (mm)

100

Figura 6.22: Perfil da fracio volumétrica de poros em funglio da variagiio do coeficiente de

transferéncia de calor, para a liga Al-6,2 Cu.
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Figura 6.23: Perfil da fraclio volumétrica de poros em fungio da variacio do coeficiente de

transferéncia de calor, para a liga Al-8,1 Cu.
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Pode-se notar que em todas as situagBes experimentais analisadas os malores desvios em
relaciio a previsio numérica encontram-se localizados em posicdes mais proximas ac topo do
lingote. Isto deve-se provavelmente a uma fuga gradativa da condiciio de fluxo de caler
absolutamente unidirecional para posigdes mais distintas da superficie refrigerada. Essa situacio
pode ocasionar trocas laterais de calor que induzem flntuacBes térmicas nas regides

interdenriticas, o que pode afetar a nucleagio e desenvolvimento de poros.
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Capituio 7

Conclusobes e Sugestdes para Trabalhos Futuros

7.1 Conclusdes

Baseado nos resultados das investigacBes tedricas € experimentais conduzidas ao jongo
desse trabalho e somadas as comparagdes realizadas tendo como referéneia os demais estudos

contidos na literatura no assunto, podem ser extraidas as seguintes conclusdes:

I. A abordagem numérica desenvolvida € capaz de prever simultaneamente a gvolugio no
perfil da macrossegregacio e a distribuigio de poros durante a solidificacfio unidirecional

ascendente de ligas binérias.

2. O modelo numérico de analise do campo térmico durante a solidificagdo mostra-se
eficiente na determinac3o do coeficiente fransitdrio de transferéncia calor metal/fhado, A, para
ligas bindrias. Apresenta-se a importancia da insercdo do perfil témmico real do liquido como
condigio micial de contorno nos resuitados de ;. A simples adoc¢io de um valor homogéneo paré
a temperatura inicial do metal liquido, conforme habitualmente utilizado na literatura, faz com o
perfil de h; possa ser significativamente superestimado implicando emos significativos (~10%
para ¢ Al-8,1 Cu) na decorrente simulaciio da evolugio da solidificacio ¢ da distribuico de

temperaturas.

140



3. As previsbes tebricas fornecidas pelo modelo numérico apresentam boa concordancia
com os resultados experimentais de segregac@o inversa para todos os casos de solidificagio de

ligas bindrias examinados;

4. A inclinacdo inicial do perfil de segregacio inversa ¢ uma funcio do contetdo de soluto

na liga e decresce com © aumento da concentragio.

5. sisterna experimental utilizado se mostrou adequado ao estudo do desenvolvimento de

porosidade em componentes fundidos.

6. As simulaces da formacio e evolugio de poros, tomando-se como referéncia um canal
interdendritico anisotropico, alinha-se¢ mais com a distribui¢do experimental de poros, que
apresenta uma tendéncia ascendente a partir da superficie (junto a base refrigerada) em direcio ao

topo do lingote.

7. As simulacbes indicam que altos valores do coeficiente de transferfneia de calor
metal/molde, 4; induzem menores niveis de porosidade nas regides préximas & superficie do
fundido. Esse resultado aponta para a necessidade de Impor-se um melhor contato témmico
metal/molde para componentes findidos em que a uma boa qualidade superficial seja um
requisito de vinculo fundamental com propriedades mecanicas. Mostra-se igualmente importante
a adociio de valores altos de 7 para componentes fundidos que vertham a operar em ambientes

com possibilidade de acio corrosiva.
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7.2 Trabalhos Futuros

Com base nas analises tedricas e experimentais desenvolvidas nesse trabalho, sio sugeridas

as seguintes abordagens de pesquisa para a realizaciio de trabalhos futuros:

1. Desenvolver uma analise similar principalmente para a andlise das diferencas esperadas
no perfil de macrossegregagdo, em virtade da importdncia das ligas Al-Si na producio de

componentes fundidos.

2. Desenvolver analise similar com ligas temaérias de interesse comercial, por exemple Al-

Cu-Si1.

3. Investigar os efeitos simultineos do perfil de macrossegregacdio, da incidéncia de poros,
¢ dos espagamentos interdendriticos na corrosio da superficie de componentes de Jigas Al-Si e

Al-Cu fundidos em moldes metilicos.
4. Desenvolver analise tedrico/ experimental semelhante, porém em condicBes que

favorecam a presenca de comrentes convectivas, por exemplo, na solidificac3o descendente de

ligas Al-Cu e Al-Si.
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