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Resumo 
 
RODRIGUES, Jean Robert Pereira, Efeito da Composição nos Parâmetros Térmicos e Estruturais 

de Ligas Al-Mg Solidificadas Unidirecionalmente, Campinas, SP: Faculdade de Engenharia 

Mecânica, Universidade Estadual de Campinas, 2007. 161 p. Tese (Doutorado). 

 
Em operações industriais de fundição, a possibilidade de implantação de uma diversidade de 

condições operacionais tem como conseqüência a geração de uma ampla gama de estruturas de 

solidificação que influencia decisivamente nas características mecânicas e na qualidade do produto 

final. Foi desenvolvida no presente trabalho, por meio de uma seqüência de experimentos, uma 

análise comparativa do processo de solidificação unidirecional vertical ascendente, em condições 

transitórias de fluxo de calor, do alumínio comercialmente puro e das ligas Al-Mg com diferentes 

composições. Esta análise visa investigar experimentalmente o efeito da composição nos principais 

parâmetros do processo de solidificação e sua influência nas estruturas de solidificação. Após a 

obtenção dos lingotes e registradas as variações de temperatura, foram determinados os seguintes 

parâmetros de solidificação: coeficiente de transferência de calor na interface metal/molde, 

velocidade de avanço da frente de solidificação, gradiente de temperatura em frente à isoterma 

liquidus, taxa de resfriamento e tempo local de solidificação. São também analisados aspectos 

relativos a desvios observados na direção preferencial de crescimento durante a solidificação. A 

análise das macroestruturas obtidas evidencia que a transição colunar/equiaxial é afetada pelo teor 

de magnésio. É estabelecida no trabalho a dependência dos espaçamentos interdendríticos em 

relação aos parâmetros de solidificação. Estes espaçamentos dendríticos experimentais referentes a 

solidificação das ligas Al com 5, 10 e 15%Mg, são usados para estimar por meio de método 

heurístico a permeabilidade nos canais interdendríticos e também comparados com alguns modelos 

teóricos de crescimento dendrítico da literatura. 

 

Palavras-Chave: Solidificação Unidirecional; Parâmetros de Solidificação; Transição 

Colunar/Equiaxial, Espaçamentos Dendríticos; Ligas Hipoeutéticas Al-Mg. 
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Abstract 
 
RODRIGUES, Jean Robert Pereira, Effect of Composition on Thermal and Structural Parameters of 

Al-Mg Alloys Unidirectionaly Solidified, Campinas, SP: Faculdade de Engenharia Mecânica, 

Universidade Estadual de Campinas, 2007. 161 p. Tese (Doutorado). 

 
In industrial casting operations, the possibility of implantation of a diversity of operational 

conditions has as consequence the generation of a wide range of solidification structures, affecting 

the mechanical properties and the quality of the final product. It is developed in the present work, 

applying a sequence of experiments, a comparative analysis of the vertical unidirectional 

solidification process, under transient heat flow conditions  of aluminum commercially pure and Al-

Mg alloys with different compositions. This analysis investigate experimentally the effect of the 

composition in the main solidification parameters and their influence in the structure formation. 

After obtaining the ingots and registered the temperature variations, the following solidification 

parameters were obtained: transiet heat transfer coefficients at metal/mold interface, dendrite tip 

growth rates, thermal gradients, cooling rates and local solidification time. It was also analysed 

aspects relative to deviations observed in the growth  preferential direction during the solidification. 

The analysis of the obtained microstructures shows that the structure columnar/equiaxed is affected 

by the magnesium content. It is established in the work the dependence of the interdendritics arm 

spacings with the solidification parameters and the results were compared with some theoretical 

models found in the literature. These experimental dendritics arm spacings referring the 

solidification of Al with 5, 10 and 15 wt % Mg alloys, are used to estimate, applying a heuristic 

method, the permeability of the interdendritic channels. 

 

Palavras-Chave: Unidirectional Solidification; Solidification Parameters; Columnar/Equiaxed 

Transition, Dendritics Arm spacings;  Hypoeutectic Al-Mg Alloys. 
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Capítulo 1 
 

Introdução 

 

1.1 Conceitos gerais 

 

O alumínio comercialmente puro caracteriza-se pelas elevadas condutividades térmica e 

elétrica e pela baixa resistência mecânica, ao contrário das ligas de alumínio (séries 2XXX a 

8XXX). Devido a essas características, suas principais aplicações restringem-se a componentes 

de sistemas térmicos e elétricos, nos quais se exige alta condutividade sem que haja o mesmo tipo 

de exigência com relação às propriedades mecânicas. O cobre apresenta maiores condutividade 

térmica e elétrica do que o alumínio, entretanto, apresenta como significativas desvantagens o 

maior custo e a maior densidade (massa específica), mais do que o triplo da massa específica do 

alumínio: 8,9 g/cm3 contra 2,7 g/cm3, o que é muito significativo para determinadas aplicações 

(Gomes e Bresciani, 1987). 

 

Outra característica importante do alumínio comercialmente puro é sua elevada resistência 

à corrosão, devido à formação de uma camada de óxido de alumínio (Al2O3), muito fina, 

transparente e extremamente aderente que confere essa característica ao evitar o prosseguimento 

da oxidação e, principalmente, a remoção dos óxidos. Essa alta resistência à corrosão pode ser 

diminuída pela introdução de elementos de liga, principalmente de elementos mais afastados do 

alumínio na tabela de potencial eletroquímico, por exemplo o cobre. Por outro lado, elementos 

mais próximos do alumínio nesta tabela, como o magnésio, prejudicam muito pouco a resistência 

à corrosão do alumínio. Por este motivo, as ligas Al-Mg são aquelas que apresentam a maior 
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resistência à corrosão, inferior somente à do alumínio comercialmente puro e muito superior à 

das ligas Al-Cu, por exemplo (Gomes e Bresciani, 1987). 

 

As ligas Al-Mg são aquelas que possuem a melhor combinação de resistência mecânica, 

resistência à corrosão e ductilidade (Gomes e Bresciani, 1987). São utilizadas em aplicações nas 

quais se exige razoável resistência mecânica com excelente resistência à corrosão, como no caso 

de componentes de navios. Devido a estas e outras qualidades as ligas de Al-Mg merecem uma 

atenção especial da industria naval (Düsseldorf, 1994). 

 

Tanto quanto se sabe, o alumínio foi aplicado em embarcações desde 1890. O Primeiro 

casco oceânico fabricado de alumínio foi o iate francês Mignon, de 13 metros. Em 1894 a 

expedição polar de Walter Wellman usou embarcações de alumínio de 5,50 metros, que pesavam 

170 kg, com grande redução relativamente ao peso de 771 kg das embarcações de madeira com a 

mesma dimensão. As embarcações de alumínio permitiam um excelente serviço, porque tinham 

uma maior resistência ao gelo que as de madeira. Nestas primeiras aplicações utilizava-se o 

alumínio puro, que não tem nem adequada resistência à corrosão, nem a resistência mecânica 

requerida para o serviço marítimo. Apenas em 1930 começaram a ser usadas ligas contendo 

magnésio, que satisfaziam os requisitos de aplicações em superestruturas de grandes navios ou de 

navios militares e também em cascos de alguns navios e embarcações, incluindo a atividade 

oceânica (Tecnologia Naval, 2003/2004). 

 

O entendimento da solidificação do alumínio e suas ligas é de fundamental importância 

para o planejamento dos processos de fabricação, já que permite o conhecimento dos fatores que 

influenciam na microestrutura e, conseqüentemente, a qualidade do produto. Embora, um alto 

grau de empirismo tenha predominado, principalmente na indústria de fundição, até o fim da 

primeira metade do século XX, inúmeras pesquisas relacionadas aos fenômenos que ocorrem 

durante a solidificação de metais, passaram a ser desenvolvidas. A partir dessas pesquisas, muitos 

problemas de interesse prático começaram a ser solucionados, e processos tradicionais, como a 

fundição e o lingotamento, absorveram parcelas consideráveis de inovações tecnológicas (Garcia, 

2001).  
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O processo de solidificação e as características do material a ser solidificado influenciam 

diretamente na formação da estrutura, que determinará as propriedades do produto final. As peças 

obtidas por fundição apresentam características mecânicas que dependem de aspectos inerentes à 

sua solidificação, como tamanho de grão, espaçamentos dendríticos, heterogeneidades de 

composição química, de tamanho, forma e distribuição das inclusões e porosidade (Siqueira, 

2002). 

 

Estudos mostram que há variáveis significativas para o controle da solidificação, como 

velocidades de deslocamento da isoterma liquidus (Vliq), gradientes térmicos à frente da interface 

sólido/líquido (Gliq), taxas de resfriamento (T
•

), grau de super-resfriamento constitucional e 

concentração de soluto (Co). Estas variáveis podem ser correlacionadas com a forma da 

microestrutura apresentada descrita pelas metalografias quantitativa, óptica e eletrônica (Garcia, 

2001). 

 

A literatura mostra que os espaçamentos celulares e dendríticos diminuem com o aumento 

da velocidade de solidificação e da taxa de resfriamento (Hunt, 1979; Hunt e Lu 1996; Bouchard 

e Kirkaldy, 1997). Portanto, sistemas de solidificação que favoreçam essas condições devem em 

princípio contribuir para a obtenção de produtos de melhor resistência mecânica. 

 

Como mencionado anteriormente, percebe-se claramente a importância das ligas Al-Mg em 

diversas aplicações na indústria metal/mecânica, assim como na indústria naval. Apesar desta 

gama de aplicações das ligas Al-Mg, observa-se uma escassez de trabalhos científicos que 

enfatizem as condições transitórias de extração de calor correlacionados com parâmetros térmicos 

e estruturais. Há um interesse em desenvolver trabalhos científicos teóricos e experimentais que 

contribuam para compreensão das interações entre as variáveis térmicas e estruturais. Nos 

últimos anos houve um grande crescimento do número de trabalhos desenvolvidos e publicados 

internacionalmente utilizando o processo de solidificação unidirecional para a análise da 

influência dos parâmetros de solidificação na formação de estruturas e na geração de defeitos em 

ligas ferrosas e não-ferrosas. Recentemente, foi desenvolvido trabalho com uma liga comercial à 

base de Al-Mg (liga AA5052) para análise do efeito do superaquecimento na solidificação 

unidirecional da liga. Neste trabalho, Sousa (2005) investigou a influência do superaquecimento 
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sobre os parâmetros térmicos e estruturais em condições transitórias de extração de calor. Um dos 

grandes benefícios da solidificação unidirecional é a possibilidade de se medir com maior 

facilidade parâmetros importantes do processo de solidificação, tais como: velocidades de avanço 

das isotermas solidus e liquidus, gradientes de temperatura, tempos locais de solidificação e a 

partir destes podem ser feitas relações com parâmetros estruturais, como espaçamentos 

dendríticos primário e secundário, que podem ser medidos com precisão em uma estrutura 

unidirecional, e com a formação de defeitos, como as microporosidades formadas entre os ramos 

dendríticos. 

 

 

1.2 Objetivos 

 

Tendo em vista a importância da solidificação unidirecional na análise do processo de 

solidificação de ligas metálicas, a grande aplicação tecnológica das ligas Al-Mg e considerando 

que a revisão bibliográfica realizada mostrou que existem poucos resultados referentes à análise 

da solidificação dessas ligas, o objetivo deste trabalho é o estudo da solidificação de ligas 

hipoeutéticas Al-Mg com diferentes composições, em condições transitórias de extração de calor. 

Para tanto, baseando-se em resultados experimentais são investigadas as correlações entre as 

variáveis térmicas de solidificação e características micro e macroestruturais de ligas Al-Mg 

contendo 5%, 10% e 15% Mg. 

 

1.3 Metas estabelecidas para o desenvolvimento deste trabalho 

 

Dentro da definição do plano de trabalho, as metas estabelecidas para atingir os objetivos 

planejados são: 

 

1. Rever a literatura relativa ao processo de solidificação, analisando-se à formação da 

estrutura de solidificação e de possíveis transições estruturais, bem como os fenômenos 

físico-matalúrgios envolvidos em conjunto com as variáveis térmicas do processo de 

solidificação; 

2. Realizar experimentos de solidificação unidirecional vertical ascendente em condições 

transitórias de extração de calor, utilizando dispositivo refrigerado à água, com alumínio 
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comercialmente puro e ligas hipoeutéticas do sistema binário Al-Mg com os seguintes 

teores de soluto: 5%Mg, 10%Mg e 15%Mg; 

 

3. Analisar comparativamente as curvas de resfriamento e a partir das mesmas determinar os 

parâmetros térmicos da solidificação tais como: Coeficiente de transferência de calor 

metal/molde (hi); Velocidade de avanço da isoterma liquidus (Vliq); Gradiente de 

temperatura (Gliq) e taxa de resfriamento à frente da isoterma liquidus (T
•

), a partir dos 

registros térmicos experimentais; 

 

4. Investigar a transição colunar/equiaxial (TCE) por meio da análise macroestrutural para 

ligas do sistema Al-Mg e alumínio comercialmente puro; 

 

5. Investigar a influência do teor de magnésio e dos parâmetros de solidificação na direção 

de crescimento dos grãos; 

 

6. Analisar experimentalmente as microestruturas resultantes e quantificar os seguintes 

parâmetros microestruturais para as ligas analisadas: espaçamentos interdendríticos 

primários e secundários, por meio de análises metalográficas; 

 

7. Investigar a influência do teor de soluto nos espaçamentos interdendríticos primários e 

secundários para as ligas do sistema Al-Mg solidificadas unidirecionalmente em regime 

transitório de extração de calor; 

 

8. Correlacionar dos parâmetros microestruturais experimentais com as variáveis térmicas de 

solidificação para as ligas Al-Mg, e determinar as equações experimentais de crescimento 

dendrítico; 

 

9. Comparar os modelos teóricos de crescimento dendrítico primário e secundário previstos 

na literatura com os resultados experimentais obtidos neste trabalho; 

 

10. Estimar por método heurístico, a variação da permeabilidade dos canais interdendríticos 

durante a solidificação de ligas metálicas Al-Mg. 
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Capitulo 2 

 

Processo de Solidificação de Metais e Ligas. 

 

2.1 Considerações iniciais 

 

Na solidificação de um metal, a energia associada à mudança de fase é consumida na 

reorganização atômica, onde o próprio molde se encarrega de retirar a energia do líquido. Esta 

inicialmente ocorre de forma sensível e após ser atingida a condição de equilíbrio a retirada de 

energia dá-se de forma latente, provocando a sua mudança de fase. Infelizmente, a solidificação é 

de natureza ativa e dinâmica onde diversos eventos, que se não forem controlados, podem 

comprometer o desempenho do produto final, ou até mesmo interromper a seqüência de 

fabricação. Estes eventos podem gerar heterogeneidades físicas, (rechupes, trincas de contração, 

porosidade, etc.) sendo normalmente decorrentes da variação do volume específico, 

heterogeneidades químicas (segregação de impurezas ou de elementos de liga em escala 

macroscópica e microscópica) e heterogeneidades estruturais (tipo, orientação, tamanho e 

orientação dos grãos cristalinos) (Souza, 2002). 

 

A solidificação tornou-se ciência a partir dos últimos sessenta anos, o que possibilitou um 

melhor conhecimento das heterogeneidades, causas e efeitos, indicando parâmetros de controle, 

passíveis de mudanças, possibilitando processos de fundição otimizados e com produtos finais 

maximizados nos aspectos de qualidade e desempenho final. A solidificação se processa em duas 

etapas sucessivas de nucleação e crescimento. A nucleação traduz o modo pelo qual a fase sólida 

surge de forma estável no seio da fase líquida, e o crescimento traduz o modo pelo qual estes 
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núcleos crescem (Kurz e Fisher, 1992). 

 

O fluxograma da Figura 2.1 mostra a seqüência lógica dos principais fenômenos 

decorrentes da solidificação de um metal, desde a matéria-prima liquida até o produto final. 

 

 

 

Figura 2.1. Esquema do encadeamento de fenômenos durante a solidificação de um metal 
(adaptado de Garcia, 2001). 
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Em geral, os principais aspectos microestruturais, que dependem intensamente das 

condições de solidificação desde o início do processo com o metal líquido até o metal 

solidificado, influenciam as características mecânicas e a qualidade do produto final, que vão 

desde o tamanho de grão, espaçamentos dendríticos, espaçamentos lamelares ou fibrosos, das 

heterogeneidades de composição química, do tamanho, forma e distribuição das inclusões, das 

porosidades formadas, etc., conforme é mostrado no esquema da cadeia de fenômenos que 

ocorrem durante o processo de solidificação na Figura 2.1. Esses aspectos, de alguma forma, 

podem ser controlados durante a solidificação, atendendo assim a determinadas exigências 

previamente estabelecidas. Desta maneira, é necessário conhecer as informações relativas aos 

aspectos relacionados durante todo o processo de solidificação, que vão desde a temperatura de 

vazamento, o tratamento do metal líquido; a forma de preenchimento do molde (através do 

controle de intensidade das correntes convectivas), material e formato do molde (responsável pela 

capacidade de absorção de calor) e se o molde deve ser pré-aquecido, refrigerado ou estiver na 

temperatura ambiente. Esses fatores que terão influência na taxa de resfriamento e, portanto 

determinarão o grau de refino da estrutura (Garcia, 2001). 

 

2.2 Variáveis térmicas de solidificação 

 

 Os espaçamentos intercelulares ou interdendriticos são dependentes de parâmetros 

térmicos tais como: tempos locais de solidificação, velocidades de crescimento, gradientes de 

temperatura e taxas de resfriamento (Garcia, 2001). A seguir são apresentados de forma resumida 

alguns conceitos relativos a esses parâmetros. 

 

2.2.1 Tempo local de solidificação (tsl) 

 

 É definido como a diferença entre o tempo de passagem da isoterma solidus (tsol) e o 

tempo de passagem da isoterma liquidus (tliq) por um determinado ponto da peça em 

solidificação, como mostrado na Figura 2.2.  

 

 

tsl = tsol – tliq         (2.1) 
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Figura 2.2.  Desenho esquemático (a) mostrando os deslocamentos das isotermas solidus e 

líquidos ao longo de um elemento de volume L (Tliq – Temperatura da isoterma liquidus,   Tsol – 

Temperatura da isoterma solidus), (b)  gráfico da evolução das isotermas durante o processo de 

solidificação (adaptado de Souza, 2004). 

 

2.2.2 Velocidade de avanço da isoterma liquidus (Vliq) 

 

Dividindo-se a distância percorrida pela isoterma liquidus entre dois pontos consecutivos 

(∆x) pelo intervalo de tempo que ela levou para percorrer esta distância, obtém-se a velocidade 

de avanço da isoterma liquidus. Admitindo que a temperatura na ponta da dendrita seja igual à 

temperatura liquidus, a velocidade da ponta da dendrita é igual à velocidade de deslocamento da 

isoterma liquidus como apresentado na Figura 2.3. Analogamente, pode-se descrever o mesmo 

para a velocidade de avanço da isoterma solidus. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.3.  Desenho esquemático (a) mostrando os deslocamentos das isotermas solidus e 

liquidus ao longo de um elemento de volume L, (b) gráfico  da evolução da velocidade de avanço 

das isotermas em função da posição durante o processo de solidificação                           

(adaptado de Souza, 2004).  
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2.2.3 Gradiente de temperatura (Gliq) 

 

 O gradiente térmico à frente da isoterma liquidus pode ser definido pela seguinte 

expressão: 

 
'

liq liq

liq

T T T
G

x x

∂ −
= =

∂ ∆
,       (2.2) 

 

onde Tliq. é a temperatura liquidus correspondente à uma posição seguinte, T’ é a 

temperatura correspondente a posição a frente e ∆x é a distância entre elas como apresentado na 

Figura 2.4. 

  

      

 

 

 

 

 

 

Figura 2.4.  Desenho esquemático (a) mostrando o gradiente de temperatura entre dois pontos de 

um elemento de volume L, (b) gráfico do gradiente de temperatura à frente da isoterma liquidus 

em função da posição (adaptado de Souza, 2004).  

 

2.2.4 Taxa de resfriamento (T
•

) 
  

A taxa de resfriamento junto a isoterma liquidus é definida pela inclinação da curva de 

resfriamento no momento da passagem pela temperatura liquidus, na forma: 
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velocidade de avanço desta isoterma. Logo a taxa de resfriamento é dada pela seguinte relação: 

 

liq liqT G V
•

=          (2.4) 

 
2.3 Parâmetros estruturais 

 

Em operações industriais de lingotamento e fundição, a possibilidade de implantação de 

uma diversidade de condições operacionais tem como decorrência a geração de uma ampla gama 

de estruturas de solidificação. Os parâmetros estruturais, como tamanho de grão e espaçamentos 

interdendriticos são bastante influenciados pela taxa de resfriamento e, conseqüentemente, pelo 

gradiente de temperatura e pela velocidade de solidificação,  resultando em uma correlação 

estreita entre o comportamento térmico do sistema metal/molde durante a solidificação e a 

microestrutura resultante (Quaresma, 2000; Osório 2002). 

 

As estruturas de solidificação podem ser subdivididas em: macroestruturas e 

microestruturas.(Figura 2.5). As macroestruturas são formações morfológicas estruturais que 

podem ser observadas e avaliadas a olho nu ou com auxílio de aumento óptico em até 10 vezes. 

Por outro lado, as microestruturas só podem ser observadas por intermédio de aumentos ópticos 

no mínimo na ordem de 10 vezes e, avançando na observação nanométrica, com o auxílio da 

microscopia eletrônica. Tais estruturas são apresentadas de forma resumida a seguir. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.5.  Esquema das estruturas macroscópicas e microscópicas de um lingote fundido com 

transição colunar/equiaxial (adaptado de Osório, 2004). 
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2.3.1 Macroestruturas de solidificação 

 

 Em geral, a macroestrutura de solidificação pode apresentar três zonas distintas, conforme 

apresentado na Figura 2.6: 

 
Uma zona denominada coquilhada, caracterizada por grãos pequenos produzidos por uma 

rápida extração de calor junto à interface metal/substrato, predominando a nucleação ao 

crescimento; 

Uma zona alongada na direção de extração de calor, constituída por finos cristais 

denominados colunares, que se caracteriza por estender-se à frente da zona coquilhada; e 

Uma região desordenada de cristais de crescimento aleatório, denominados equiaxiais, no 

centro do fundido. 

 
 

 

 

Figura 2.6.  (a) Representação esquemática das diferentes zonas macroestruturais;                      

(b) macroestrutura de um lingote de alumínio de seção quadrada (adaptado de Garcia, 2001). 

  

As três zonas podem não estar presentes em um mesmo caso. Entretanto, quando um metal 

fundido contém grãos colunares e equiaxiais, a transição entre as duas morfologias dá-se em uma 

faixa estreita, com as zonas colunar e equiaxial completamente distintas. A literatura apresenta 

inúmeros estudos sobre a formação dessas zonas, que buscam um entendimento dos mecanismos 

de formação da macroestrutura durante a solidificação, devido a sua influência nas propriedades 
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do metal fundido (Bower, 1967; Flood e Hunt, 1987A-B; Suri et al, 1991; Takatani, 2000; 

Gandin, 2001; Xin, 2002 e Turchin, 2005). 

 

Grãos equiaxiais apresentam um crescimento competitivo com a frente colunar, de tal 

forma que, se os cristais equiaxiais forem pequenos, eles são adicionados a essa frente e 

eventualmente passam a crescer de forma colunar. Entretanto se a zona super-resfriada à frente da 

interface colunar for relativamente grande e com alta densidade de cristais, esses grãos têm tempo 

suficiente para formar uma fração volumétrica suficientemente alta a ponto de bloquear o 

crescimento colunar. A determinação do ponto onde ocorre a transição colunar/equiaxial é 

importante para o planejamento do processo e para que se possa planejar as propriedades 

mecânicas do produto. A extensão da zona equiaxial é influenciada pela presença de núcleos no 

metal liquido e por condições que promovam o crescimento destes núcleos (Garcia, 2001). 

 

 Em geral os processos de solidificação, iniciam com uma etapa de nucleação seguida de 

uma etapa de crescimento quando as condições termodinâmicas são favoráveis (Form e Walace, 

1960). As fases resultantes das transformações são função da nucleação, do crescimento ou pela 

combinação de ambas (Boettinger et al., 2000). Como já foi citado, geralmente, a solidificação 

conduz a macroestruturas de três tipos morfológicos característicos: coquilhada; colunar e 

equiaxial (Kurz et al., 2001; Flemings e Koseki, 2003). Na revelação macroestrutural de lingotes, 

comumente encontram-se estas diferentes estruturas distribuídas de uma forma característica, 

conforme mostra a Figura 2.7 para uma seção cilíndrica (Feitosa, et al., 2006). A região periférica 

em contato direto com o molde formada por grãos equiaxiais de granulometria reduzida está 

associada às altas taxas de resfriamento oriundas da elevada diferença de temperatura entre o 

molde e o metal (Kurz, 1984). Estes pequenos grãos de orientação randômica são nucleados a 

partir da parede do metal e constituem a zona coquilhada. Segue-se o crescimento de uma região 

intermediária de grãos alongados unidirecionalmente denominados colunares orientados na 

direção do fluxo de calor (Kurz et al., 2001; Misoguchi, 2003). Por fim, segue uma região central 

de grãos equiaxiais de tamanho maior em relação aos da região coquilhada. A Figura 2.8 

apresenta as macroestruturas presentes em lingotes. 
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A macroestrutura de solidificação é afetada por vários fatores, tais como: superaquecimento 

do liquido, composição química, fluxo de fluido, adição de refinadores de grãos e tamanho do 

fundido. Estes fatores de influência são apresentados e são sintetizados conforme Tabela 2.1. 

 

Tabela 2.1.  Parâmetros de fundição que afetam a macroestrutura de solidificação (Garcia, 2001). 

 

Variáveis de Solidificação Efeitos 

Superaquecimento Aumentando o superaquecimento, aumenta a extensão da zona 
colunar. A tendência é menos notada em grandes fundidos. 

 

Composição química 
Aumentando o conteúdo da liga, tende-se a diminuir a extensão da 
região colunar.  

Fluxo de fluido 
 (natural ou forçado) 

Aumentando o fluxo de fluido, diminui-se a extensão da região 
colunar 

Refinadores de grãos 
Adição de refinadores de grãos pode reduzir a extensão do 
crescimento colunar. 

Mecanismo de vibração 
Este mecanismo promove o refino de grãos e pode aumentar a zona 
equiaxial. 

Tamanho dos grãos 

O superaquecimento é menos significativo na estrutura de grãos de 
grandes fundidos. Aumentando-se a secção transversal produ-se um 
aumento na proporção de grãos equiaxiais. Maior sensibilidade para 
variações na altura da peça. 

 

 

Figura 2.7.  Macroestrutura esquemática mostrando as três zonas: coquilhada, colunar e equiaxial 

(adaptado de Feitosa et al., 2006). 
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Superaquecimentos crescentes, quando não impedem completamente a formação de zona 

equiaxial, podem retardar a transição colunar-equiaxial, e aumentam o comprimento relativo da 

zona colunar. O aquecimento do molde pode provocar efeito semelhante, conforme mencionado 

anteriormente. A capacidade de extração de calor na interface metal/molde, traduzida pelo 

coeficiente de transferência de calor hi, influi retardando a transição para valores de hi mais 

elevados. Taxas de resfriamento mais elevadas permitem o aumento da zona colunar (Garcia, 

2001). A seguir, são analisadas algumas teorias desenvolvidas para explicar a formação das 

zonas: coquilhada, colunar, equiaxial e a transição colunar/equiaxial. 

 

(a) Zona coquilhada 

 

Os grãos coquilhados ocorrem junto às paredes do molde e são resultados do primeiro 

contato do metal líquido com o molde frio durante o vazamento. Altas taxas de resfriamento  

provocam uma rápida diminuição local da temperatura e favorecem uma nucleação intensa de 

grãos. Este decréscimo de temperatura ocasionará um superesfriamento térmico e com isso os 

primeiros grãos cristalinos começam a se desenvolver de forma e tamanho pequeno, quase 

sempre uniformes, constituindo uma fina camada junto às paredes do molde. Alguns autores 

denominam esta região de zona equiaxial periférica (Ohno, 1970; Reed, 1982). A Figura 2.8 (b) 

apresenta a estrutura de um lingote formada por pequenos grãos equiaxiais coquilhados seguido 

de grãos colunares.  

 

Conforme Davies, a comprovação da ocorrência da formação dos grãos coquilhados por 

nucleação heterogênea pode ser realizada pelos baixos valores de superesfriamento do líquido 

necessários ao início da solidificação observados na prática. Como os cristais se formam 

independentemente, sua orientação cristalina será ao acaso, seu crescimento será limitado por 

cristais vizinhos semelhantes e nucleados quase que ao mesmo tempo e seus tamanhos serão 

aproximadamente uniformes (Davies, 1973).  

 

Segundo citação de Garcia, quando o metal é vazado com alto grau de superaquecimento e 

as paredes do molde estão frias, somente uma camada fina de líquido consegue atingir 

temperaturas abaixo da temperatura de nucleação e, conseqüentemente, só ocorre a formação de 
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uma pequena zona coquilhada. Com o vazamento do líquido bastante próximo da temperatura de 

transformação, já se consegue uma zona coquilhada maior. Entretanto, se o molde sofrer um pré-

aquecimento antes do vazamento, essa zona poderá ser imperceptível ou inexistente. Da mesma 

forma se o superaquecimento do metal líquido for excessivo a ponto de provocar a refusão de 

grande parte dos cristais nucleados, não ocorrerá a formação da zona coquilhada (Garcia, 2001).   

 

 

 

Figura 2.8.  Possíveis macroestruturas de lingotes: (a) grãos colunares, (b) pequenos grãos 

equiaxiais coquilhados e grãos colunares, (c) pequenos grãos equiaxiais coquilhados finos, grãos 

colunares e grãos equiaxiais no centro, (d) grãos equiaxiais (adaptado de Ohno, 1988). 

 

De acordo com Ohno, a formação da zona coquilhada ocorre por meio do mecanismo de 

separação cristalina, proposto da seguinte forma: grãos de pequenas dimensões são nucleados 

sobre as paredes do molde em regiões mais drasticamente resfriadas, por exemplo, o topo do 

lingote. A separação dos cristais das paredes do molde ocorre por ação da convecção proveniente 

de flutuações térmicas e/ou turbulências no liquido.  É necessário ainda que a presença de soluto 

no liquido provoque o “necking” dos cristais junto às paredes do molde. Este fenômeno ocorre 

como conseqüência da segregação de soluto durante o processo de solidificação (Ohno, 1985). 

 

Bower e Flemings, propoem que a formação da zona coquilhada decorre da convecção no 

líquido, que é responsável pelo mecanismo da multiplicação cristalina. A convecção forçada no 

vazamento provoca uma quebra dos ramos de dendritas formadas junto à parede do molde e 

adjacências. Conforme estes autores, na ausência de convecção não há formação da zona 

coquilhada. Portanto, para a ocorrência deste mecanismo é necessária a existência de correntes de 
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convecção no liquido, que são provocadas pela ação do vazamento e/ou presença de gradientes de 

temperatura no seu interior. (Bower e Flemings, 1967). 

 

Henzel foi o primeiro pesquisador a defender a teoria da nucleação copiosa para explicar a 

formação da zona coquilhada (Henzel, 1937). Posteriormente, Chalmers propôs uma alteração do 

mecanismo de nucleação copiosa para explicar a formação desta zona. Segundo este autor, os 

grãos são originados em uma camada de líquido superesfriado junto às paredes do molde ou nas 

proximidades, devido à presença de substratos de nucleação que podem ser partículas estranhas 

e/ou as paredes do molde. Para que haja a formação de grãos coquilhados nos instantes iniciais da 

solidificação é necessário que ocorram baixos valores de superesfriamento no liquido. Este 

superesfriamento depende de condições de transferência de calor do sistema metal líquido/molde 

(Campos Fº e Biloni, 1971), da liberação de calor latente gerado na solidificação, do baixo 

superaquecimento do metal líquido (Nachtrieb, 1985), de baixas temperaturas das paredes do 

molde e da existência de substratos de nucleação (Chalmers, 1968). 

 

 Biloni e Morando, ao verificarem a microestrutura interna de grãos da zona coquilhada, 

constataram que ambos os processos citados anteriormente são responsáveis pela sua formação, e 

que a maior ou menor participação desses mecanismos depende das condições de extração de 

calor pelo molde, ou seja, quando há altas taxas de extração de calor, será favorecido o 

mecanismo da nucleação copiosa. Entretanto, quando houver no sistema taxas menores de 

extração de calor, grãos coquilhados são induzidos pela convecção no liquido (Biloni e Morando, 

1968). 

 

(b) Zona colunar 

 

O tipo de estrutura apresentada na Figura 2.8 (a) é denominada estrutura colunar, consiste 

de grãos em forma de coluna, que tem seu crescimento iniciado na parede do recipiente e avança 

para dentro do centro do lingote. Esta estrutura é geralmente observada em lingotes de metais 

relativamente puros. Uma estrutura similar é também freqüentemente observada quando uma liga 

é vazada com grande superaquecimento numa coquilha e quando a convecção térmica no metal 

fundido, num molde, é eliminada (Ohno, 1988). 
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Walton e Chalmers desenvolveram a primeira teoria para o mecanismo de formação da 

zona colunar, e constataram a existência de direções preferenciais de crescimento bem definidas 

para um determinado cristal.  Verificaram que os grãos colunares são constituídos a partir do 

crescimento seletivo, em direção preferencial. Desta maneira, os grãos coquilhados nucleados nas 

paredes do molde e/ ou numa região adjacente às mesmas apresentam orientações cristalográficas 

aleatórias. Nos instantes iniciais da solidificação, os cristais crescem com maior velocidade uma 

vez que as paredes do molde e a região de líquido adjacente estão a uma temperatura menor. 

Após o desenvolvimento de uma pequena camada sólida ao longo das paredes, o sólido deverá se 

desenvolver para frente em direção ao liquido. Neste instante que os cristais que possuírem 

direção preferencial de crescimento a mais próxima possível da direção do fluxo de calor, 

crescerão mais rapidamente que os vizinhos, com orientações menos favoráveis chegando a 

suprimi-los (Walton e Chalmers, 1959). Outros pesquisadores investigaram também a seleção de 

grãos na zona colunar. ( McLean, 1983; Gandim et al, 1995; Porter, 1997; Drevet et al., 2000; 

Nave et al., 2000A/B; Quiroga, 2004). Na Figura 2.9 é representado o crescimento de grãos 

colunares a partir de grãos equiaxiais coquilhados na parede do molde. 

 

 

 
Figura 2.9. Dendritas favoravelmente orientadas desenvolvendo-se na forma de grãos colunares 

(adaptado de Porter, 1997). 

 
 Segundo Fredriksson, a zona colunar é conseqüência da alta direcionalidade do fluxo de 

calor sendo extraído através do sistema metal/molde. As suas características térmicas  interferem 

na formação desta zona estrutural. Dentre estas características, podem ser citadas: alta taxa de 

extração de calor; altas temperaturas de vazamento e ausência de correntes convectivas 

(Fredriksson, 1986). Além de Fredrikson, outros pesquisadores estudaram as características da 
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formação da zona em questão, citam-se:  

 

Altas taxas de extração de calor ( Campos Fº, 1978); 

Elevadas temperaturas de vazamento (Chalmers, 1964; Crosley et al., 1967 e Daveis, 

1973) 

Ausência de soluto no liquido e ausência de correntes convectivas (Daveis, 1973) 

 

Chalmers e Biloni, constataram a presença de grãos equiaxiais de pequena dimensões no 

interior da zona colunar e sugeriram então que nem todos os grãos desta zona são originados de 

grãos coquilhados. No entanto existe a possibilidade da formação de grãos equiaxiais na zona 

colunar por decantação de sólido formado na superfície livre do liquido (Chalmers, 1968; Biloni, 

1968). A Figura 2.8 (c) ilustra a constatação destes pesquisadores. 

 

(c) Zona equiaxial 

  

A zona equiaxial é constituída de grãos com direção de crescimento aleatória, semelhantes 

aos grãos coquilhados na superfície. Entretanto, em geral com dimensões um pouco maiores. 

Esses grãos podem formar-se por meio de três mecanismos principais (Garcia, 2001/Santos, 

2006): 

 

A partir de núcleos da zona coquilhada que são eventualmente arrastados para o centro da 

peça por movimentos de convecção no líquido e podem subsistir se o superaquecimento 

do metal líquido (diferença entre a temperatura de vazamento e a temperatura de início de 

solidificação) não for muito alto; 

 A partir de partículas que são arrancadas dos ramos dendríticos da zona colunar, por ação 

térmica ou mecânica, e são arrastados para a região central por movimentos de convecção. 

Esse mecanismo ocorre em ligas metálicas; e 

A partir de núcleos que se formam na superfície livre do metal líquido em contato com o 

meio ambiente e são arrastados para o interior. 

 

 



 
 

 20

Ligas ocasionalmente são solidificadas para produzir a estrutura apresentada na Figura 2.8 

(d), que é um lingote que possui uma estrutura de grãos completamente equiaxiais. Este tipo de 

estrutura geralmente é a desejada, porque os grãos equiaxiais são orientados ao acaso e crescem 

igualmente em todas as direções para produzir um material que é macroscopicamente isotrópico e 

relativamente homogêneo na composição química e nas propriedades físicas. Os lingotes que 

possuem estruturas completamente equiaxiais são os mais adequados para os subseqüentes 

trabalhos de fabricação, tais como estampagem, forjamento e laminação (Ohno, 1988). Embora a 

origem de cristais na zona equiaxial  tenha se constituído um mistério por longos tempos, alguns 

pesquisadores, por estudos e resultados experimentais, tentam explicar a origem desses grãos 

(Santos, 1979; Dahle et al. 2001). Algumas teorias a respeito da origem destes grãos são 

apresentadas a seguir. 

 

 Conforme Chalmers e Winegard, o aparecimento da zona equiaxial central pode ser 

explicado pela ocorrência de rejeição de soluto na interface de crescimento colunar que 

possibilita a existência de superesfriamento constitucional no líquido. Com isso, o aumento do 

teor de soluto no líquido favorece o aparecimento de grãos equiaxais (Chalmers e Winegard, 

1954). 

 

Chalmers, reconhecendo as limitações desta teoria, propôs o mecanismo conhecido como 

“teoria do Big-Bang”. Baseado em resultados experimentais, foram observadas relações 

existentes entre tamanho de grão equiaxial, proporção relativa de volume ocupado pelas diversas 

zonas em função do superaquecimento do líquido no momento do vazamento e curvas de 

recalescência produzidas pela liberação da calor latente devido à nucleação direta nestes locais, 

apenas em determinadas condições. Estes resultados proporcionam informações sugerindo que os 

grãos equiaxiais presentes em um lingote aparecem durante o superesfriamento inicial do liquido 

em contato com as paredes do molde. Destes grãos formados, alguns constituem a zona 

coquilhada que pelo crescimento competitivo, originam a zona colunar enquanto que outros 

continuam sobrevivendo no líquido desenvolvendo-se equiaxialmente, e flutuam à frente da zona 

colunar em progresso, até que seu crescimento determine o final do processo. Pode-se concluir 

que, para que ocorra o mecanismo em questão, é necessária a existência de condições para a 

formação da zona coquilhada e também condições de sobrevivência para grãos coquilhados à 
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frente da interface sólido/líquido (Chalmers, 1968). Pesquisadores acreditam que o mecanismo 

“big bang” é baseado na nucleação dos primeiros grãos nas paredes do molde que devido à 

instabilidade e as correntes de convecção do metal vazado, ocasionam o deslocamento e arraste 

do grão para o centro do molde servindo como núcleo de solidificação (Chalmers, 1968; 

Sigworth e Guzowski, 1985; Pines et al, 1999). 

 

Jackson e colaboradores propuseram o mecanismo da “multiplicação cristalina”, onde na 

solidificação ascendente, a superfície dendrítica próxima do topo do lingote pode se constituir em 

importante fonte de grãos equiaxiais, sendo liberadas para frente da interface de solidificação 

onde crescem equiaxialmente e inibem o crescimento da zona colunar (Jackson, 1966). 

McDonald concorda com Jackson e afirma que fragmentos de dendritas rejeitados à frente da 

fronteira colunar como um resultado de fluxo interdendrítico provocado por diferenças de massa 

específica são um importante fator para a origem dos grãos equiaxiais (McDonald, 1969). 

 

Segundo Biloni, grãos pré-dendríticos podem ser encontrados aprisionados em zonas 

colunares e equiaxiais. Eles são arredondados e lisos, como esperado, em função de estarem em 

contato com o líquido por um longo tempo. A origem desses núcleos é, porém, incerta; embora 

eles possam ter sido originados durante o vazamento, podem também ter surgido através da 

refusão dendrítica (Biloni, 1965). 

 

Ohno, ao observar o processo de solidificação de metais, propõe um novo mecanismo para  

a constituição da zona equiaxial central, o que denomina  “Teoria da Separação”. Segundo Ohno, 

os grãos equiaxiais são formados pelo crescimento de cristais coquilhados nas paredes do molde 

de onde são separados e conduzidos para o interior do liquido por correntes convectivas. Por 

conseguinte, para que haja a formação de grãos equiaxiais é necessário que ocorram condições de 

nucleação de grãos coquilhados, teor de soluto suficiente para produzir o “necking”, ou seja, a 

rápida separação desses cristais inicialmente formados bem como condições de sobrevivência dos 

cristais separados (Ohno, 1988). 

 

A estrutura na Figura 2.8 (c) é o tipo mais freqüentemente encontrado quando ligas são 

fundidas e vazadas dentro de moldes. O lingote consiste em uma camada externa fina de 

pequenos cristais equiaxiais que envolve a camada intermediária de cristais colunares, 
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denominada zona equiaxial coquilhada. Em seqüência existe uma zona central de cristais 

equiaxiais. Os lingotes que se solidificam com estruturas semelhantes à apresentada nas Figuras 

2.8 (c) raramente são homogêneos (Ohno, 1988). 

 

Southin propõe a existência de uma quarta zona estrutural, constituída de camada de grãos 

de grandes dimensões, com estruturas dendríticas grosseira, que acompanha o perfil do rechupe 

do lingote. Tal camada é originada na superfície livre do líquido, por intermédio de pequenas 

vibrações ou até mesmo do peso próprio do sólido, que provocariam a sua ruptura intergranular, 

provocando a precipitação dos ramos de dendritas para o interior do líquido à frente da zona 

colunar em crescimento originando a zona equiaxial central (Southin, 1968; Sartori, 2006). No 

entanto, para Flemings e Koseki  a definição correta para a formação dos grãos equiaxiais seria a 

dissolução das ramificações das dendritas que se iniciam nas paredes da lingoteira. A Figura 2.10 

apresenta, de forma esquemática, como se processa este mecanismo (Flemings e Koseki, 2003). 

 

 

 
Figura 2.10.  Esquema de formação de dendritas equiaxiais a partir da fratura das ramificações 

(adaptado de Sartori, 2006). 

 
Flood propõe a teoria da Nucleação Extensiva, onde os grãos equiaxiais são nucleados 

diretamente no liquido quando estão presentes potentes substratos de nucleação. A nucleação 

sobre substratos eficiente é energeticamente mais favorável , e pode ocorrer extensivamente, ou 

seja, em todo o volume do líquido ao mesmo tempo, desde que haja superesfriamento suficiente. 
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Assim, núcleos sólidos surgem em todo o volume líquido crescendo de maneira equiaxial e 

simultaneamente, suprimindo a possibilidade de crescimento colunar. Quando o mecanismo da 

nucleação extensiva é eficientemente ativado, podem ser obtidas estruturas totalmente equiaxiais 

dependendo das dimensões finais dos grãos  dos cristais surgidos inicialmente, ou seja, da 

potência do substrato como promotor da nucleação heterogênea (Flood et al, 1987 A-B). 

 

Outros dois modelos de crescimento equiaxial são propostos por Burden (1974) e 

Fredriksson (1972): 

 

• Grãos no líquido que sedimentam para formar um aglomerado na base do lingote, que 

então impede o avanço da frente colunar; e 

• Grãos equiaxiais que aderem à frente colunar e que crescem com algumas características 

colunares. 

 

Outras investigações evidenciam que o crescimento equiaxial começa nos estágios iniciais 

em uma camada superesfriada à frente da ponta da dendrita colunar, e antes que o 

superaquecimento tenha sido removido do centro do lingote (Kisakurek, 1984). Nessas 

condições, podem ocorrer duas regiões de crescimento equiaxial (Flood, 1987B):  

 

• O crescimento equiaxial contínuo limitado a uma estreita camada superesfriada. A 

dimensão desta camada neste caso determina a extensão do crescimento equiaxial; e 

• O superaquecimento é removido do centro do lingote; neste caso, o crescimento 

equiaxial pode ocorrer em direção ao centro.  

 

Na primeira situação, o crescimento equiaxial pode ser suficiente para obstruir as dendritas 

colunares. O crescimento então continua pelo movimento de uma frente equiaxial em direção ao 

centro (Fredriksson, 1986). A zona equiaxial só se forma quando os grãos equiaxiais no metal são 

suficientes em número e crescem rapidamente o suficiente para obstruir a frente colunar. Há um 

crescimento competitivo entre os grãos colunares e equiaxiais. Os fatores determinantes para esta 

transição são o grau e a extensão do super resfriamento constitucional no líquido e a velocidade 

da frente colunar. É possível que núcleos equiaxiais existam à frente da frente colunar e ainda não 



 
 

 24

consigam desenvolver uma zona completamente equiaxial por causa de condições existentes 

desfavoráveis a esse crescimento. Existem evidências que a zona equiaxial seja favorecida por 

pequenos gradientes de temperatura no metal líquido. Alguns trabalhos experimentais apontam 

no sentido de redução ou supressão da zona equiaxial quando são mantidos elevados gradientes 

de temperatura no líquido e quando condições de solidificação favoreçam a redução do 

movimento convectivo (Garcia, 2001). Acredita-se também que a agitação eletromagnética 

promove o crescimento equiaxial não pelo fato de atuar na facilitação do rompimento de 

ramificações dendríticas, mas sim pelo fato de homogeneizar o perfil de temperatura no líquido 

(Bridge, 1984). 

 

 Piling e Hellawell desenvolveram um modelo matemático para examinar quanto a 

agitação no metal líquido pode provocar a deformação mecânica de dendritas (Pilling e 

Hellawell, 1996). Já Wang e Beckermann,  por meio de modelagem, considerando convecção no 

liquido, investigaram a evolução da estrutura em ligas solidificando com morfologias equiaxiais 

(Wang e Beckermann, 1996).  

  

(d) A transição colunar/equiaxial 

 
Peças fundidas ou lingotes de materiais metálicos podem apresentar estruturas 

completamente colunares ou totalmente equiaxiais dependendo da composição química da liga e 

das condições de solidificação. Entretanto, em uma situação mais complexa, e que geralmente 

ocorre na solidificação em moldes metálicos, apresenta os dois tipos de estrutura (Garcia, 2001), 

conforme esquematizado na Figura 2.11.  

 

 

 

 

 

 

Figura 2.11.  Macrografia da liga Pb-2,5%Sb representando a transição colunar/equiaxial 

(adaptado de Domingos, 2004A-B). 
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A determinação da distância onde ocorre a transição colunar/equiaxial é importante para o 

planejamento do processo e para que se possa projetar as propriedades mecânicas do produto. A 

literatura apresenta uma série de trabalhos teóricos e experimentais que revelam que a 

competição entre esses dois tipos de crescimento é fundamentalmente governada pelas condições 

do sistema metal/molde tais como: convecção no metal líquido; difusividade de calor do material 

do molde; densidade de núcleos no volume de metal líquido; superaquecimento do metal líquido; 

aquecimento do molde; coeficiente de transferência de calor da interface metal/molde e 

composição da liga (Tarshis, 1971; Doherty, 1977; Witzke, 1982; Hunt, 1984; Suri, 1991; Wang, 

1994; Ares, 2000; Gandin, 2000, Martorano, 2003). 

 

Peças com estrutura completamente equiaxiais são mais apropriadas para inúmeras 

aplicações, uma vez que apresentam isotropia de propriedades físicas e mecânicas (Ohno, 1988; 

Garcia, 2001). Por outro lado, a anisotropia das propriedades das estruturas colunares permite 

aplicações tecnológicas importantes, como por exemplo, no crescimento de palhetas de turbinas 

de motores a jato, onde o crescimento colunar deve coincidir com a direção de máxima 

solicitação mecânica durante o funcionamento das turbinas (Garcia, 2001). Na Figura 2.12  são 

apresentadas duas lâminas, com estruturas equiaxial e colunar a base de Níquel (62Ni8, 

1Cr9,2Co9,5W5,6Al0,7Ti0,5Mo) . 

 

 
 

Figura 2.12.  Macroestruturas de láminas de turbina de liga à base de níquel: da esquerda para 

direita: estrutura equiaxial e colunar (adaptado de Svoboda, 1988). 

 

Conforme Burden e Hunt, a transição colunar/equiaxial é causada, ou por um 

empilhamento de cristais equiaxiais, os quais bloqueiam o crescimento dos grãos colunares, ou 
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pela aderência de cristais equiaxiais presentes no líquido à frente da interface dendrítica. Ambos 

mecanismos, dependem de uma rápida velocidade de crescimento dos cristais equiaxiais no 

líquido (Burden e Hunt, 1975). No entanto, Fredriksson e Olsson sugerem que o critério mais 

aceitável para a definição da transição colunar/equiaxial deveria ser baseado na temperatura 

mínima do volume de líquido à frente da interface colunar. Eles consideram que cristais livres 

são formados nesse líquido assim que se atinge a temperatura liquidus. Inicialmente, esses 

cristais não têm grande influência sobre a temperatura do líquido por serem ainda muito 

pequenos e não terem, em conseqüência, liberada uma parcela significativa de calor latente. A 

velocidade inicial de crescimento desses cristais também é baixa, mas à medida que o super 

resfriamento aumenta, devido à diminuição da temperatura do líquido, o volume desses cristais 

aumenta assim como a velocidade de crescimento. Em conseqüência,é liberada uma maior 

quantidade de calor latente e a temperatura do líquido passa a aumentar novamente, e com esse 

acréscimo na temperatura a velocidade de crescimento dos cristais diminui. A partir desde ponto, 

o volume de cristais livres que solidificam por unidade de tempo já é considerável, mesmo com 

essa diminuição na velocidade de crescimento. Fredriksson e Olsson consideram que a transição 

ocorre nesses instantes em que o líquido que vinha se resfriando passa a se aquecer novamente, 

quando o aumento da convecção provocado por esse aumento da temperatura forçaria o 

transporte desses cristais para frente de solidificação, em que bloqueariam o crescimento colunar 

(Fredriksson e Olsson, 1986). 

  

2.3.2 Microestrutura de solidificação 

 

Os materiais de um modo geral contêm em sua composição química elementos solutos ou 

impurezas que, ao longo da solidificação, são redistribuídos internamente a partir da superfície de 

resfriamento. A termodinâmica do processo impe uma rejeição de soluto ou de solvente que 

depende da posição relativa da liga no respectivo diagrama de fases, e que tem como 

conseqüência um movimento de espécies associado à transferência de calor que acompanha a 

transformação líquido/sólido. A redistribuição de soluto ocorre a partir de uma fronteira de 

solidificação que pode ser considerada macroscopicamente plana quando se trata de ligas diluídas 

ou de um material com pequeno grau de impurezas, ou constituída por uma região confinada 

entre as isotermas solidus e liquidus, quando se tratar da solidificação de ligas mais concentradas. 
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Em ambos os casos, a forma pela qual os solutos/impurezas são distribuídos é fundamental para 

as propriedades finais da estrutura bruta de solidificação (Garcia, 2001). 

 

As propriedades mecânicas de uma liga em seu estado bruto de solidificação dependem 

também do arranjo microestrutural, que se define no processo de solidificação. Nessas condições, 

tamanho de grão, espaçamentos interdendríticos, forma, tamanho e espalhamento de eventual 

porosidade, produtos segregados e outras fases irão determinar o comportamento mecânico da 

liga representado por tensões e/ou deformações. Na Figura 2.13 é representada a microestrutura 

em lingotes. 

 

2.3.2.1 Formação da microestrutura 

 

Qualquer que seja o produto metálico acabado (peças obtidas já na forma final ou próxima), 

ou semi-acabado (placas, lingotes, blocos e tarugos), com exceção daqueles produzidos 

diretamente através de pó metálico (sinterização), passam pelas etapas de fusão e solidificação. A 

estrutura que se forma imediatamente após a solidificação determina as propriedades do produto 

final, mesmo para aqueles produtos que posteriormente serão conformados (Santos, 2006). 

 

 

 

 

 

                           

 

 

 

 

 

 

Figura 2.13.  Representação esquemática da microestrutura de fundidos                               
(adaptado de Spinelli, 2005). 
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No caso de ligas metálicas, que correspondem à quase totalidade dos produtos metálicos 

utilizados, a solidificação dá-se em um intervalo de temperaturas (ver esquema representativo na 

Figura 2.14), e para uma dada composição, ocorre entre as linhas liquidus e solidus. Durante a 

solidificação haverá rejeição de soluto ou de solvente, dependendo do valor de (k), coeficiente de 

partição de soluto, ser menor ou maior que a unidade respectivamente. Como na prática de 

fundição a solidificação ocorre em condições de não equilíbrio, ou seja, a velocidade de avanço 

da fronteira sólido/líquido não é extremamente lenta, haverá um acúmulo de soluto no líquido (se 

k<1) gerando gradientes de composição em frente à interface sólido/líquido, como mostrado na 

Figura 2.15 (Santos, 2004). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figura 2.14.  Região de fase única do diagrama de equilíbrio indicando as linhas de 

transformação solidus e liquidus (Adaptado de Santos, 2004). 

 

Para uma determinada liga, o teor total de soluto não muda. Entretanto como comentado, 

anteriormente há um acúmulo na interface sólido/líquido que decresce à medida que a distância 

da interface aumenta, até que se atinja a composição nominal da liga. Observando-se a Figura 

2.16, nota-se que o aumento do teor de soluto leva a uma diminuição da temperatura de início de 

solidificação (correspondente à linha liquidus). Portanto, quando a composição decresce ao valor 

nominal da liga, a temperatura de início de solidificação aumenta, o que significa que ocorre a 

formação de um gradiente de temperatura de solidificação à frente da interface sólido/líquido. 

Esse gradiente formado, superposto ao gradiente de temperatura do metal líquido, poderá 

propiciar que o líquido à frente da interface apresente uma temperatura de início de solidificação 

acima da temperatura real e esteja em condições de se solidificar, como mostrado na Figura 2.17. 
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Esse fenômeno é denominado super-resfriamento constitucional e pode provocar instabilidades 

na interface sólido/líquido, que resulta no modelo de crescimento dendrítico, o mais comum em 

materiais fundidos (Santos, 2004). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.15.  Distribuição de soluto em frente a interface sólido/líquido                            

(adaptado de Santos, 2004). 
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Figura 2.16.  Correlação entre gradiente de temperatura e gradiente de soluto em frente a 

interface sólido/líquido (adaptado de Santos, 2004). 
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Figura 2.17.  Formação do super-resfriamento constitucional (adaptado de Santos, 2004). 

 

Alguns pesquisadores (Flemings, 1974; Kurz; Fisher, 1984; Ludwing, 1996; Garcia, 2001 e 

Santos, 2004/2006) propõem que a interface pode passar inicialmente de plana para celular, com 

as células crescendo com velocidade baixa na direção do fluxo de calor (normal à interface), 

como apresentado esquematicamente na Figura 2.18. No entanto quando a velocidade de avanço 

das células aumenta, passa a haver uma tendência de crescimento em direções cristalográficas 

mais favoráveis passando a exercer maior influência sobre a direção de crescimento, tal como 

apresentado na Tabela 2.2. A estrutura celular passa, então, gradativamente para uma estrutura 

ramificada denominada estrutura dendrítica. Inicialmente, crescem ramos primários em direções 

cristalográficas próximas à direção de extração de calor, mas como existem direções 

cristalográficas favoráveis perpendiculares aos ramos primários, com a rejeição de soluto entre os 

ramos primários podem surgir ramos secundários, conforme mostrado na Figura 2.19. 

 
Tabela 2.2.  Direções de crescimento dendrítico (Garcia, 2001). 

 

Material Estrutura Direção preferencial 

Fe, Latão β cúbica de corpo centrado 1 0 0  

Al, Cu, Ag, Au, Pb cúbica de faces centradas 1 0 0  

Zn, Cd, Mg hexagonal compacta 1 0 1 0
−

 

Sn tetragonal 1 1 0  
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Figura 2.18.  Transição de estrutura plana para celular (adaptado de Santos, 2004). 

 

O espaçamento dendrítico primário é a distância entre dois ramos primários; o secundário é 

a distância entre os ramos originários do primário e o terciário é a distância originária dos ramos 

secundários, embora muitas vezes esses últimos não existam ou então estejam mascarados pelos 

ramos primários, pois estão em direções coincidentes (ver Figura 2.20). Os espaços entre os 

ramos dendríticos são denominados canais interdendríticos. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.19.  Transição de estrutura celular para dendrítica: (a) celular; (b) transição e                

(c) dendrítica (adaptado de d’Oliveira, 2000).   

 

 No caso da estrutura dendrítica há formação de uma região onde coexistem fases sólida e 

líquida, denominada zona pastosa (ver Figura 2.20). Como passa a haver também rejeição de 

soluto para o líquido interdendrítico, aumentando a sua concentração, pode haver a formação de 

estrutura eutética nos canais interdendríticos no final da solidificação. 

(a) (b)   (c) 
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Figura 2.20.  Espaçamento dendrítico primário e secundário (adaptado de Santos, 2005). 

 
A qualidade e desempenho mecânico das peças metálicas fundidas dependem da 

combinação de vários fatores ao mesmo tempo, por exemplo, tamanho de grão, espaçamentos 

dendríticos, espaçamentos lamelares ou fibrosos, heterogeneidades de composição química,  

tamanho, forma e distribuição das inclusões, das porosidades formadas, etc. Todos esses fatores 

podem de alguma maneira ser manipulados durante o processo de solidificação, para obter peças 

com as inúmeras exigências do mercado. Deve-se, portanto, ter conhecimento de todos os fatores 

envolvidos ao longo de todo o processo, desde o tratamento do metal líquido, temperatura de 

vazamento, a maneira de se preencher o molde (controlando a  intensidade das correntes 

convectivas), material e geometria do molde (responsável pela capacidade de absorção de calor), 

se o molde deve ser pré-aquecido, refrigerado ou estar na temperatura ambiente, fatores esses que 

terão influência na taxa de resfriamento e, portanto, determinarão o grau de refino da estrutura. 

Via de regra, as peças fundidas apresentarão melhores propriedades mecânicas com o aumento do 

grau de refino, pois espaçamentos intercelulares e interdendríticos menores permitem que a 

microestrutura seja caracterizada por uma distribuição mais uniforme da segregação 

microscópica que existe entre essas ramificações (Okamoto e Kishitake, 1975). Na Figura 2.21 

(a) são mostrados esquematicamente os espaçamentos interdendríticos. Na Figura 2.21 (b), 

observa-se uma condição em que não existe uma direção preferencial de fluxo de calor; dessa 

forma, a dendrita cresce de forma multidirecional. 

 

Brody e Flemings propuseram o primeiro modelo matemático para calcular o perfil de 

soluto entre braços de dendrita considerando a difusão no sólido de forma aproximada, chamada 

de difusão de retorno (“back diffusion”). Um volume de controle em forma de paralelepípedo foi 
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inserido entre dois braços de dendrita cuja morfologia de plaquetas foi assumida. As seguintes 

hipóteses foram, ainda, utilizadas na construção do modelo (Brody e Flemings, 1966): 

 

a) o volume de controle é isotérmico; 

b) o volume de controle é um sistema fechado, ou seja, não troca massa com as vizinhanças; 

c) os super-resfriamentos originados por efeitos de curvatura, de nucleação, cinéticos e de 

acúmulo de soluto são desprezíveis; 

d) o líquido possui concentração de soluto homogênea; 

e) a interface sólido-líquido do volume de controle é assumida plana; 

f) há equilíbrio local na interface sólido-líquido do volume de controle; 

g) ocorre transporte de soluto por difusão no sólido, porém de forma limitada (difusão de retorno) 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.21.  (a) Representação dos espaçamentos dendríticos primários (λ1), secundários (λ2) e 

terciários (λ3), (b) condição onde o crescimento dendrítico é multidirecional                      

(Osório, 2000; Boettinger et al., 2000 e Garcia, 2001). 

 

Bower et al. estudaram lingotes de ligas Al-Cu com estrutura colunar e notaram que o 

super-resfriamento em relação à temperatura liquidus não era maior do que 2oC. Portanto, a 

hipótese c) parece ser correta. Comentaram ainda que, quando não há movimentação significativa 

de líquido entre os braços de dendrita, a macrossegregação deveria ser desprezível e a hipótese b) 

também deveria ser válida. Após alguns cálculos aproximados do perfil de concentração no 

líquido à frente da interface sólido-líquido do volume de controle, concluíram que a hipótese d) 

deveria ser correta para a maior parte das estruturas obtidas em processos de fundição comuns 

(Bower et al., 1966). 
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Nos processos de fundição e lingotamento de ligas metálicas, a morfologia de solidificação 

é tipicamente dendrítica e não se altera significativamente da superfície a outras posições da peça, 

exceto pelo tamanho dos espaçamentos dendríticos. A importância tecnológica desses processos 

justificou o intenso trabalho de pesquisa na busca de relações quantitativas entre parâmetros do 

processo e os espaçamentos interdendríticos (Garcia, 2001).  

 

2.3.3 Leis de crescimento dendrítico 

 

A microestrutura exerce elevada influência nas propriedades futuras de produtos fundidos. 

Por esta razão vários pesquisadores (Okamoto e Kishitake, 1975; Hunt, 1979; Kurz e Fisher, 

1981; Trivedi, 1984; Hunt e Lu, 1996; Bouchard e Kirkaldy, 1997; Garcia, 2001; Santos, 2004; 

Hoyt et al., 2004 e Haxhlmali, 2006) procuram desenvolver modelos matemáticos que permitam 

prever a microestrutura. Assim sendo, por exemplo, é fato conhecido que os espaçamentos 

intercelulares e interdendríticos exercem uma influência significativa sobre as propriedades 

mecânicas de ligas em seu estado bruto de solidificação. Já espaçamentos menores permitem que 

a microestrutura seja caracterizada por uma distribuição mais uniforme da segregação 

microscópica entre as ramificações celulares ou dendríticas, que favorece o comportamento 

mecânico. Como é fato conhecido que o tempo exigido para a homogeneização da composição 

química em tratamentos térmicos é reduzido com a diminuição desses parâmetros 

microestruturais, é preferível a adoção de sistemas de solidificação com condições de 

resfriamento mais eficazes que permitem a obtenção de materiais com espaçamentos menores. 

Baseado nisso, é necessária a determinação correta dessas condições que controlam esses 

espaçamentos durante o processo de solidificação de produtos fundidos (Sá, 2004). 

 

2.3.3.1 Espaçamento dendrítico primário (EDP) 

 

Para a quantificação do espaçamento dendrítico primário, são considerados os efeitos das 

condições térmicas impostas, representadas pelos valores do gradiente de temperatura na fase 

líquida (Gliq) e velocidade de avanço da interface sólido/líquido (Vliq), além das constantes 

relacionadas à liga. O espaçamento primário diminui com o aumento do gradiente de temperatura 

e da velocidade da interface sólido/líquido. Com relação ao teor de soluto, há controvérsia em 
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relação ao seu efeito no aumento ou diminuição do espaçamento primário. Alguns autores 

afirmam que o espaçamento primário diminui com o aumento do teor de soluto na liga 

(Edvardsson, 1976; Spittle e Lloyd, 1979), enquanto outros, (Flemings,1974; Young/Kirkwood, 

1975; Okamoto et al, 1978) afirmam o contrário. 

 

Os modelos para a previsão microestrutural normalmente são divididos em teóricos e 

experimentais. 

 

(a) Modelos teóricos para espaçamento dendrítico primário (EDP) 

 

Um modelo simples para a previsão do EDP foi desenvolvido por Okamoto e Kishitake, 

(1975), em que assumiram os ramos secundários como sendo placas, que engrossam com o 

processo de solidificação, e que não existe difusão no sólido. Introduziram um gradiente de 

mistura no líquido interdendrítico (ε), que resultou em: 

 

( )⋅−−
⋅=

•

T

CkDm liqliqOkamoto 0
1

1
2ελ       (2.5) 

 

em que:  

Dliq = difusividade do líquido em [m2/s]; 

k = coeficiente de partição 

 mliq = inclinação da linha liquidus [ oC/% em peso]; 

     Co = concentração inicial de soluto na liga [% em peso]; 

      T
•

= taxa de resfriamento em [ºC/s]. 

 

(ε) é uma constante menor que a unidade, e experimentalmente considerada como 0,5 para 

as ligas Al-Si, Al-Sn, Al-Cu e Al-Mg. Notar que os efeitos da velocidade de avanço (Vliq) e do 

gradiente de temperatura (Gliq), não foram analisados de maneira isolada. 
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Os primeiros trabalhos relacionando o EDP com a velocidade da isoterma liquidus  (Vliq) e 

gradiente de temperatura à frente da isoterma liquidus (Gliq), foram propostos por (Hunt, 1979; e 

McCartney/Hunt,1981), que consideraram o crescimento das dendritas em formato regular, 

chegando à seguinte equação: 

 

( )[ ]
4

2

1
0

1

164

liqliq

liqliqliqliqHunt

GV

VkGCkmD
−+−Γ−

=λ ,     (2.6) 

 

em que: 

Dliq = difusividade no líquido em [m2/s]; 

Γ = constante de Gibbs-Thompson em [m K]; 

mliq = inclinação da linha liquidus em [oC/%]; 

Co = concentração inicial da liga [% em peso]; 

k =  coeficiente de partição; 

Gliq = gradiente térmico na ponta da dendrita em [oC/m]; e 

Vliq =  velocidade da ponta da dendrita em [m/s]. 

Considerando  
( )

0
0 1

T
k

kCmliq
∆=

−−
, e substituindo a equação (2.6) na equação de Hunt para 

espaçamento primário obtém-se: 

 

[ ]
λ1

1

2
4

64
Hunt

liq o liq liq

liq liq

D k T kG V

V G
=

− + −Γ ∆
     (2.7) 

 

Para o crescimento dendrítico, quando Vliq >> Vcd  (velocidade de transição) define-se Vcd 

por (Kurz e Fisher,1981): 

 

V
G D

k Tcd

liq liq
=

∆ 0
,        (2.8) 

 

sendo:  
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∆T0 =
( )

k

kCmliq −− 10 .        (2.9) 

O segundo termo dentro do colchete da equação (2.6) pode ser desprezado e então a 

equação proposta por Hunt pode ser simplificada para: 

 

λ1
0

2
42,83Hunt liq

liq liq

D k T

V G
= ⋅

Γ ∆
 ,      (2.10) 

 
onde ∆ T0 representa o intervalo de solidificação de não-equilíbrio. 

 

Esta equação permite concluir que o EDP é mais sensível a variações do gradiente de 

temperatura (Gliq) do que às variações na velocidade de deslocamento da ponta da dendrita (Vliq) 

ou a variações na composição química nominal da liga (C0). 

 

Os estudos de (Wolf e Kurz, 1979; Kurz e Fisher, 1981/1992) acrescentaram à idéia de 

Hunt uma condição de caráter geométrico que assumia que a forma da célula ou da dendrita 

podia ser considerada como metade de um elipsóide de revolução, com o raio da ponta dado por: 

 

R
b

a
Kurz =

2

.         (2.11) 

 

Sendo que a e b correspondem ao menor e o maior eixos do elipsóide de revolução, dados por: 

 

a
T

Gliq
=

∆ '
, e         (2.12) 

 

b
Kurz

=
λ1

3
.         (2.13) 

 
e supondo que o espaçamento é proporcional ao raio da ponta da dendrita, ou seja: 

λ1
Kurz KurzR a= .        (2.14) 
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Para cdliq VV >> , têm-se que: 

 

R
D

T kV
Kurz liq

liq
≅ 2

0
π

Γ

∆
.       (2.15) 

 

O espaçamento dendrítico primário proposto por (Kurz e Fisher, 1981) passa a ser: 

 

λ1
3Kurz

Kurz

liq

T R

G
=

∆ '
,       (2.16) 

 

sendo ∆T '=  diferença de temperatura entre a base e a ponta da célula, que pode ser 

determinado por: 

 

( )∆ ∆
∆

T
G D

V
T

T

k

liq liq

liq
'= −

−
1

10
0

.      (2.17) 

 

Para crescimento dendrítico com valores baixos para a relação Gliq/Vliq e considerando que 

a interface sólido/líquido aproxima-se do formato de uma calota esférica, (Trivedi, 1984) propôs 

que, se Vliq < Vcd, onde Vcd é a velocidade de transição celular/dendrítica, o crescimento se dá de 

maneira celular e que os espaçamentos entre as lamelas tendem a crescer com o aumento de Vliq, 

seguindo a seguinte equação: 

 

λ1
0

246Trivedi liq

liq liq

T D

kV G
= ⋅

∆ Γ
.       (2.18) 

 

Um outro modelo proposto (Geying e Lixin, 1987), baseado no modelo de Hunt (1981) e na 

equação de Trivedi (1984), apresentado como resultado, para o cálculo do espaçamento primário 

as seguintes equações: 
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• para baixas velocidades (Vliq < Vcd): 

 

1 2,38 liqGeying

liq liq

liq o

D L

G D
mV C

P

λ
Γ

= ⋅

+

,     (2.19) 

 

• e para altas velocidades quando (Vliq > Vcd) a equação: 

 

41 2
1,34 o liqGeying

liq liq

T D k
L

V G
λ

∆ Γ
= ⋅ .      (2.20) 

 

Para uma aproximação na forma esférica da frente dendrítica, tem-se que: 

 

L=
1

( 1)( 2)
2

l l+ + , (3< l <6).      (2.21) 

 

Para o crescimento dendrítico, Trivedi (1981) indica que l = 6.  

 

(b) Modelos experimentais para espaçamento dendrítico primário (EDP) 

 

Experimentalmente, o EDP é representado por equações do tipo: 

λ1 = − −KG Vliq
a

liq
b ,        (2.22) 

 

onde: 

Gliq = gradiente térmico na ponta da dendrita; e 

Vliq = velocidade de avanço da isoterma liquidus ou da ponta da dendrita, 

 

em que k, a e b são constantes que dependem da liga e podem ser encontrados nos trabalhos 

de (Han e Trivedi, 1994 e Esaka, 1986). 
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A partir de experimentos com a liga Al 4,4%Cu, foi proposto seguinte relação para o 

espaçamento dendrítico primário foi proposta por (Young e Kirkwood, 1975): 

 

λ` ,1
3 0,50 0,363 05 10Young

liq liqG V=
− −x ,      (2.23) 

 

em que: 

λ1
Young

= espaçamento dendrítico primário em [µm]; 

Gliq =  gradiente térmico da ponta da dendrita em  [oC/mm]; e 

Vliq =  velocidade da ponta da dendrita em [µm/s]. 

 

Utilizando as ligas do sistema Al-Cu e Al-Mg-Si em seus estudos, (McCartney e Hunt, 

1981) obtiveram experimentalmente para a liga Al 6%Cu a equação: 

 

λ1
0,474 0,31359McCartney

liq liqG V=
− −

,     (2.24) 

 

em que: 

λ1 = espaçamento dendrítico primário em [µm]; 

Gliq = gradiente térmico da ponta das dendritas em [oC/cm]; e 

Vliq = velocidade da ponta da dendrita em [cm/s]. 

 

Paralelamente ao trabalho teórico, (Bouchard e Kirkaldy, 1997) investigaram várias ligas 

do sistema Al-Cu, entre elas Al(4,0; 4,5; 5,0; 5,5; 10 e 10,3)%Cu e chegaram ao valor de 250 

para o fator de calibração referente a essas ligas, resultando então na seguinte equação: 

 

Kirkaldy

1λ  = 250

5,0

/0
5,0

0

)1(

16

− liqliqliq

liqFliqsol

VLGkm

DTGc εσ
.    (2.25) 
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2.3.3.2 - Espaçamento dendrítico secundário (EDS) 

 

Diferentemente do espaçamento dendrítico primário, no secundário há um consenso que ele 

diminui com o aumento da velocidade da interface sólido/líquido (Flemings et al,1970; Young e 

Kirkwood, 1975 e Okamoto et al,1978). Os mecanismos que envolvem a formação e crescimento 

dos braços dendríticos secundários são mais complexos, quando comparados com o primário. 

Enquanto o espaçamento dendrítico primário depois de estabelecido, não varia durante ou mesmo 

depois da solidificação, isto não ocorre com o espaçamento secundário devido ao efeito de 

“engrossamento” (Kurz e Fisher,1992). 

 

Kattamis et al. observaram em ligas Al-4,5%Cu que o aumento de espaçamento entre 

braços secundários de dendrita, daqui por diante chamado engrossamento (“coarsening”), 

dependia do tempo em que o líquido e o sólido permaneciam em contato. Eles observaram que 

esta dependência era similar em três situações distintas: (1) quando uma mistura sólido-líquido 

com uma fração de sólido de 50% era mantida a uma temperatura constante; (2) quando a 

solidificação, segundo uma taxa de resfriamento de cerca de 18oC/h, era interrompida para um 

exame da estrutura e (3) quando a solidificação ocorria normalmente (Kattamis et al., 1967). 

 

A utilização de um modelo aproximado permitiu que Kattamis et al. reforçassem a hipótese 

de que o processo de engrossamento era movido pela diminuição da quantidade de interface 

sólido/líquido do sistema. Braços mais grossos e maiores devem crescer às custas do 

desaparecimento de braços mais finos e menores, em um tipo de crescimento competitivo. 

Propuseram, ainda, dois mecanismos para o aumento do espaçamento entre os braços 

secundários: o primeiro que envolve uma constante redução de diâmetro dos braços menores até 

o seu desaparecimento e o segundo que considera a ruptura de um “pescoço” formado na junção 

com o braço primário resultando em um destacamento posterior do braço secundário (Kattamis et 

al., 1967). No entanto, Kahlweit propôs um terceiro mecanismo, onde a ponta de um pequeno 

braço secundário sofre constante dissolução, diminuindo de comprimento até o desaparecimento 

(Kahlweit ,1968). 
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Chien e Kattamis estudam a evolução da morfologia dendrítica na liga Al-4,5%Cu e 

observam o mecanismo de engrossamento de braços secundários de dendrita (“coarsening”). 

Estes autores também observam o mecanismo de junção de braços de dendritas vizinhas, e que 

denominam de coalescimento (“coalescence”), em contraste ao engrossamento (“coarsening”). 

Notaram que estes processos eram particularmente efetivos em destruir a estrutura dendrítica 

característica presente em regiões de crescimento equiaxial. Além disso, mencionam que o 

engrossamento deve ser mais efetivo durante os estágios iniciais de formação da estrutura 

dendrítica, quando a morfologia se aproxima daquela cilíndrica, enquanto que o coalescimento 

deveria ser mais importante nos estágios finais, quando a morfologia era aquela de plaquetas 

(Chien e Kattamis, 1970). 

 

Flemings, Kurz e Fisher afirmam que os braços dendríticos secundários formam-se nas 

proximidades das pontas das dendritas (início da transformação líquido/sólido. Portanto, a 

temperatura liquidus) e com poucas ramificações uniformemente espaçadas. Entretanto, esses 

espaçamentos aumentam à medida que se aproximam da raiz da dendrita (final da transformação 

sólido/líquido, portanto a temperatura solidus de não-equilíbrio). Eles concordam com Kattamis 

et al e acrescentam também que o engrossamento dos braços secundários das dendritas ocorre 

pelo mecanismo de refusão dos ramos secundários mais finos e o aumento do diâmetro dos ramos 

mais espessos a fim de reduzir a energia interfacial, motivo pelo qual é denominado fenômeno 

de engrossamento. Este comportamento está ilustrado na Figura 2.22.  Como o espaçamento 

desses braços exige a difusão de soluto, esse processo passa a ser desprezível a partir do 

momento em que todo o líquido interdendrítico tenha solidificado. Nessas condições, o valor 

final do espaçamento é determinado pelo tempo total que a ramificação dendrítica fica em 

contato com o líquido, já que a difusividade de soluto no líquido é significativamente maior do 

que no sólido (Flemings, 1974 e Kurz e Fisher, 1992). 

 

Da mesma maneira que o espaçamento dendrítico primário, o secundário também pode ser 

determinado pelos modelos teóricos e experimentais, cuja forma geral é: 

 

( )nlocaltMB ⋅=2λ         (2.26) 
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em que: 

λ2 =  espaçamento dendrítico secundário em [µm]; 

B =  constante 

M = parâmetro modelo de Feurer (constante) em [cm3/s]; 

n =  fator que varia entre 1/2 e 1/3 

 

O tempo local de solidificação (tlocal) corresponde à diferença entre os tempos de passagem 

das isotermas solidus e liquidus por uma determinada posição, que em outras palavras é o 

intervalo de tempo entre a passagem da ponta e da raiz da dendrita pelo mesmo ponto e é dado 

por: 

 

liq

solliq

local
VG

TT

T

T
t

⋅

−
=

∆
=

• ,       (2.27) 

 
em que: 

∆T =  diferença de temperatura na zona pastosa em [em oC]; 

=
•

T  taxa de resfriamento em [oC/s]; 

G =  gradiente de temperatura na zona pastosa em [oC/m]; e 

=liqV  velocidade da frente liquidus em [m/s]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figura 2.22.  Esquemática de processos alternativos de engrossamento dos braços 
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dendríticos secundários (adaptado de Flemings et al., 1970; Garcia, 2001). 

(a) Modelos teóricos para o espaçamento dendrítico secundário (EDS) 

 

Feurer propoe um modelo no qual considera a situação de ramificações de formato regular 

como, por exemplo, na forma de troncos cilíndricos, conforme apresentado na Figura 2.23 e que 

o engrossamento dos braços dendríticos é conseqüência da refusão dos ramos laterais menores, 

representada pela equação (Feurer, 1977): 

 

( )λ2 0

1
3Feurer

localB Mt= ,       (2.28) 

 

em que M  representa a influência do sistema de liga e da composição inicial no 

espaçamento secundário, é chamado parâmetro de engrossamento, e é dado pela equação: 

 

( ) ( )0

0

1

ln2

CCmkH

C

C
TD

M
liqliqf

liq

liqliq
liq

sol

−−
=

σ

 [m3/s]      (2.29) 

 

em que: 

B0 =  constante teórica = 4,359 

=
liq

solσ  energia interfacial sólido/líquido em [J/m2]; 

Dliq =  difusividade do líquido em [m2/s]; 

Tliq =  temperatura liquidus da liga em [K]; 

Cliq =  concentração final do líquido, %, que muitas vezes é igual a Ceut ; 

C0 =  concentração inicial da liga [% em peso]; 

H f = calor de fusão volumétrico em [J/m3]; 

k =  coeficiente de partição; e 

mliq =  inclinação da linha liquidus [oC/% em peso]. 
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Substituindo 
f

liq
liq

sol

H

Tσ
=Γ  na equação 2.28, obtem-se o espaçamento secundário: 

 

( ) ( )
( ) 3

1

3
1

0

0
2 5,5

1

ln

5,5 local

liqliq

liq

liq

Feurer
tM

CCmk

C

C
D

⋅=
−−

Γ

⋅=λ .   (2.30) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.23.  Esquema do engrossamento dos braços dendríticos secundários após a solidificação: 

t1- imediatamente após a solidificação (adaptado de Garcia, 2001). 

 

A exemplo de outros autores, (Kirkwood, 1985) também leva em conta o fenômeno do 

engrossamento baseado na refusão dos ramos menores, iniciando-se na ponta e deslocando-se em 

direção à raiz, e propoe a seguinte relação para o ramo secundário: 

 

( ) ( ) ( ) ( )

3
1

0

0

3
1

0

0
2 1

ln

5
1

ln128

−−

Γ

⋅≅
−−

Γ

=
liqliq

local

liq

liq

liqliq

local

liq

liq
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CCmk

t
C

C
D

CCmk

t
C

C
D

λ  . (2.31) 
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Esse modelo é praticamente igual ao modelo proposto por Feurer em 1977. 

 

A Figura 2.24 apresenta valores do parâmetro M  para vários sistemas binários com o 

alumínio como elemento base. Esses valores foram calculados com base nos dados da Tabela 2.3. 

 

 

 

 

 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figura 2.24.  Variação da constante M  com o percentual em peso de elemento de liga para 
algumas ligas de alumínio (adaptado de Garcia, 2001). 

 

 

Tabela 2.3.  Valores de características físicas de ligas de alumínio utilizadas na determinação do 

parâmetro M  (Garcia, 2001). 

 

Constantes Al-Cu Al-Fe Al-Mg Al-Si Unidades 

Ceut 33,0 1,70 35,0 12,5 % em peso 

Teut 548 655 450 577 °C 

k 0,172 0,029 0,439 0,132 adimensional 

m -3,39 -2,94 -6,0 -6,64 °C/% 

D 5,0 1,0 4,0 5,0 10-5 cm2/s 

σ  100 erg/cm2 

Lv 1,0 x 1010 erg/cm3 

10      20 

Porcentagem em peso do elemento
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Adotando-se por exemplo, 

 

• Al 4,5%Cu chega-se obtém-se: 

 

Feurer

2λ = 12,1(tlocal)
0,38,        (2.32) 

• Al 15%Cu chega-se obtém-se; 

 

39,0
2 )(9,9 local

Feurer t=λ ,        (2.33) 

 

com λ 2  em [ mµ ] e tlocal em [s]. 

 

Com o auxílio de um modelo experimental de compostos orgânicos em regime de 

resfriamento unidirecional, (Trivedi et al, 1984) propõe uma relação entre o espaçamento 

dendrítico secundário e o raio da ponta da dendrita principal, chegando a seguinte relação para o 

EDS: 

 

Trivedi

2λ  = C1(R)-n  ,        (2.34) 

 

com λ 2 [ µ m]; R [K/s], n = 0,5 e 

 

C1=17,8
5,0

liq

liq

V

DΓ
.         (2.35) 

 

Considerando-se que a taxa de engrossamento dos ramos dendríticos secundários é limitada 

pela taxa de calor por condução em metais puros e pelas taxas de calor e taxa de difusão nas ligas 

metálicas, (Mortensen, 1991) propoe a seguinte equação: 

 

sen
2
Mortenλ = C2(tlocal)

n.        (2.36) 
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Para o sistema Al 4,5Cu tem-se: 

 

3/1sen
2 )(12 local

Morten t=λ ,        (2.37) 

 

com 2λ [ µ m] e tlocal [s] 

Uma expressão para o cálculo do EDS que independe do gradiente térmico e não considera 

o fenômeno do engrossamento dos braços secundários, apresentando como única variável de 

controle do crescimento secundário, a velocidade de deslocamento da ponta da dendrita, foi 

proposta por (Kirkaldy et al, 1995): 

 

3/1

22
0

2
/

22
)1(

4
2

−
=

liqV

liqliqsolKirkaldy

VLkC

D
a

σ
πλ ,      (2.38) 

 

onde: 

Lv =  calor latente na base volumétrica em [J/m3];  

a2 = fator de calibração; e 

         liqsol /σ  =  a energia interfacial em [J/m2]. 

 

O fator de calibração a2, foi investigado com base em medidas experimentais do EDS para 

diferentes ligas binárias, chegando-se aos seguintes valores (Bouchard e Kirkaldy, 1997): 

 

Ligas Fe-C: a2  = 6; 

Ligas Al-Si: a2  = 9; 

Ligas Al-Ni: a2 = 4; 

Ligas Al-Cu: a2 = 5; e 

Ligas Sn-Pb: a2 = 5. 

 

Para ligas do sistema Al-Cu, o valor de a2 = 5, por exemplo, foi definido após testes em 

uma faixa bastante ampla de teor de soluto, variando desde Al 3,9%Cu até Al 26,7%Cu. 
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(b) Modelos experimentais para o espaçamento dendrítico secundário (EDS) 

 

Com base na investigação do sistema Al-Cu, (Bower, Brody e Flemings, 1966) propõem 

uma equação para a liga Al 4,5%Cu que até hoje representa um consenso entre os vários 

trabalhos dessa natureza: 

( ) 39,06
2 10x5,7 local

Bower
t

−=λ ,       (2.39) 

 

em que: 

λ2
Bower =  espaçamento dendrítico secundário em [µm]; 

tlocal =  tempo local de solidificação em [s]. 

 

Jacobi em 1975 e 1976 realizou alguns trabalhos na área de lingotamento contínuo, 

(Jacobi/Pitsch, 1975 e Jacobi/Schwerdtfeger, 1976) e obtiveram medidas dos espaçamentos 

dendríticos primários e dos secundários, na casca sólida de lingotes de aço carbono com o seu  

teor deste variando entre 0,6 a 0,7%, e definiram as seguintes equações: 

 

Jacobi

1λ  = 35,6(tlocal)
0,49,        (2.40) 

 

Jacobi

2λ  = 15,8(tlocal)
0,44,        (2.41) 

 

com λ 2 [ µ m] e tlocal [s]. 

 

 

2.3.4 Transferência de calor na interface metal/molde  
 
 

Durante o progresso do processo de solidificação, existe a formação de um espaço físico 

“gap” separando o metal e o molde, e que se pode desenvolver-se, apoiado em mecanismos que 

estão associados principalmente a (Garcia, 2001): 
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(a) Interação do metal com o molde em função de suas diferentes naturezas físico-

química  

 

Com evolução do “gap” de ar na interface, o coeficiente de transferência de calor pode 

decrescer rapidamente dificultando a retirada de calor na mesma e desacelerando o processo de 

solidificação. A parede do molde, por mais bem acabada que esteja, apresenta pequenas 

saliências, mesmo que em nível microscópico. Quando o metal líquido se aproxima da superfície 

interna do molde, o primeiro contato se dá nos picos destas saliências, que estão a uma 

temperatura bem abaixo do metal líquido, e causam a formação de pequenos núcleos sólidos 

nesses locais. Ao mesmo tempo, a tensão superficial do metal líquido poderá impedir que o 

restante do metal que se solidifica alcance os vales das asperezas superficiais, armazenando ar ou 

gases liberados durante o processo. 

 

(b)  Contração do metal/expansão do molde  

 

No início do processo, o contato entre o molde e o metal líquido pode ser considerado 

muito bom, por depender da fluidez do metal líquido e da pressão metalostática que ajuda a 

manter esse contato térmico, o que acarreta um coeficiente de transferência de calor inicialmente 

mais elevado. À medida que o processo progride, uma fina camada de metal solidifica-se em 

contato com a parede do molde, e inicia-se um movimento do metal provocado pelas contrações 

volumétricas decorrente da solidificação, e térmicas, decorrentes do resfriamento e que se opõe à 

pressão metalostática. Ao mesmo tempo, pode ocorrer uma expansão da parede do molde em 

função de seu aquecimento (moldes metálicos). Com o avanço da solidificação, a contração vai 

gradativamente vencendo a pressão metalostática e aumenta a separação física metal/molde, 

conseqüentemente diminuindo o valor de hi. A influência da parede do molde nos valores de hi é 

mais expressiva em moldes metálicos de paredes relativamente finas quando comparadas com a 

espessura do metal a ser solidificada. Nesses casos, o molde aquece rapidamente, e a 

continuidade da solidificação ficará também dependente da troca térmica da parede externa do 

molde com o ambiente. A decorrente expansão térmica dos moldes favorece o contato térmico 

com o metal levando a níveis de valores de hi mais baixos, quando comparado a um molde mais 

espesso e que tem condições de distribuir melhor o calor absorvido. 
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A Figura 2.25 apresenta em detalhes os modos de transferência de calor presentes em uma 

situação física de solidificação de um elemento de referência extraído do sistema metal/molde. 

Os fenômenos físicos envolvidos no processo de solidificação são descritos diretamente como 

função dos modos de transferência de calor nas diferentes interfaces, efeitos convectivos do metal 

líquido e fenômenos associados a transformação do metal. A Figura 2.25 apresenta, portanto, 

todos os modos de transferência de calor que podem ocorrer ao longo de uma solidificação 

unidirecional, quais sejam: condução térmica no metal e no molde, transferência newtoniana na 

interface metal/molde, convecção no metal líquido e na interface molde/ambiente e radiação 

térmica do molde para o meio ambiente.  Na interface metal/molde, apresenta-se a associação dos 

três modos de transferência entre as cavidades da rugosidade da superfície do molde e o metal 

sólido (condução, convecção e radiação). A esta atuação conjunto dos fenômenos denomina-se 

transferência de calor newtoniana . 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.25.  Modos de transferência de calor atuantes no sistema metal/molde                    
(adaptado de Spinelli, 2005). 

 

 

2.3.4.1   Interface metal/molde 

 

O contato entre o metal vazado e o molde não se mantém constante ao longo do processo 

de solidificação. Durante a solidificação do metal, a contração do metal solidificado resulta na 

formação de um “gap” de ar entre a superfície do molde e do metal (Shepel, 2002) e reduz a 

transferência de calor entre as duas superfícies (Velasco, 1999). Esta redução na transferência de 

calor pode não ser devida apenas a este efeito Kim et al., (1997) citam também a pressão de 

contato, as condições superficiais (óxidos e rugosidades) e as características do revestimento (por 



 
 

 52

exemplo, desmoldante) empregado (material e espessura). A transferência de calor na interface 

metal/molde depende do tipo de metal utilizado, do tipo de molde usado e das condições do gap 

entre as interfaces. Os seguintes fatores podem influenciar o coeficiente de transferência de calor 

entre o metal e o molde (Piwonka, 2000): 

 

- temperatura de vazamento; 

- geometria do fundido; 

- temperatura do molde; 

- tipo e composição da liga; 

- pressão metalostática; 

- enchimentos isolantes ou coquilha; 

- rugosidade superficial; e 

- revestimentos e espessuras da matriz. 

 

Investigações experimentais foram realizadas nas ultimas décadas com objetivos 

específicos de estudar a transferência de calor na interface metal/molde. Krishnan et al., 

estudaram a influência da geometria do fundido sobre o coeficiente de transferência de calor e 

observaram um aumento da magnitude à medida que se aumenta a seção da peça. A descrição 

matemática é feita pela equação de condução de calor associada a fatores provenientes da 

solidificação e medidas de temperaturas em locais conhecidos (Krishman et al., 1994). Ho e 

Pehlke (1985) utilizam um sistema de estudo no qual a superfície da coquilha (cobre ou aço) é 

colocada abaixo do metal líquido ou acima deste. Os resultados evidenciam uma dependência do 

coeficiente de transferência de calor com o tempo e também com a formação do “gap” de acordo 

com o acondicionamento da placa de coquilha. No caso do cobre, quando posicionado abaixo do 

metal líquido, o coeficiente varia de 1000 W/ m².K a 2000 W/ m².K e quando posicionado acima 

do metal, varia de 100 a 1000 W/ m².K. Woodbury et al. (1998), pela medida das temperaturas 

características em moldes de areia compactada com resina, determinaram o coeficiente de 

transferência de calor interfacial entre os moldes e uma liga de Al-Si-Mg (AA 356). Seus 

resultados mostram que o valor do coeficiente varia de acordo com a dimensão da amostra e, 

analogamente a sistemas de coquilhas, apresentam altos valores iniciais e decaem drasticamente 

na medida da evolução da solidificação. Variam de 300 a 70 W/m².K, para amostra de 25 mm e 
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de 150 a 50 W/m²K, para amostra com 6,25 mm (Woodbury et al., 1998). Bellet et al. realizaram 

medidas de temperatura em um sistema experimental com Al 7% Si 0,3% Mg, em coquilhas de 

aço com baixo carbono pré-aquecidas (200°C) e pulverizadas com desmoldante (condutividade 

térmica de 33 W/mK) e um superaquecimento de 180°C ( 30%), e constataram que os valores de 

coeficientes de transferência de calor metal/molde variam de 360 a 100 W/m²K (Bellet et al., 

1996). Spim,  analisando a evolução térmica da liga AA 7075 em coquilha de aço ASTM 1020 

com geometria cilíndrica e esférica, utilizou coeficiente de transferência de calor metal/molde 

constante (1200 W/m²K), calculado por meio de um modelo analítico relacionado com a 

temperatura externa da coquilha (Spim, 2000). Krishman et al. (1994) mediram o coeficiente de 

transferência de calor para diferentes ligas Al-Li contra uma coquilha de ferro fundido. 

Apresentam o coeficiente  da ordem de 1000 W/m²K, com um pico inicial seguido de uma 

diminuição na sua magnitude, esta variação encontra-se entre 2000 W/m²K a 200 W/m²K. 

Venkataramani et al. (1995), ao analisarem a importância da determinação da máxima densidade 

de nucleação em macro/micro modelos, adotam em seu sistema experimental composto de 

moldes de areia e de aço e liga de trabalho de Al-Si-Mg (AA 356), os seguintes coeficientes de 

transferência de calor:  constante para o aço (1000 W/m²K) e variável para a areia (durante os 

primeiros 10s variando de 1000 W/m²K a 350 W/m²K, reduzindo até 50 W/m²K nos próximos 

190s, mantendo-se aproximadamente neste valor até o final da solidificação) 

 

A disponibilidade de um banco de dados com valores hi seria de grande utilidade na 

modelagem matemática do processo de solidificação, seja para simular operações de fundição, 

seja para otimizar o processo por de modificações operacionais. Podem-se mencionar 

metodologias de determinação de hi, que individualmente estão apoiadas em diferentes 

abordagens do processo básico da solidificação tanto de metais como de ligas metálicas binárias. 

Segundo a literatura (Garcia e Prates, 1978/84; Garcia e Clyne, 1983; Caram e Garcia, 1995; 

Santos et al, 2001, Garcia, 2001) são essencialmente quatro: 

 

- Cinética de solidificação unidirecional controlada; 

- Confronto de perfis térmicos teóricos/experimentais; 

- Medidas de temperatura e vazão em moldes refrigerados; e 

- Medidas de parâmetros da microestrutura de solidificação. 
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2.3.4.2 Métodos numéricos na análise do coeficiente de transferência de calor 
 
 

A segunda metodologia mencionada, é utilizada neste trabalho para determinação dos 

coeficientes de transferência de calor na interface metal/molde. Consiste em mapear 

experimentalmente as temperaturas em determinados pontos do molde e do metal ao longo da 

solidificação e, posteriormente, confrontar os perfis de temperatura ou curvas de resfriamento 

experimentais com as curvas teóricas simuladas por meio de um modelo numérico de 

solidificação, que tenha sido prévia e devidamente aferido. Esse método de determinação de hi, 

em função da atual maior disponibilidade de ferramentas e de facilidades computacionais, é 

extremamente conveniente, principalmente quando se dispõe de um sistema de aquisição de 

dados para a monitoração experimental das temperaturas (Garcia, 2001). 

 

 Uma alternativa a esse método consiste na solução inversa da equação de condução para 

regime transiente, ou seja, dados experimentais de evolução da temperatura monitorizados em 

alguns pontos do sistema metal/molde são utilizados como dados de entrada em modelos 

numéricos que se incumbem da determinação da condição de contorno na interface metal/molde 

temperaturas (Garcia, 2001). 

 

Depois da descoberta dos métodos numéricos e seu contínuo aperfeiçoamento, a qualidade 

das peças fundidas tem melhorado continuamente. Diante da necessidade e da facilidade 

atualmente encontrada em se manipular modelos matemáticos em computadores foram 

desenvolvidos vários trabalhos por diversos pesquisadores na tentativa de caracterizar 

precisamente todo o fenômeno em um sistema metal/molde (Brimacombe, 1986/1988/1993; 

Kumar,1993; Samarasekera, 1994; Garcia, 2001; Melo, 1996; Santos, 2004; Cheung, 1999; Kim, 

2002).Os métodos numéricos permitem trabalhar com fluxos de calor multidimensionais, 

geometrias e dimensões do sistema metal/molde variadas e complexas, propriedades físicas 

variáveis com a temperatura, resistência da interface metal/molde variável, etc. Os métodos 

numéricos permitem portanto, a solução de problemas que são impossíveis de serem resolvidos 

analiticamente.  
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Neste trabalho é utilizado um modelo matemático para simulação do processo de 

solidificação unidirecional desenvolvido por Melo (Melo, 1996; Melo et al., 2005). Segue-se uma 

breve apresentação do equacionamento básico do modelo matemático baseado no método de 

diferenças finitas (MDF) para tratamento da solidificação undirecional de ligas binárias  e que é 

utilizado neste trabalho para determinação do coeficiente de transferência de calor na interface 

metal molde. O modelo numérico é baseado na equação de conservação de energia, ou seja: 

 

( )
T

c k T Q
t

ρ
∂

= ∇ ∇ +
∂

,        (2.42) 

 
onde:   é a massa específica, c o calor especifico, k é a condutibilidade térmica, T é a 

temperatura, t o  tempo e Q é o termo associado com a liberação de calor latente durante a 

solidificação e pode ser escrito como: 

sfQ L
t

ρ
∂

=
∂

,         (2.43) 

 

onde: L é o  calor latente e fs é a fração de sólido determinada pela equação de Scheil. (Garcia, 

2001). 

 

Adotando o método da entalpia, a Equação 2.43 pode ser escrita como: 
 

( )
H

k T
t

∂
= ∇ ∇

∂
,         (2.44) 

onde: H  é a entalpia.  
 
Para uma condição unidimensional a Equação 2.44 pode ser escrita como: 
 

2

2

H T
k

t x

∂ ∂
=

∂ ∂
         (2.45) 

 

Um balanço de energia na interface metal/molde leva em conta a resistência ao fluxo de 

calor nessa interface. 

 
Depois de uma descrição do sistema metal/molde, as equações são resolvidas usando um 

método diferenças finitas explícito. Inicialmente, são calculados os valores da entalpia em 
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diferentes pontos em cada instante e, posteriormente, esses valores são convertidos para 

temperatura. 

 

2.3.5 Segregação e defeitos 

 

Responsáveis por limitar a ductilidade e a  fadiga, as porosidades podem ser classificadas 

pelo seu tamanho (macroporosidade e microporosidade) e pela origem de formação (porosidade 

devida à contração e porosidade originada da evolução de gases do metal) (Wiswanathan, 1988). 

 

O termo contração está associado à sinergia entre a diferença de volume específico do 

sólido e do líquido com o impedimento de fluxo do líquido no momento da solidificação. Esta 

situação pode induzir a formação de um vazio no interior da peça, geralmente com 5 mm de 

comprimento máximo, caracterizando uma macroporosidade. Quando este impedimento de 

alimentação do líquido a solidificar-se ocorre por entre regiões parcialmente solidificadas, semi-

sólidas, a redução da pressão local pode ocasionar este bloqueio induzindo a formação de 

inúmeros poros pequenos, chamados de microporosidade de contração. Elas podem ter tamanho 

variável, de poucos micra a alguns milímetros. Na Figura 2.26, apresenta-se um diagrama que 

esquematiza os diferentes processos físicos envolvidos na formação da microporosidade (Lee, 

2001). 

 

A segunda causa de formação de porosidade é o gás dissolvido, particularmente, em ligas 

de alumínio há evolução de hidrogênio. O hidrogênio é muito menos solúvel em alumínio sólido 

do que em alumínio líquido, numa razão aproximada de 1/10. Desta forma, no momento da 

solidificação, o hidrogênio atômico rejeitado pelo sólido com baixa solubilidade, enriquece 

continuamente o líquido a sua volta. Quando o líquido atinge teores de hidrogênio críticos em 

solução, começam a se formar bolhas de hidrogênio molecular, dependendo das condições locais 

de nível de hidrogênio e difusividade, começam a evoluir ou se dissociam (Lee, 2001; 

Wiswanathan, 1988). Lee et al., citando outros autores, fornece uma relação qualitativa do 

incremento destas variáveis com as características dos poros, conforme se visualiza na Tabela 

2.4. 
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Figura 2.26.  Esquema dos diferentes processos físicos envolvidos na formação da 

microporosidade (adaptado de Lee, 2001). 

 

Tabela 2.4.  Relação qualitativa do comportamento das características dos poros em conseqüência 

do incremento de algumas características de solidificação sendo, (Vliq) velocidade de 

solidificação, (G) gradiente térmico, (ts) tempo de solidificação e (CHi) concentração inicial de 

hidrogênio (Lee, 2001). 

 
Causa Aumento do (a)       Vliq Gliq ts CHi 

Tamanho médio dos poros     
Comprimento máximo dos poros     

Densidade dos poros     
EFEITO 

Porosidade (%)     
 
 
 

2.4 Solidificação unidirecional de metais 

 

Nos últimos anos, o número de trabalhos desenvolvidos e publicados internacionalmente, 

utilizando o processo de solidificação unidirecional para a análise da influência dos parâmetros 

de solidificação na formação de estruturas e na geração de defeitos em ligas ferrosas e não 

7. Final de Crescimento 
do poro 

6. Eutético 

5. Poro restringido pelo 
sólido 

4. Nucleação e 
crescimento do poro 

3. Acumulo de soluto na 
interface sólido/liquido 

2. Nucleação do sólido 
1. Fluxo de líquido e 

transferência de calor 
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ferrosas, tem crescido significativamente. A principal vantagem da solidificação unidirecional é a 

possibilidade de se medir com maior facilidade parâmetros importantes do processo de 

solidificação, por exemplo, velocidades de avanço das isotermas solidus e liquidus e gradientes 

de temperatura, e correlacioná-los com parâmetros estruturais, como espaçamentos dendríticos 

primário e secundário, que podem ser medidos com precisão em uma estrutura unidirecional, e 

com a formação de defeitos, como as microporosidades formadas entre os ramos dendríticos. A 

seguir são apresentados alguns trabalhos relativos aos parâmetros acima citados no processo de 

solidificação unidirecional. 

 

2.4.1 Parâmetros térmicos  na solidificação unidirecional 

 

No processo de solidificação unidirecional, a variação da velocidade de avanço da isoterma 

liquidus é obtida a partir das curvas de resfriamento correspondentes aos termopares distribuídos 

ao longo do molde, admitindo-se que a temperatura na ponta da dendrita  seja igual a temperatura 

liquidus (Pan, Lin e Loper Jr., 1990; Suri et al., 1994; Laurent e Rigaut, 1992; Melo et al., 2004) 

 

Melo desenvolveu um modelo numérico, baseado no método de diferenças finitas, para  

simular o processo de solidificação unidirecional da liga Al-4,5%Cu. Este modelo permiti que 

pudessem ser determinados: os perfis de temperatura, coeficiente de transferência de calor 

metal/coquilha, gradientes térmicos, taxas de solidificação, velocidade de deslocamento das 

isotermas e tempo local de solidificação (Melo, 1996). 

 

Sousa et al, ao investigarem os parâmetros térmicos para a liga AA5052 solidificada 

unidirecionalmente com diferentes graus de superaquecimento concluíram que, com relação  à 

variação da posição da isoterma liquidus com o tempo, para uma mesma posição da isoterma 

liquidus, o tempo aumenta com a elevação do grau de superaquecimento. Segundo esses autores,  

era de se esperar isso acontecesse, já que havia uma maior quantidade de calor a ser dissipada, 

mas a influência é maior quando se passava de um superaquecimento de 10% para 15% do que de 

15% para 20% . No caso da velocidade de avanço da isoterma liquidus, foi constatado que ele 

diminui com o aumento do superaquecimento sendo significativamente maior para o menor 

superaquecimento quando comparados com os superaquecimentos mais elevados que, diga de 
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passagem, mostrar-se bastante próximos. A velocidade de avanço da isoterma solidus apresentou 

um comportamento semelhante, mas a influência do superaquecimento é menos significativa. Já 

o gradiente térmico em frente a isoterma liquidus aumenta com a elevação do grau de 

superaquecimento, mas a influência dos superaquecimentos não se mostra significativa neste 

parâmetro. Também constataram que a taxa de resfriamento em frente à isoterma liquidus 

diminui com o aumento do superaquecimento. Do mesmo modo concluem que há uma influência 

maior do superaquecimento quando se varia de 10% para 15% do que de 15% para 20%, com 

resultados muito semelhantes (Sousa et al, 2005; Sousa, 2006). 

 

Santos et al., ao realizarem um analise comparativa das ligas AA5052, Al-4,5%Cu e Al-

5%Si através do processo de solidificação unidirecional, observaram que as velocidades de 

avanço das isotermas liquidus diminuem para as posições mais afastadas da coquilha refrigerada, 

por causa do aumento crescente da camada solidificada com a evolução do processo de 

solidificação, impondo uma maior resistência ao fluxo de calor. No caso dos gradientes de 

temperatura em frente à isoterma liquidus das três ligas, constataram  que diminuem com o 

avanço da solidificação, que decorre da gradativa dissipação do superaquecimento do metal 

liquido, sendo esta diminuição mais drástica para liga Al-5%Si. Santos et al., constataram 

também que a medida que a solidificação progride, as taxas de resfriamento tendem a valores 

próximos, em virtude da dissipação do superaquecimento e da conseqüente diminuição do 

gradiente térmico. (Santos et al., 2006). 

 

Gündüz e Çadirli analisaram a solidificação unidirecional de ligas Al-Cu. Mediram as 

variações da velocidade de solidificação e do gradiente de temperatura para diferentes 

concentrações de cobre, as correspondentes variações dos espaçamentos interdendríticos primário 

e secundário, e as variações do raio da ponta da dendrita e a extensão da zona pastosa. Por meio 

de regressão linear foram estabelecidas correlações entre os parâmetros do processo de 

solidificação e os parâmetros estruturais (Gündüz,  2002). 

 

Goulart, ao realizar uma análise comparativa entre as ligas Al-5%Si e Al-9%Si constata que 

parece haver uma compensação entre os parâmetros térmicos das ligas hipoeutéticas examinadas 

que conduzem a um comportamento térmico atípico e único da solidificação. São observadas leis 
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experimentais comuns para as taxas de resfriamento e as velocidades de deslocamento das 

isotermas liquidus em função do tempo, para qualquer composição hipoeutética examinada 

(Goulart, 2005). 

 

Domingos et al realizaram análise comparativa entre as ligas Al-Si e Pb-Sb por meio de  

solidificação unidirecional, e comprovou que a liga Al-Si, por apresentar uma maior de 

difusividade térmica, possuiu uma maior velocidade de resfriamento devido à resposta mais 

rápida ao fluxo de calor, além de gradientes de temperatura menores aos quais permitiram uma 

dissipação mais rápida do superaquecimento. Com isso, as taxas de resfriamento inicialmente 

foram maiores para esta liga; porém, à medida que a solidificação progrediu, as taxas para as 

duas ligas tenderam a valores próximos devido à dissipação do superaquecimento e á 

conseqüente diminuição do gradiente de temperatura (Domingos et al, 2004A). 

 

Muitos trabalhos têm sido desenvolvidos também na área de modelagem de solidificação 

envolvendo diretamente a solidificação unidirecional. Hale, Keyhani e Frankel, apresentaram um 

método numérico para prever a velocidade de solidificação e o gradiente de temperatura na 

interface do lado do líquido em função das condições de solidificação. A solução é baseada em 

dois problemas inversos: um relativo à expansão do domínio relativo fase sólida e outro baseado 

na contração do domínio relativo à fase líquida (Hale et al., 2000). 

 

Peres, ao estudar o processo de solidificação unidirecional das ligas Al-3%Si, Al-5%Si, Al-

7%Si e  Al-9%Si, constata que não é possível identificar uma determinada variável térmica como 

responsável isolada pela ocorrência da transição colunar/equiaxial,  que os valores experimentais 

de Vliq, T
•

 e Gliq, são bastante próximos na transição para todas as ligas examinadas (Peres, 

2006). 

 

Melo et al. determinaram experimentalmente a correlação entre a taxa de resfriamento e as 

microestruturas formadas durante a solidificação direcional do aço inoxidável AISI 304. Para 

tanto, foram solidificadas as amostras em uma coquilha de cobre refrigerada a água, colocada na 

parte inferior de um dispositivo projetado e construído para a obtenção de solidificação direcional 

de ligas ferrosas, capaz de simular diferentes taxas de resfriamento. Utilizam um modelo 
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numérico baseado em diferenças finitas, que determina os principais parâmetros térmicos do 

processo de solidificação isto é, a velocidade de crescimento da ponta da dendrita, o gradiente 

térmico à frente da isoterma liquidus, o tempo local de solidificação e a taxa de resfriamento. 

Também mediram os espaçamentos a partir da interface metal/coquilha, e constataram que 

ocorrem um aumento à medida que a taxa de resfriamento diminuía (Melo et al., 2004).  

 

Siqueira, ao investigar as ligas dos sistemas Sn-Pb e Al-Cu com diferentes teores de soluto 

e graus de superaquecimento no metal líquido, pelo processo de solidificação unidirecional 

vertical ascendente em dispositivo refrigerado a água, constata que, para as condições de fluxo de 

calor unidirecional examinadas experimentalmente, a tendência de variação da velocidade de 

crescimento acompanha o gradiente térmico, com velocidades altas junto à face refrigerada e 

baixas velocidades na parte superior do lingote, até o ponto onde o efeito terminal provoca uma 

aceleração na velocidade de crescimento. Este crescimento na velocidade da isoterma liquidus 

induz, por sua vez, um crescimento na taxa de resfriamento (Siqueira, 2002). 

 

Rocha ao realizar experimentos de solidificação unidirecional vertical ascendente em 

condições transitórias de extração de calor, utilizando um dispositivo refrigerado a água e ligas 

dos sistemas binários Sn-Pb e Al-Cu com diferentes teores de soluto, constatou que, à medida 

que se elevou o teor de soluto nas ligas Sn-Pb, o processo de solidificação foi mais prolongado 

para esse sistema de liga. Por outro lado, para as ligas Al-Cu esse tempo diminuiu com o 

aumento do teor de soluto. Esses resultados refletiram-se nos valores das velocidades de 

deslocamento da isoterma liquidus  e nas taxas de resfriamento, ou seja, verificou-se que menores 

velocidades e taxas de resfriamento são obtidas para maiores teores de chumbo nas ligas Sn-Pb e, 

ao contrário a esse comportamento, notaram para maiores teores de cobre nas ligas Al-Cu 

(Rocha, 2003B).  

 
Spinelli ao realizar experimentos de solidificação unidirecional vertical descendente em 

condições transitórias de extração de calor, utilizando ligas do sistema Sn-Pb com diferentes 

teores de soluto, observou que para as condições de fluxo de calor examinadas 

experimentalmente, a tendência  de variação da velocidade da isoterma liquidus acompanhada a 

taxa de resfriamento, com valores altos juntos à câmara refrigerada, e baixos na parte inferior do 

lingote (Spinelli, 2005). 
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2.4.2 Parâmetros estruturais  na solidificação unidirecional 

 

Dupouy (1993) realizou experimentos com ligas Al-Cu obtidas no espaço em condições de 

baixa gravidade, solidificadas em ambiente livre de convecção. Os espaçamentos primários 

obtidos foram de 2 a 4 vezes maiores que aqueles observados em amostras solidificadas na Terra, 

na presença de convecção natural.  

 

Melo desenvolveu um modelo numérico, baseado no método de diferenças finitas, para  

simular o processo de solidificação da liga Al-4,5%Cu. Por este modelo, Melo determina  os 

principais parâmetros estruturais, tais como espaçamentos interdendríticos primários e 

secundários (Melo, 1996). 

 

Domingos et al. desenvolveram um dispositivo de solidificação unidirecional constituído de 

um forno de resistência por elementos cerâmicos de carbeto de silício tipo globar, com câmara 

moldada em alumina e isolamento por lã de rocha, no qual é introduzido um molde de casca 

cerâmica e com refrigeração na parte inferior através de jato d′água. O molde refrigerado é 

constituído por uma coquilha de cobre. Tal dispositivo mostrou-se eficiente, e permitiu a 

obtenção de estruturas  colunares extensas (da ordem de 110  mm para o Al-Si, e 140 mm para o 

Pb-Sb, para um comprimento total de 260 mm) [Domingos et al., 2004; Santos et al., 2006].  Já 

Sousa et al, ao analisarem o mesmo dispositivo fazendo uso da liga AA5052, constataram que o 

aumento do grau de superaquecimento provoca um aumento da extensão da zona colunar. Este 

aumento é mais significativo quando ocorre a variação de 10% para 15% (Sousa et al., 2005; 

Sousa, 2006). 

 

Su, Overfelt e Jemian analisaram a solidificação unidirecional de ligas Al-4,5%Cu usando 

um forno Bridgman, que permite a solidificação em regime permanente. Os autores durante as 

experiências impuseram variações súbitas nas velocidades de avanço da zona pastosa 

(deslocamentos das isotermas solidus e liquidus), provocando uma situação transiente, e 

analisaram o ajuste dos parâmetros de solidificação para atingir uma nova situação permanente. 

Os autores concluem que os espaçamentos interdendríticos ajustam-se ao novo regime tão 

rapidamente quando as velocidades de avanço da zona pastosa, mas os perfis de concentração de 
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soluto ajustam-se mais lentamente. Os resultados evidenciam também que as equações 

encontradas na literatura para determinação dos espaçamentos interdendríticos permitem a sua 

determinação satisfatória. (Su et al., 1998). 

 

Min et al, estudaram a evolução da morfologia do intermetálico LiAl em ligas Al-Li, com a 

variação do teor de lítio. Os autores concluem que, até 2% de lítio, observa-se apenas a fase 

primária e que,  para teores acima de 2%, a morfologia passa de plana e celular para dendrítica e 

a estrutura é constituída de fase primária e eutético até 7% de lítio, quando passa a ser constituída 

apenas de eutético. Foram medidos os parâmetros de solidificação e correlacionados com a 

evolução da estrutura (Min et al., 1998). 

 

Alexandrov apresentou, em 2001, um modelo analítico para descrever a solidificação  de 

uma liga binária considerando uma condição de quase equilíbrio na zona pastosa. Já Lin et al. 

propuseram no mesmo ano um modelo numérico para analisar a evolução da morfologia durante 

o processo de solidificação unidirecional (Alexandrov, 2001; Lin et al., 2001). 

 

Lin et al. usaram a solidificação unidirecional para analisar a evolução dos espaçamentos 

celular e dendrítico para uma série de ligas de alumínio. Os autores concluem que os 

espaçamentos primários são dependentes não só das condições de crescimento, mas também da 

forma como tais condições foram alcançadas. Os autores usam também os resultados obtidos para 

confirmar a validade do modelo proposto por Hunt-Lu para a determinação dos espaçamentos 

celulares e dendríticos (Lin et al., 1999). 

 

Dell, Ding e Tewari  solidificaram unidirecionalmente as ligas Pb-2,2%Sb e Pb-5,8%Sb 

utilizando diferentes taxas de resfriamento. Os resultados foram utilizados para determinar a 

distribuição de células e dendritas nas secções transversais as amostras. Os autores concluem que 

a distribuição das células e dendritas é preponderantemente hexagonal (Dell et al., 1999). 

 

Rocha, Siqueira e Garcia estudaram a transição da morfologia celular para dendrítica 

durante a solidificação unidirecional, em regime transiente, de ligas Sn-Pb. Os autores mediram a 

variação dos parâmetros térmicos durante o processo de solidificação e sua influência na 
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formação da microestrutura. As medidas da variação dos espaçamentos dendríticos primários e 

secundários são comparadas com modelos teóricos disponíveis na literatura (Rocha, 2003).  

 

Lin el al., propõem um modelo numérico para analisar a evolução da morfologia durante o 

processo de solidificação unidirecional. A aplicação do modelo evidencia que, para um dado 

gradiente de temperatura, com o aumento da velocidade de crescimento, observa-se inicialmente 

uma transição da morfologia de plana para celular e de celular para dendrítica e, posteriormente, 

uma transição inversa de dendrítica para celular e plana. O modelo permite a determinação de 

espaçamentos interdendríticos primários após a transição celular/dendrítica para várias condições 

de crescimento. Esses resultados apresentam boa concordância com resultados experimentais, e 

que as transições celular/dendrítica e dendrítica/celular podem ocorrer em faixa de velocidades de 

avanço e que no caso da transição dendrítica/celular, a velocidade crítica depende do 

espaçamento dendrítico observado antes da transição (Lin et al., 2001).  

 

Osório e Garcia  analisaram a solidificação unidirecional de ligas Zn-Al e propõem 

equações analíticas para determinar a posição das isotermas solidus e liquidus durante a 

solidificação, para correlacionar os limites de resistência e limite de escoamento e os 

espaçamentos dendríticos secundários com parâmetros relativos ao processo de solidificação 

(Osório, 2002).  

 

Chakraborty e Dutta  apresentam um modelo analítico para simular a solidificação 

unidirecional de ligas binárias. O modelo é comparado com resultados obtidos pela solidificação 

da liga orgânica NH4Cl-H20 e com resultados numéricos (Chakraborty, 2002). 

 

Osório e Quaresma chegam à conclusão que no processo de solidificação unidirecional, 

para um mesmo tempo local de solidificação, os espaçamentos dendríticos decrescem com o 

aumento do teor de soluto para as ligas Zn-Al e Al-Cu (Osório et al., 1998; Quaresma, 2000). 

Goulart ao investigar as ligas Al-5%Si e Al-9%Si sob as condições de solidificação unidirecional 

transitória constatou que os espaçamentos dendríticos primários e secundários diminuem com o 

aumento da velocidade de deslocamento da isoterma liquidus e da taxa de resfriamento (Goulart, 
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2005). Santos, ao realizar uma análise microestrutural da liga ZA27 revela que os espaçamentos 

dendríticos secundários são mais refinados em distâncias mais próximas da interface metal/molde 

(Santos, 2005). Resultados semelhantes também são encontrados em outros trabalhos (Quaresma, 

2000;  Osório e Garcia, 2002; Goulart, 2005).  

 

Santos et al. ao investigarem as ligas AA5052, Al-4,5%Cu e Al-5%Si pelo processo de 

solidificação unidirecional, constataram que a medida que a taxa de resfriamento diminui, ocorre 

um aumento dos espaçamentos, sendo os maiores para a liga Al-5%Si, em relação a liga Al-

4,5%Cu (Santos et al., 2006). 

 

Domingos et al., ao realizarem uma análise comparativa entre as ligas Pb-Sb e Al-Si pelo 

processo de solidificação unidirecional, constataram que as medidas dos espaçamentos 

dendríticos primários são maiores para o caso do Al-Si. Acreditam esse fato é conseqüência das 

características termofísicas das ligas, sendo difícil de se explicar pela comparação de parâmetros 

térmicos isolados. No caso dos espaçamentos dendríticos secundários não constatam diferenças 

significativas entre as duas ligas (Domingos et al., 2004). 

 

Peres, ao estudar a transição da estrutura colunar/equiaxial durante o processo de 

solidificação unidirecional das ligas Al-3%Si, Al-5%Si, Al-7%Si e  Al-9%Si , constatou que ela 

ocorre essencialmente ao longo de um plano horizontal e que se dista da interface metal molde 

com coeficientes de transferência de calor decrescentes, além variar  de posição nos lingotes 

obtidos experimentalmente, quando são alteradas as condições da interface metal molde. No 

entanto, Peres constata que a transição colunar/equiaxial ocorre na mesma posição nos mesmos 

lingotes, independente do teor de soluto da liga. Certamente Peres acredita que isso é reflexo da 

similaridade também observada no processo da solidificação. Quando foram investigadas as 

microestruturas, Peres observou que os espaçamentos dendriticos primários e secundários 

diminuem à medida que a velocidade de deslocamento da isoterma liquidus e a taxa de 

resfriamento crescem, isso com o teor de soluto parametrizado.Quando investigou a influência   

da composição, percebeu que os espaçamentos dendriticos primários eram independentes desta 

variável, porém os espaçamentos dendriticos secundários diminuem com o aumento do teor de 

soluto (Peres, 2005). 
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Rocha et al. investigaram a influência dos parâmetros térmicos da solidificação como 

velocidade de crescimento (Vliq) e taxa de resfriamento (T
•

) nos espaçamentos dendríticos 

primários em condições de solidificação em regime transitório. Para tanto, utilizaram um sistema 

de solidificação unidirecional vertical refrigerado à água e três ligas do sistema   Al-Cu (Al-5%; 

8% e 15%Cu). Constataram que sob condições de fluxo de calor transitório os espaçamentos 

dendríticos primários diminuem com o aumento da velocidade de crescimento da isoterma 

liquidus e com o aumento da taxa de resfriamento. Tal resultado também é constatado por Rosa 

ao investigar as ligas Al-Cu com diferentes teores de soluto (Rosa, 2004). No entanto para as 

ligas Al-Cu, investigadas, o espaçamento dendrítico primário não varia de forma significativa 

com o teor de soluto (Rocha et al., 2004). 

 

Biscuola e Martorano implementaram de um modelo matemático estocástico bidimensional 

para prever a macroestrutura bruta de solidificação em ligas metálicas binárias. O modelo 

implementado é capaz de prever o tamanho e forma dos grãos, a transição colunar-equiaxial 

(TCE) e a transferência de calor durante a solidificação. Durante a implementação, o modelo foi 

dividido em dois submodelos: um submodelo macroscópico, que soluciona a equação diferencial 

de condução de calor pelo método dos volumes finitos, e um submodelo microscópico, utilizado 

para prever o crescimento dos grãos pela técnica "celullar automaton". A estrutura de grãos e as 

curvas de resfriamento obtidas pelo modelo para uma determinada situação experimental são 

comparadas com dados disponíveis na literatura. Os resultados calculados por Biscuola  e 

Martorano, apresentaram uma boa aderência aos resultados experimentais, validando o modelo 

implementado. O modelo foi, então, utilizado para simular o efeito de algumas variáveis de 

processamento importantes no processo de fundição de ligas do sistema Al-Si. Os resultados 

evidenciam que: (a) um aumento no coeficiente de transferência de calor entre o metal e o molde 

aumenta o tamanho da zona colunar e diminui o tamanho médio dos grãos equiaxiais; (b) o 

aumento do superaquecimento inicial do metal líquido aumenta o tamanho da zona colunar e não 

altera significativamente o tamanho médio de grão equiaxial e (c) o aumento do teor de soluto 

médio da liga diminui o tamanho da zona colunar e o tamanho médio dos grãos equiaxiais 

(Biscuola  e Martorano, 2004).  
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Siqueira, ao realizar experimentos de solidificação unidirecional vertical ascendente em 

dispositivo refrigerado a água, com ligas dos sistemas Sn-Pb e Al-Cu com diferentes teores de 

soluto e graus de superaquecimento  no metal líquido, observa que a TCE ocorre essencialmente 

em um plano horizontal e que se distancia da interface metal/molde com coeficientes de 

transferência de calor crescentes e com aumento no superaquecimento do metal líquido (Siqueira, 

2002). 

 

Feitosa et al. estabeleceram uma relação experimental entre a evolução da velocidade de 

solidificação (Vliq) e o teor de silício em ligas diluídas de alumínio da série 6xxx, partindo da 

modificação do binário base Al-0,6%Mg com cinco teores de silício, utilizando os registros 

térmicos obtidos dos vazamentos desses binários modificados em moldes que possibilitaram a 

extração de calor unidirecional com as dimensões 60x60x110mm. O parâmetro estrutural 

utilizado como auxiliar na caracterização da relação pretendida foi a macroestrutura de 

solidificação, mais especificamente o tamanho de grão. Feitosa et al., constatam que a 

macroestrutura tende a apresentar uma estrutura equiaxial mais presente, com o aumento do teor 

de Si, reduzindo o tamanho da zona colunar. A divisão entre as zonas é nitidamente percebida à 

medida que se aumentou o teor de silício na liga. Feitosa et al observaram  também que a zona 

colunar nas proximidades da interface tende a diminuir, à medida que o teor de silício aumenta, e 

a macroestrutura tende a mostrar uma presença maior de grãos equiaixiais. Este fato foi 

esclarecido por Feitosa et al.  como uma alteração na fluidez, modificando a molhabilidade e a 

eficiência do contato inicial metal/molde. Este contato inicial define a eficiência da extração 

calorífica, e influencia a formação das macroestruturas. Com base nas observações das estruturas, 

Feitosa et al., presumem que a extração de calor torna menos eficiente, à medida que o teor de 

silício aumenta, ou seja, o silício diminui a eficiência do contato metal/molde (Feitosa et al., 

2006). 

 

  Rocha, ao investigar ligas Sn-Pb solidificadas em regime transitório de extração de calor, 

constatou que os espaçamentos dendríticos primários diminuem com o aumento do teor de soluto. 

Para as ligas Al-Cu os espaçamentos dendríticos primários independem da composição do soluto. 

Para ambos sistemas de ligas, os espaçamentos secundários diminuem quando o teor de soluto é 

aumentado (Rocha, 2003).  
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Spinelli ao realizar experimentos de solidificação unidirecional vertical descendente, 

utilizando ligas do sistema Sn-Pb com diferentes teores de soluto, observa que para as ligas Sn-

5%Pb, Sn-15%Pb e Sn-20%Pb, a transição colunar/equiaxial ocorre a 120, 83 e 76 mm da 

interface metal/câmara de refrigeração, respectivamente. A transição estrutural ocorre 

essencialmente em um plano horizontal, aproximando-se da interface metal/câmara com o 

aumento no teor de soluto da liga. Ao observar os espaçamentos dendríticos primários e 

secundários, Spinelli constata que eles diminuem com o aumento da velocidade de deslocamento 

da isoterma liquidus e da taxa de resfriamento, mas  mostraram-se independente da concentração 

de soluto. Spinelli constata que, para uma mesma taxa de resfriamento, o espaçamento dendrítico 

primário é reduzido na ordem de 2 a 3 vezes para condições de solidificação descendente em 

relação ao correspondente obtido para as ligas hipoeutéticas do sistema Sn-Pb solidificadas na 

forma ascendente, mostrando ser afetada pelas correntes convectivas geradas nas regiões 

interdendríticas durante a solidificação descendente. Spinelli ao confrontar os valores dos 

espaçamentos dendriticos secundários médios, obtidos na solidificação descendente com aqueles 

obtidos para as mesmas ligas na solidificação ascendente, constata que são muito próximos, 

mostrando-se que sofrem pouca ou nenhuma influência das correntes convectivas próprias da 

solidificação unidirecional descendente (Spinelli, 2005). 

 

2.4.3 Interface metal/molde 

 

Boeira, ao realizar experimentos com a liga Al-3,5%Cu, constatou que o desenvolvimento 

de um gap de ar na interface metal/molde induz uma forte redução na capacidade de extração de 

calor em coquilhas. Esse fenômeno acentua-se na medida que estas aumentam sua capacidade de 

extração de calor, em função de suas propriedades termofísicas (Boeira, 2002). 

 

Sousa et al, ao investigarem a liga AA5052 com diferentes graus de superaquecimentos, 

constatou que o coeficiente de transferência de calor na interface metal/molde diminui com o 

aumento do superaquecimento e tende a valores próximos à medida que o superaquecimento 

aumenta (Sousa et al., 2005; Sousa, 2006).  
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Peres, ao estudar o coeficiente de transferência de calor metal/molde (hi)  durante o 

processo de solidificação unidirecional das ligas Al-3%Si, Al-5%Si,  Al-7%Si e Al-9%Si, 

constata que há uma tendência de diminuição dos perfis de hi com o aumento do teor de soluto, 

parametrizado o superaquecimento.  No entanto, Peres observou uma sensível influência de 

diminuição dos valores dos perfis transitórios de hi com a condição superficial da chapa molde 

SAE 310: polida e recoberta com camada de alumina, para a liga Al-5%Si com 2°C de 

superaquecimento. Mas, quando Peres fixou a composição química, constatou que houve uma 

tendência de aumento significativo do perfil de hi com o aumento do superaquecimento do metal 

líquido (Peres, 2005). 

 

Siqueira, ao realizar experimentos de solidificação unidirecional vertical ascendente em 

dispositivo refrigerado a água, com ligas dos sistemas Sn-Pb e Al-Cu com diferentes teores de 

soluto e graus de superaquecimento  no metal líquido, constatou que, à medida que se elevaram 

os valores para o teor de soluto da liga do sistema Al-Cu, os perfis de hi tiveram aumentos 

bastante significativos, ao contrário do que aconteceu com o sistema Sn-Pb, o que mostra que a 

influência desse parâmetro não pode ser generalizada e depende de cada sistema metálico 

específico. No entanto, Siqueira analisou a temperatura de vazamento,  fixando a composição 

química e observou uma tendência geral de diminuição do perfil de valores de hi com o aumento 

do superaquecimento do metal líquido. Porém, com aumento do teor de soluto da liga, esta 

influência diminui, podendo até deixar de ocorrer (Siqueira, 2002). 

 

Rocha ao realizar análises  teórica e experimental para solidificação unidirecional de ligas 

Sn-Pb e Al-Cu em condições transitórias de fluxo de calor,  constatou que, para as ligas do 

sistema Al-Cu o teor de soluto proporciona uma tendência contrária à observada para as ligas  

Sn-Pb, isto é, observa-se um aumento dos valores de hi para maiores teores de soluto (Cu). 

Nessas condições, Rocha conclui que a influência da concentração nominal de soluto (Co) no 

perfil transitório do coeficiente de transferência de calor metal/molde não pode ser generalizada e 

depende de cada sistema metálico específico (Rocha, 2003). 

 

Spinelli realizou experimentos de solidificação unidirecional vertical descendente em 

condições transitórias de extração de calor, utilizando ligas do sistema Sn-Pb com diferentes 
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teores de soluto (5%Pb, 15%Pb e 20%Pb) e constata que os valores de hi são inferiores aqueles 

característicos da solidificação ascendente. Spinelli observa que, sob influência da gravidade, o 

lingote, no caso da solidificação descendente, deslocou-se da parede da câmara de refrigeração 

ainda nos instantes iniciais do processo ajudado pela contração volumétrica e peso próprio, o que 

tornou o contato térmico metal/câmara menos eficiente (Spinelli, 2005). 

 

2.4.4 Segregação e defeitos 

 

A solidificação unidirecional é bastante utilizada para analisar a formação de 

microporosidades. Muitos trabalhos têm sido publicados na área a partir da década de 60, com 

um trabalho pioneiro de Piwonka e Flemings (Piwonka, T. e Flemings, M., 1966). Whitesell e 

Overfelt usaram um processo de solidificação controlada, para analisar a influência de parâmetros 

de solidificação na formação da microestrutura, na macrossegregação e na formação de 

microporosidades, para uma superliga a base de níquel. Em cada experiência, impuseram uma 

velocidade de solidificação constante, obtendo espaçamentos interdendríticos constantes. A partir 

dos resultados estabeleceram a melhor condição para minimizar a formação de microporosidades 

(Whitesell, H. e Overfelt, R., 2001).  

 

Muitos trabalhos têm sido desenvolvidos também visando a modelagem numérica do 

processo de formação de microporosidades. Melo et al., desenvolveram estudos na área de 

formação de microporosidades e propõem um método numérico para prever a posição, a 

quantidade e o tamanho de microporosidades formadas por contração e gases dissolvidos, durante 

a solidificação unidirecional da liga Al-4,S%Cu (Melo, M., Rizzo, E. e Santos, R., 2004); (Melo, 

M., Rizzo, E. e Santos, R., 2005; Sawatzky, 2000).  

 

2.5 Permeabilidade 

 

A permeabilidade dos canais interdendríticos é uma grandeza associada à facilidade com 

que o fluxo de metal líquido pode percorrer os canais interdendríticos, sendo um parâmetro 

importante para a análise da formação de microporosidades. Os primeiros trabalhos realizados 

para determinação da permeabilidade de canais interdendríticos foram baseados em experiências 
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de solidificação controlada em que a velocidade de avanço da frente de solidificação é constante 

(Piwonka e Flemings, 1966). Nesses casos, a permeabilidade parece depender apenas da fração 

de líquido e do espaçamento interdendrítico primário, que é constante, desprezando-se o efeito do 

espaçamento secundário. 

 

Santos e Melo (2004) propuseram um método heurístico para estimar a variação da 

permeabilidade dos canais interdendríticos durante a solidificação de ligas metálicas em função 

dos espaçamentos interdendríticos primários e secundários e da fração de líquido, aplicado para 

fluxo de metal liquido paralelo e normal ao espaçamento dendrítico primário. Comparações entre 

a permeabilidade calculada e os dados experimentais, obtidos por diferentes autores (Piwonka e 

Flemings, 1966; Murakami,  Shiraishi, e Okamoto, 1984), permitem concluir que o modelo 

proposto, descreve satisfatoriamente a variação da permeabilidade dos canais interdendríticos 

com espaçamentos primários e secundários e fração de líquido, durante solidificação, sob fluxos 

de líquidos paralelos e normais para espaçamentos dendríticos primários na zona pastosa colunar 

dendrítica. A Figura 2.27 apresenta, esquematicamente, os fluxos paralelo e normal aos ramos 

dendríticos primários. A aplicação do modelo indica que sob um fluxo de metal líquido paralelo 

ao espaçamento dendrítico primário, para a mesma área de seção transversal, a permeabilidade 

decresce quando a relação entre os espaçamentos secundário e primário aumenta. Os resultados 

também indicam que, sob fluxo normal ao espaçamento dendrítico primário, a influencia dessa 

relação é menos significativa, mas a permeabilidade é menos favorável para pequenas frações de 

líquidos se a relação decresce. 

 

A permeabilidade dos canais interdendríticos sob fluxo paralelo aos espaçamentos 

dendríticos primários (Kp) é obtida por: 

3

2 2
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8 .
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= .         (2.46) 

A permeabilidade dos canais interdendríticos sob fluxo normal aos espaçamentos 

dendríticos primário, é dada por: 
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onde ƒ é a fração volumétrica de liquido; 1 é o espaçamento dendrítico primário; 2 é o 

espaçamento dendrítico secundário; e  é a tortuosidade dos canais interdendríticos, que leva em 

conta o fato de que os canais não são lisos e retos. Um comprimento efetivo Le do canal é 

definido por Le=L. , e portanto =Le/L, sendo que para fluxo paralelo e para fluxo normal, o valor 

da tortuosidade, é representado pelas Equações 2.48 e 2.49, respectivamente:  
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= + + + .     (2.49) 

Como pode ser observado na Figura 2.28b e pela Equação 2.46, sob fluxo paralelo ao 

espaçamento dendrítico primário, a área dos canais interdendríticos depende somente dos 

espaçamentos dendríticos primários. Mas a tortuosidade dos canais é afetada pelos espaçamentos 

secundários. Isto é coerente com os resultados experimentais obtidos por Murakami et al. (1984). 

Na Figura 2.28b e pela Equação 2.47, observa-se que, sob fluxo normal ao espaçamento 

dendrítico primário, a área dos canais interdendríticos depende dos espaçamentos primários e 

secundários o que também é coerente com os resultados de Murakami et al. (1984) e Poirier 

(1987).   
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Figura 2.27.  Representação esquemática dos fluxos de metal líquido: (a) paralelo e (b) normal 

aos ramos dendríticos primários (Santos, 2006). 

 

 

 

 

Figura 2.28.  (a) Seção de área do canal interdendrítico sob fluxo paralelo ao ramo dendrítico 

primário; (b) Seção de área do canal interdendrítico sob fluxo normal ao ramo dendrítico 

primário (Santos, 2006). 

Fluxo de metal líquido 

Fluxo de metal líquido 
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Capítulo 3 

 
Materiais e Métodos 

 
3.1 Considerações Gerais 

 

 O planejamento experimental adotado neste trabalho encontra-se apresentado em quatro  

etapas de atividades: (1) preparação das ligas; (2) obtenção das variações de temperatura;          

(3) determinação dos parâmetros térmicos da solidificação (hi – coeficiente de transferência de 

calor na interface metal/molde; Vliq – velocidade de deslocamento da isoterma liquidus e  T
•

- taxa 

de resfriamento) e, finalmente, (4) caracterização e quantificação dos parâmetros estruturais, que 

são representados pelos espaçamentos celulares e dendríticos primários e secundários. A Figura 

3.1 apresenta, de forma esquemática, o fluxograma representativo do planejamento experimental 

desenvolvido.  

 

Os equipamentos e materiais utilizados em cada etapa de atividades são identificados nos 

itens 3.2 e 3.3, respactivamente. 

 
3.2 Equipamentos Utilizados 

  
 Para os cortes dos materiais foi utilizada uma serra de fita, fabricação Franho, modelo 

FM-50, de elevado acabamento superficial. A Figura 3.2 apresenta os principais acessórios e 

equipamentos utilizados para obtenção das ligas, conforme atividades descritas na etapa 1 do 

fluxograma apresentado na Figura 3.1. 



 
 

 75

Matéria prima: Alumínio 

comercialmente puro, Liga  

Al-95%Mg. 

 
 

ETAPA 1: 

Preparação das ligas Al-Mg 
 

Corte dos lingotes de 
Al-95%Mg e Al. 

Pessagem dos pequenos 
pedaços de Al-95%Mg e 

Al. 

Fusão dos 
metais 

Análise da 
composição 

das ligas 
solidificadas 

Fusão das ligas  
Vazamento das 

ligas e Al no 
forno vertical 

 
 

ETAPA 2: 
Obtenção dos perfis térmicos e do lingote resultante. 

Inserção dos 
termopares no 
metal líquido 

Conexão dos termopares 
com o registro de 

temperatura 

Interface do 
registro com o 

computador 

Obtenção das 
variações de 
temperaturas 

Obtenção dos 
lingotes 

resultantes 

 

 

ETAPA 3: 
Determinação dos parâmetros térmicos 
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ETAPA 4: 

Análise das macroestruturas, Caracterização e quantificação dos espaçamentos dendríticos 
e estimativa da variação da permeabilidade.  

Usinagem e 
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preparação do 

reagente químico 
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dendríticos 

 

 

Figura 3.1. Fluxograma representativo das etapas de atividades executadas durante o 

procedimento experimental deste trabalho. P – Posição da isoterma liquidus; Vliq -Velocidade de 

avanço da isoterma liquidus; Gliq - Gradiente de temperatura frente a isoterma liquidus ;   T
•

- taxa 

de resfriamento; tsl – tempo local de solidificação. 
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(a)    (b)    (c)    

 

Figura 3.2. (a) Balança eletrônica ,(b) Cadinho de grafite e (c) Forno de resistência elétrica. 

 

A balança eletrônica, [Figura 3.2 (a)], de elevada precisão foi utilizada durante as pesagens 

dos metais (Al-95%Mg e alumínio comercialmente puro) para preparação das ligas Al-Mg 

(5%Mg, 10%Mg e 15%Mg) nas proporções exatas. 

 

O cadinho de grafita, [Figura 3.2 (b)] modelo AS 6 da Carbosil, revestido com uma camada 

consistente de uma suspensão à base de alumina, para evitar a contaminação do banho metal 

liquido além de preservá-lo por mais tempo, foi utilizado para permitir a fusão dos metais       

(Al-95%Mg e alumínio comercialmente puro) e o vazamento correspondente na lingoteira do 

forno vertical refrigerado a água. 

 

Para fusão e preparação das ligas em diferentes composições na execução da parte 

experimental, foi utilizado um forno elétrico [Figura 3.2 (c)], já existente no laboratório, cujas 

características são apresentadas a seguir. 

 

A carcaça do forno é feita com aço 1010 (chapa 14) de espessura 1,90mm, sendo sua 

geometria cilíndrica com 680 mm de diâmetro externo, parte útil interna octogonal com 130 mm 

de aresta e altura de 450 mm. A parte isolante, de fora para dentro, foi revestida com 3 camadas 

de manta cerâmica de 1 polegada de espessura e massa específica de 128 kg/m3, e tijolo refratário 

com 42% de alumina de baixa massa específica com dimensões iguais 229x114x63mm, que 

cortado ao meio no sentido transversal e furado pudesse formar uma concavidade para que a 
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resistência elétrica fosse encaixada. Foram assentados 6 camadas de tijolos, utilizando concreto 

refratário. Na soleira do forno foi utilizado tijolo refratário de alta massa específica, 

diferentemente da parede interna, que além da resistência térmica, deve possui alta resistência ao 

desgaste e suportar choques mecânicos durante a entrada e a saída do cadinho. 

 

A resistência elétrica para o aquecimento do forno foi em fio de níquel-cromo Kanthal, com 

diâmetro de 2,6 mm e resistividade de 0, 2705 mΩ ⋅ . Utilizou-se 35m de fio gerando uma 

potência máxima de 5,1kW. Para o controle da potência foi utilizado um VARIAC com as 

características: 

 

- Voltagem: 220V; 

- Corrente máxima: 30A; e  

- Potência máxima 6,6kVA. 

 

Para o controle da temperatura foi acoplado ao forno um painel com mostrador digital. A 

Figura 3.2 (c) apresenta uma vista geral do forno. A Figura 3.3 apresenta um detalhe da 

montagem da resistência elétrica. 

 

 

 

Figura 3.3. Detalhe do forno , apresentando a resistência elétrica. 
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Entre as vantagens de um forno elétrico podem ser citadas: 

 

- perdas mínimas; 

- pouca absorção de gases; 

- regulagem fácil e precisa da temperatura; e 

- bom rendimento térmico. 

 

Nos ensaios experimentais foram usadas cascas cerâmicos vazadas com as seguintes 

dimensões: 280 mm de altura, 40 mm de diâmetro e espessura de para de 7 mm. Os moldes de 

casca cerâmica são feitos de zirconita com diferentes granulometrias. A Figura 3.4 apresenta um 

dos moldes cerâmicos de zirconita usados no experimentos. 

 

 

 
Figura 3.4.  Casca cerâmica. 

 

Os termopares apresentados na Figura 3.5  são do tipo K (cromel/alumel) conectados em 

um sistema de aquisição de dados para a medição da variação da temperatura durante os ensaios. 

Suas características são as seguintes: 

 
• Tipo K: Chromel (+) / Alumel (-); 

• Faixa de utilização: (0 a 1260) °C  / (0,000 a 50,990)mV; 
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• Potência termoelétrica: (4,04mV / 100°C); 

• Diâmetro da bainha - 1,5mm; 

• Tipo de junção de medição – isolada; 

• Material da bainha  - aço inox 310; 

• Material do rabicho – PVC; 

• Terminal de ligação – tipo agulha ; e 

• Calibração tipo K, simples (padrão). 

 

A escolha desse tipo de termopar deveu-se ao fato da grande faixa de utilização de 

temperaturas (0 a 1260°C), que permitiu sua utilização para as ligas investigadas.  

 

Nos experimentos em molde de cerâmica foram utilizados 8 termopares, um na interface 

metal/coquilha, outro a 2mm deste, em seguida na posição de 20mm, 40mm, 60mm, 80mm, 

100mm e 120mm. Uma tolerância de ± 1mm pode ser considerada em relação a estas posições 

pré-estabelecidas, em virtude de possibilidade de imprecisões na operação de montagem. No 

vazamento de metal líquido, as correntes convectivas e o peso próprio podem influenciar na 

posição definitiva na ponta do termopar que se encontra em balanço. 

 

A Aquisição dos dados foi realizada por um sistema de 12 bits de resolução, acoplado a um 

microcomputador, dotado de 32 canais de leitura 16 para termopares tipo K, 16 para termopares 

tipo S e taxa de aquisição de 10 Hz por canal, sendo o primeiro canal de cada placa reservado 

para medir a temperatura do ambiente (junta fria), e os demais para a leitura das variações de 

temperatura no metal e no molde.   

 

O AqDados – Software foi utilizado para acompanhar, parametrizar,  registrar e armazenar 

os dados obtidos pelos termopares durante o processo de solidificação, além de possibilitar um 

monitoramento on-line dos dados medidos. Um exemplo de tela está apresentado na Figura 3.5. 

 
O dispositivo de solidificação unidirecional, é constituído de um forno de resistência por 

elementos cerâmicos de carbeto de silício tipo globar, com potência de 5500W, com câmara 

moldada em alumina e isolamento por lã de rocha, no qual é introduzido um molde de casca 
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cerâmica e com refrigeração na parte inferior através de jato d′água. O molde refrigerado é 

constituído por uma coquilha de cobre. As Figuras 3.6 e 3.7  apresentam o Croquis detalhado e o 

dispositivo para a solidificação unidirecional , respectivamente. O molde de casca cerâmica com 

a coquilha de refrigeração na parte inferior e com os termopares é mostrado esquematicamente na 

Figura 3.8. 

 

 

Figura 3.5.  Tela do Software para processamento das temperaturas e fornecimentos dos 

perfis térmicos. 

 

 

Figura 3.6.  Croqui detalhado do dispositivo para solidificação unidirecional                 

(dimensões em milímetros). 
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Figura 3.7.  Dispositivo de solidificação unidirecional. 

 

 

 

Figura 3.8.  Esquema do posicionamento dos termopares e coquilha acoplada na parte inferior da 

casca cerâmica. 

Elemento cerâmico de carbeto de silício tipo globar 
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Outros utensílios operacionais foram utilizados como auxiliares no processo de 

solidificação: massa refratária GF-180 da Carburundum, utilizada para revestimento interno 

dos cadinhos (e dos demais acessórios citados a seguir), com o objetivo de isolar o material 

liquido do contato direto com as paredes do cadinho e com isso evitar contaminação do banho; 

haste de aço inoxidável, usada para agitação do metal líquido; espátula de aço, empregada para 

retirada da camada de óxido formada na superfície livre do banho; garra metálica, utilizada para 

introduzir e retirar os cadinhos de dentro do forno de resistência durante as operações de 

fabricação e  vazamento das ligas. 

 

No que se refere aos equipamentos utilizados na quarta etapa de atividades, eles integram 

um conjunto de equipamentos normalmente utilizados em técnicas metalográficas e utilizados 

para caracterizar e quantificar os espaçamentos dendríticos: “cut-off”, utilizado para corte de 

pequenos pedaços de materiais para obtenção dos corpos-de-prova; lixadeira rotativa, utilizada 

para preparar as superfícies dos corpos-de-prova para posterior polimento; politriz rotativa, 

utilizada para polir os corpos-de-prova, e, finalmente, um sistema de processamento de imagem 

Neophot 32 (Figura 3.9a) e Software Leica Q-500 Mc (Figura 3.9b),  

 

 

 

Figura 3.9.  (a) Microscópio óptico Neophot 32 para análise das amostras. (b) Software para 

análise de imagem acoplado ao microscópio óptico Neophot 32. 
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3.3 Materiais Utilizados 

 

Para este trabalho foram utilizadas ligas Al-Mg contendo 5%Mg, 10%Mg e 16%Mg e o 

Alumínio comercialmente puro. As suas composições, obtidas por análise química são 

apresentadas na Tabela 3.1.  As propriedades termofísicas são apresentadas na Tabela 3.2. 

(Incropera, 2000; Nagaumi, 2000). A Figura 3.10 apresenta o diagrama de equilíbrio do sistema 

Al-Mg (Metals Handbook, 1973). 

 

Na análise da composição química das ligas foi utilizado o método de fluorescência de 

raios X com o equipamento modelo RIX 3100 da RIGAKU. A espectrometria de fluorescência de 

Raios X (XRF) é um método instrumental não-destrutivo para análises elementares quantitativas 

e qualitativas baseado na medida dos comprimentos de onda e intensidades das linhas espectrais 

emitidas pela excitação secundária dos elementos. Em substituição aos métodos convencionais de 

análises químicas por via úmida, o método de análises químicas por fluorescência de Raios X é 

amplamente empregado em laboratórios de análises como uma eficiente ferramenta analítica em 

muitos campos industriais.  

 

Para a obtenção de valores dos elementos presentes na liga, foi utilizado o método semi-

quantitativo (SQ) do princípio dos parâmetros fundamentais (FP), onde as leituras das 

intensidade obtidas pelo equipamento são comparadas com valores pré-estabelecidos na sua base 

de dados (biblioteca). 

 
 

Figura 3.10.  Diagrama de equilíbrio do sistema Al-Mg (Metals Handbook, 1973). 
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Tabela 3.1.  Composição química das ligas Al-Mg e Alumínio comercialmente puro obtido 

pelo equipamento RIX 3100 da RIGAKU pelo princípio dos parâmetros fundamentais     (% em 

peso). 

 

Composição química (% em peso) 

Metal Al Mg Si  Fe Zn Mn Cu Outros 

Al 99,6895 0,0014 0,1029 0,1822 - - 0,0240 - 

Al-5%Mg 94,2729 5,3184 0,1563 0,1601 0,0460 0,0153 0,0124 0,0186 

Al-10%Mg 89.3729 10,2140 0,1641 0,1079 0.0883 0,0272 0,0177 0,0078 

Al-15%Mg 83,9940 15,3631 0,2503 0,1721 0,1394 0,0437 0,0311 0,0063 

 

 

Tabela 3.2.  Propriedades termofísicas admitidas para os materiais utilizados (Incropera, 2000; 

Nagaumi, 2000). 

  

Propriedades Al-5%Mg Al-10%Mg Al-15%Mg 

kliq (W/m K) 92,6 91,8 90,5 

ksol (W/m K) 130,4 126,3 122,8 

liq (kg/m3) 2315,2 2485,5 2608,7 

sol  (kg/m3) 2650,0 2801,4 3051,6 

cliq (J/kg K) 1097,0 982,3 897,5 

csol (J/kg K) 992,0 901,5 815,7 

L (kJ/kg) 396 307,2 257,3 

m (°C/%) 6,0 6,0 6,0 

K  0,472 0,472 0,472 

Tliq (°C) 640 610 590 

Tsol  (°C) 585 496 450 
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3.4 Vazamento 

 

Para essa etapa, foram adotados procedimentos formando uma sistemática para a 

repetibilidade dos experimentos de mesma natureza. Os procedimentos são os seguintes: 

 

• A ligas Al-Mg e o alumínio comercialmente puro foram fundidas, retiradas do forno e 

agitadas com uma haste de aço, revestida com massa refratária, para sua efetiva 

homogeneização, e também para auxiliar na queda da temperatura do banho líquido e 

vazadas a temperaturas 10% acima da temperatura liquidus, ou seja: 650°C (Al-15%Mg); 

671°C (Al-10%Mg); 701°C (Al-5%Mg) e 720°C (Al); 

 

• Foi realizada a injeção de argônio por aproximadamente 4 minutos, com uma vazão de    

2 litros/min, cuja finalidade foi a remoção de gases contidos na liga (ver figura 3.11). A 

injeção de argônio foi interrompida quando a temperatura da liga atingiu cerca de 10% 

acima da temperatura prevista para o vazamento. A retirada da escória da superfície do 

banho foi feita com a espátula de aço, revestida com alumina; 

 

• Segundos antes do vazamento no molde cerâmico, o sistema de refrigeração na coquilha 

de cobre era ligado para permitir a solidificação unidirecional e  o equipamento de 

aquisição de dados ligado para o registro de fenômenos térmicos. Atingido o 

superaquecimento, a liga foi vertida na cavidade do molde cerâmico adotado                

(ver Figura 3.8); 

 

• As ligas e o alumínio comercialmente puro eram então vazados no molde montado no 

dispositivo de solidificação unidirecional. Antes do vazamento, a casca de cerâmica era 

pré-aquecida até cerca de 600°C para o alumínio comercialmente puro, e cerca de 550°C 

para a ligas Al-Mg. Esse aquecimento da casca cerâmica minimiza as perdas laterais, 

sendo essencial na obtenção de solidificação direcional. Instantes antes do vazamento o 

forno para aquecimento da casca cerâmica era desligado, para evitar interferência no 
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sistema de aquisição de dados. Também foram tomadas as seguintes precauções para 

otimização do processo: 

 

- Mínimo de agitação no banho durante a fusão, para evitar que haja quebra da 

camada do óxido de alumínio que se forma sobre ele, e minimizar a introdução de 

gases; 

 

- Superaquecimento suficiente para garantir que a solidificação tivesse início após 

enchimento completo do molde.  

 

Como mencionado anteriormente, pouco antes do vazamento o equipamento de aquisição 

de dados era ligado para o registro dos fenômenos térmicos. A partir do registro desses dados, 

obtiveram-se as variações de temperaturas da liga. Da análise dessas variações, determinaram-se 

os tempos de passagem das isotermas liquidus da liga nos pontos correspondentes ao 

posicionamento dos termopares.   

 

 

 
 
 

Figura 3.11. Injeção de gás argônio no metal líquido e controle de temperatura: (a) lança de gás e 

(b) medidor de temperatura. 

 
 
 

(a)  
(b)  
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4.5 Determinação de Variáveis Térmicas de Solidificação 
 

Os parâmetros térmicos de solidificação (hi, Vliq, Gliq e T
•

 ) foram determinados 

experimentalmente após a obtenção dos perfis de temperatura durante a solidificação, de acordo 

com os seguintes procedimentos: 

 

a. Para a determinação do coeficiente de transferência de calor na interface metal/molde (hi) 

utilizou-se o método inverso, que consiste em mapear experimentalmente as temperaturas em 

determinados pontos no interior do molde ao longo da solidificação e, posteriormente, 

confrontar os perfis de temperatura ou curvas de resfriamento experimentais com as curvas 

teóricas simuladas por meio de um modelo numérico de solidificação, que tenha sido prévia e 

devidamente aferido. Um modelo matemático de solidificação baseado no método de 

diferenças finitas (MDF), previamente desenvolvido, é utilizado neste trabalho para obtenção 

das curvas teóricas.  

 

b. As velocidades experimentais de avanço da isoterma liquidus (Vliq), para todas as ligas 

analisadas, foram determinadas dividindo-se a distância percorrida pela isoterma liquidus 

entre dois termopares consecutivos (∆x) , pelo intervalo de tempo para o qual ela passou em 

cada um deles. 

 

c. A taxa de resfriamento (T
•

), para cada posição dos termopares, em todas as composições, 

podem ser obtidas experimentalmente a partir das interseções das retas horizontais 

correspondentes a cada temperatura liquidus (Tliq) com as curvas de resfriamento para cada 

posição dos termopares, e pelo resultado da leitura direta do quociente das temperaturas, 

imediatamente antes e depois da Tliq e dos tempos correspondentes, isto é 
T

T
t

• ∆
=

∆
.  

 
d. Os gradientes térmicos (GL) são obtidos a partir dos valores experimentais da velocidade e 

da taxa de resfriamento pela relação: 

liq

liq

T
G

V

•

=           (3.1) 
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4.6  Caracterizações Micro e Macroestruturais 

 

(a) Macroestrutura 

 

Depois de desmoldado, o lingote obtido foi cortado na seção longitudinal. Em seguida, a 

amostra foi lixada em lixadeira manual, com lixas de carbetos de silício e óxido de alumínio. A 

seqüência utilizada foi de granas: 100, 220, 320, 400 e 600, 800 e 1200. Para avaliar a 

macroestrutura, foi realizado um ataque na seção longitudinal para permitir o exame visual. Na 

Figura 3.12 está esquematizada a região de corte para a macrografia. 

 

Para o ataque do alumínio comercialmente puro e da ligas Al-Mg foi realizado um reagente 

constituído de: 45 partes de HCl, 15 partes de HNO3, 15 partes de HF e 25 partes de H2O 

(alumínio) e 20 ml de glicerina, 30 ml HCl, 2 ml de solução saturada em água de FeCl3, 7 gotas 

de HF e 1 ml de HNO3 (Al-Mg).   

 

 

 

 

 

 

Figura 3.13.  Esquema de corte do lingote para macrografia. 

 

Após o lixamento, a amostra era lavada e seca, em seguida com um bastão que possuía uma 

porção de algodão embebido no reagente, iniciava-se o processo de fricção sobre a parte lixada 

em tempo suficiente para promover uma reação de oxidação de toda a superfície da amostra. 

Depois, a peça era lavada novamente com água corrente, limpa com chumaço de algodão para a 

retirada de óxido para remover eventuais manchas escuras, e finalmente borrifada com álcool e 

seca em secador. Em seguida, foi  revelada a macroestrutura desejada. 
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Após esse processo, foram obtidas fotografias de todas as macroestruturas, para análise, 

como é detalhado no Capítulo 4. 

 

(b) Microestrutura 

 
A partir dos lingotes solidificados, foram extraídas amostras para as análises dos aspectos 

microestruturais (Figura 3.13). Estas amostras foram devidamente identificadas conforme as 

posições dentro do lingote a partir da interface metal/molde. Foram retirados os corpos de prova 

nas posições 15, 35, 55, 75, 95, 115, 135, 155 e 175mm conforme o comprimento da zona 

colunar de cada lingote. Vale ressaltar que foram necessários cuidados especiais com a 

refrigeração durante o corte das amostras (utilizou-se água gelada como fluido de corte) e 

embutimento a frio. Tais peculiaridades são essenciais para evitar a recristalização das amostras, 

fato que impossibilita o estudo correto da microestrutura da liga. Além das etapas anteriormente 

descritas, também foi utilizada uma lixadeira mecânica com lixas de óxido de alumino, sem 

aplicação de pressão, até grana 1200 mesh.  

 
Após o lixamento as amostras eram colocadas em ultra-som por 2 min, e então submetidas 

ao polimento, em politrizes mecânicas. O polimento era realizado em duas etapas:                     

(1) Iniciando-se com pasta de diamante de 6 µm, utilizando como lubrificante álcool e                

(2) finalizado com pasta de diamante de 1µm com o mesmo lubrificante.  

 
Devido às dificuldades que essas ligas apresentam para revelação microestrutural, poucos 

trabalhos tem sido desenvolvidos na literatura, utilizando ligas do sistema Al-Mg, objetivando a 

caracterização de estruturas dendríticas, principalmente em regime transitório de extração de 

calor, onde as dificuldades citadas são maiores tendo em vista a variação pontual dos parâmetros 

microestruturais. Portanto, procedimentos metalográficos para ligas Al-Mg são escassos na 

literatura, e mesmo os poucos livros (Voort, 1984 e ASM-Metals Handbook, 1973)  

especializados no assunto não foram suficientes para esclarecer qual o tipo de reagente químico 

que deveria ser usado. Isso obrigou a investigar experimentalmente os reagentes mais adequados 

que permitissem revelações microestruturais de elevada nitidez. Os reagentes químicos definidos 

para as referidas ligas são: 
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a) para ligas com composições  de 10%Mg e 15%Mg: solução aquosa com 10% de HF, em 

temperatura ambiente e tempo inicial de 20s, podendo ser maior até a completa revelação; e 

 

b)  para ligas com composições de 5%Mg:  20ml de H2O, 1ml de HF, 6ml de HNO3 e 12ml de 

HCl, em temperatura ambiente com tempo inicial de 20s, podendo ser maior até a completa 

revelação. 

 

Em seguida, as amostras eram analisadas em um microscópio óptico para verificar o 

formação de dendritas. Se não houvesse o seu surgimento, o processo era repetido (lixamento, 

polimento e ataque, nesta seqüência).  

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.13.  Seção para quantificação de EDP e EDS. 

 

(c) Determinação dos Espaçamentos Dendríticos 

 

Para a medição dos espaçamentos dendríticos ao longo das peças, a partir da interface 

metal/molde até o final da região da zona colunar, as amostras foram analisadas ao microscópio 

óptico Neophot – 32, utilizando os métodos indicados por Gündüz e Çadirli (2002). As medidas 

forma realizadas utilizando-se o software Q500 MC – Leika Cambridge Ltda, interconectado ao 

microscópio. Para o espaçamento dendrítico primário (λ1), as medidas foram obtidas utilizando-

se o critério de vizinhança, que considera o valor do espaçamento primário igual à distância 

  Seção 
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média entre o centro geométrico das dendritas. Foram realizadas 20 medidas para cada posição 

selecionada, sendo que, ao final, foi realizada a média dos valores e o intervalo de dispersão Para 

o espaçamento dendrítico secundário (λ2) foram realizadas as medidas ao longo da extensão entre 

o centro de um braço determinado até outro centro alinhado com o primeiro, para cada dendrita. 

O espaçamento expressava a razão entre essa dimensão total e o número de distâncias centro a 

centro percorridas. Essas medidas foram realizadas em alguns pontos da região da zona colunar a, 

partir da interface metal/molde. A Figura 3.14 apresenta uma ilustração que define os 

espaçamentos dendríticos característicos de uma frente de solidificação. 

 

 

 

 

 

       2( )
X

EDS
N

λ =   (3.2) 

2( )EDP Yλ =    (3.3) 

  

onde:   N – n° de distâncias centro a centro; 

Y – distância média entre o centro 
geométrico das dendritas. 

 

Figura 3.14.  Ilustração esquemática dos espaçamentos dendriticos primários e secundários. 

 
Até chegar nos ensaios definitivos [3, 7 12 e 16], ocorreram algumas dificuldades de ordem 

técnica durante a confecção dos lingotes, conforme é mostrado na Tabela 3.3, que tornaram os 

experimentos bastante dispendiosos sem contar o tempo que foi gasto desde a confecção da liga, 

identificação da composição até o vazamento na casca cerâmica, onde, em média, foram gastos 

de duas a três semanas para cada ensaio. É importante salientar que mesmo os ensaios que 

apresentaram algum problema foram, em geral, utilizados para analisar a repetibilidade das 

experiências. 
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Tabela 3.3. Experimentos realizados no dispositivo de solidificação unidirecional. 

N° de 
ensaios Material Observações 

   Forno (cadinho)  Forno (casca cerâmica) Sistema aquisição Lingote Defeitos 
1   ok resistência quebrou ok ruim - 
2 Alumínio ok fusível queimou ok ruim - 
3   ok ok  ok ok - 
4   ok  ok  termopar c/ defeito ok - 
5   ok  ok  software travou ok - 
6 Al-5%Mg ok  ok  ok ruim - 
7   ok  ok  ok ok - 
8   ok ok  ok - porosidade 
9   ok ok  ok - rechupe 

10 Al-10%Mg ok temperatura baixa ok - - 
11  ok ok  ok ruim - 
12   ok ok  ok ok - 
13   ok ok  ok ruim desvios 
14  Al-15%Mg ok ok  poucas medições - desvios 
15  ok ok  ok ruim - 
16   ok ok  ok ok desvios 
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Capítulo 4 

 
Resultados e discussões 

 

4.1 Considerações iniciais 

 

Este capítulo detalha os resultados obtidos experimentalmente neste trabalho. A partir das 

ligas fundidas de Al-Mg com diferentes composições foram feitas análises macro e micrográficas 

dos lingotes obtidos pelo processo de solidificação unidirecional. As análises dos resultados são 

realizadas seguindo a seqüência do fluxograma da Figura 4.1. Durante este processo, pelo sistema 

de aquisição de dados, foram medidos os perfis da temperatura em função do tempo das ligas de 

Al-Mg e do alumínio comercialmente puro, permitindo assim a determinação de vários 

parâmetros e a construção de curvas que são analisadas neste capítulo. 

 

4.2 Análise das curvas de resfriamento 

 

Nos ensaios experimentais, os oito termopares foram utilizados nas seguintes posições: um 

termopar localizado na interface metal/molde, outro termopar localizado a 2 mm da interface 

metal/molde e os demais a: 20 mm,  40 mm, 60 mm, 80 mm, 100 mm e 120 mm da interface. 

Foram assim posicionados visando-se obter ao máximo, no decorrer de todo o processo de 

solidificação unidirecional, o monitoramento da variação dos parâmetros de solidificação a serem 

obtidos em função da extração de calor à qual a liga é submetida durante os experimentos. Foram 
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obtidas experimentalmente, pelo sistema de aquisição de dados as variações de temperatura em 

função do tempo em diferentes posições para as ligas de Al-Mg e para o alumínio comercialmente 

puro. Em todos os ensaios, a capacidade de extração de calor por parte da coquilha refrigerada a 

água foi um fator mantido constante, para permitir uma melhor análise da influência do teor de 

soluto durante o processo de solidificação.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figura 4.1.  Fluxograma representativo da seqüência de análises. 
 
 

As Figuras 4.2, 4.3, 4.4 e 4.5 apresentam as curvas de variação de temperatura monitoradas 

durante os experimentos, para o alumínio comercialmente puro e as ligas Al-5%Mg, Al-10%Mg e 

Al-15%Mg, respectivamente. Os pontos assinalados nas curvas têm apenas o objetivo de 

diferenciar as curvas obtidas em diferentes posições, já que as mesmas foram obtidas 

continuamente por meio do sistema de aquisição de dados. Quando atingidas as temperaturas 

liquidus tem inicio a liberação de calor latente de solidificação. Nessas Figuras, as linhas 

horizontais pontilhadas indicam as temperaturas liquidus e solidus, que representam 

Ligas de Al-Mg e Alumínio Comercialmente puro 

Determinação dos Parâmetros de Solidificação 

Analise das Curvas de Resfriamento 

Análise Macroestrutural dos Lingotes 

Correlação dos parâmetros térmicos com os estruturais (λλλλ1, λλλλ2)  

Correlação de λλλλ1  e  λλλλ2 com modelos teóricos previstos na literatura  

Análise Microestrutural  

Analise da variação da permeabilidade dos canais interdendríticos 
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respectivamente o inicio e fim da solidificação. Como exemplo para a liga Al-5%Mg, o tempo 

total de solidificação é de 97s, considerando o termopar localizado a 20 mm da interface 

metal/coquilha. Para a liga Al-10%Mg e mesmo termopar, foi de 301,2 s e 394,2 s, para liga    Al-

15%Mg. 

0 200 400 600 800 1000

0

100

200

300

400

500

600

700

Aluminio

Solidificação direcional vertical

Molde de cobre refrigerado

T
liq

= 660 ºC

T
e

m
p

e
ra

tu
ra

 (
ºC

)

Tempo (s)

 0 mm

 2 mm

 20 mm

 40 mm

 60 mm

 80 mm

 100 mm

 120 mm

 
Figura 4.2. Perfil térmico experimental de Temperatura em função do tempo para oito diferentes 

posições de termopares em relação a interface metal/coquilha, para o alumínio comercialmente 

puro. 
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Figura 4.3. Perfil térmico experimental de temperatura em função do tempo para oito diferentes 

posições de termopares em relação à interface metal/coquilha, para a liga Al-5%Mg. 
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Figura 4.4.  Perfil térmico experimental de temperatura em função do tempo para oito diferentes 

posições de termopares em relação à interface metal/coquilha, para a liga Al-10%Mg. 
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Figura 4.5.  Perfil térmico experimental de temperatura em função do tempo para oito diferentes 

posições de termopares em relação à interface metal/coquilha, para a liga Al-15%Mg. 
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4.3  Determinação dos Parâmetros Térmicos 

 

A determinação das curvas de resfriamento é extremamente importante na medida em que a 

partir delas podem ser determinados vários parâmetros relativos ao processo de solidificação. A 

partir das informações obtidas dos dados processados durante os ensaios, podem ser estabelecidas 

as seguintes correlações: 

 

- Variação da posição da isoterma liquidus em função do tempo;  

-Variação do tempo local de solidificação em função da posição; 

- Variação da velocidade da isoterma liquidus em função da posição; 

- Gradiente térmico no líquido junto à isoterma liquidus em função da posição; e 

- Variação da taxa de resfriamento em função da posição; 

Esses parâmetros são apresentados com detalhes a seguir. 

 

4.3.1 Variação da posição da isoterma liquidus em função do tempo. 

 

A Figura 4.6 apresenta o comportamento experimental da posição da isoterma liquidus com 

o tempo para as ligas de Al-Mg e o alumínio comercialmente puro. Os gráficos apresentados são 

obtidos a partir das interseções da reta horizontal correspondente à temperatura liquidus (Tliq) 

com os perfis térmicos em cada posição dos termopares. 

 

Como se pode observar da Figura 4.6, a evolução da isoterma liquidus tende a apresentar 

uma progressão mais lenta à medida que há o aumento no teor de soluto da liga Al-Mg. Assim a 

medida que se reduz o teor de soluto nas ligas até atingir a composição de alumínio 

comercialmente puro o processo de solidificação ocorre mais rapidamente. Isso pode ser 

explicado pelo fato que as ligas com maior teor de soluto apresentam maior intervalo de 

solidificação. Deve-se notar também que, com o aumento do teor de magnésio, aumenta a 

rejeição de soluto, diminuindo a temperatura liquidus pelo super-resfriamento constitucional.  
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Figura 4.6.  Curvas de variações da posição da isoterma liquidus em função do tempo para as 

ligas de Al-Mg e o alumínio comercialmente puro. 

 

 

4.3.2 Variação do tempo local de solidificação em função da posição. 

 

O tempo local de solidificação (tsl) é definido como o intervalo de tempo entre a passagem 

da isoterma liquidus e a isoterma solidus por uma determinada posição. 

 

A Figura 4.7 apresenta os tempos locais de solidificação (tsl), para o alumínio e para as ligas 

Al-Mg e verifica-se que, com o aumento do teor de soluto da liga, aumentam os valores de tsl para 

uma mesma posição. Isso é reflexo do aumento dos intervalos de solidificação. Assim como 

mencionado anteriormente, acredita-se que também o aumento do teor de magnésio aumente a 

rejeição de soluto reduzindo a temperatura liquidus pelo super-resfriamento constitucional. 

   

Nota-se na Figura 4.7, que há uma variação maior do tempo local quando se aumenta o teor 

de soluto de 10%Mg para 15%Mg, provavelmente devido a rejeição de uma maior quantidade de 

magnésio que leva à formação de uma zona pastosa de maior extensão levando o aumento de tsl.  
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Figura 4.7.  Curvas de variação do tempo local de solidificação em função da posição para as 

ligas de Al-Mg. 

 

4.3.3 Variação da velocidade de avanço da isoterma liquidus durante a solidificação. 

 

A partir das curvas de resfriamento correspondentes de cada um dos termopares pode ser 

obtida a curva de variação de velocidade de avanço das pontas das dendrítas em função da 

posição da isoterma liquidus. Para tanto, se marca-se um intervalo de tempo (t’), para o qual a 

isoterma liquidus passou na posição correspondente a um determinado termopar e o intervalo do 

tempo (t”) para o qual ela passou na posição correspondente ao termopar seguinte. Dividindo-se a 

distância entre os dois termopares (∆x) pela diferença entre os dois intervalos de tempo obtém-se 

a velocidade média de avanço (Vliq) (Garcia, 2001). 

 

liq " '

x
V

t t

∆
=

−
 .        (4.1) 

 

A Figura 4.8 apresenta a variação dessa velocidade de avanço em fução da posição da 

isoterma liquidus para as ligas de Al-Mg e o alumínio comercialmente puro. Nos instantes 

iniciais, fica evidente a influência da composição de soluto na liga, diminuindo 

consideravelmente a velocidade da isoterma.  
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Pode-se observar, em todos os casos, a diminuição da velocidade de avanço para as 

posições mais afastadas da coquilha refrigerada, devido ao aumento da camada solidificada com 

a evolução do processo de solidificação, impondo maior resistência ao fluxo de calor.  

 

Em um processo de solidificação mais rápido, que é o caso para o alumínio comercialmente 

puro, tem-se uma velocidade inicial elevada e que gradativamente diminui ao longo do tempo 

tendendo posteriormente a uma estabilização, aproximando-se aos valores observados para as 

ligas Al-5%Mg, Al-10%Mg e Al-15%Mg.  
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Figura 4.8.  Comportamento da velocidade de avanço da isoterma liquidus em função da posição 

para as ligas de Al-Mg e o alumínio comercialmente puro. 
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4.3.4 Gradiente térmico no líquido em frente à isoterma liquidus 

 

O gradiente de temperatura em frente à isoterma liquidus (Gliq), que corresponde à posição 

das pontas das dendritas, (Gliq), é obtido pela seguinte relação: 

 

liq
liq

T ' T
G

x

−
=

∆
 ,        (4.2) 

 

 
onde liqT  é a temperatura liquidus correspondente à posição de um determinado termopar, T’ é a 

temperatura correspondente a posição do termopar seguinte e ∆x é a distância entre eles. Assim a 

partir das curvas de variação obtidas pode ser determinada a curva de variação de gradiente de 

temperatura durante a solidificação. 

 

  A Figura 4.9 apresenta as curvas de variação do gradiente de temperatura em função da 

posição para as ligas de Al-Mg e o alumínio comercialmente puro. Nota-se o mesmo 

comportamento com gradientes altíssimos nos instantes iniciais com grandes variações até a 

formação da casca sólida (gradiente diminui com o avanço da solidificação devido a gradativa 

dissipação do superaquecimento no metal líquido em frente à interface metal/molde). 

Posteriormente, tente a gradientes baixíssimos nas pontas das dendritas no final do processo de 

solidificação.  

 

4.3.5 Variação da taxa de resfriamento em função da posição 

 

Uma vez obtidas as velocidades de avanço da isoterma liquidus ( liqV ) e os gradientes de 

temperatura ( liqG ), podem ser determinadas as variações da taxa de resfriamento ( T
•

) durante a 

solidificação pela seguinte relação: 

liqT G liqV
•

= ⋅  .         (4.3) 
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A Figura 4.10 apresenta a variação da taxa de resfriamento em função da posição para as 

ligas de Al-Mg e o alumínio comercialmente puro. Pode-se notar que as taxas de resfriamento 

diminuem com a evolução da solidificação, em conseqüência da queda do gradiente de 

temperatura com a dissipação do calor latente e da diminuição da velocidade de avanço da 

isoterma liquidus. 
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Figura 4.9.  Curvas de variação dos gradientes térmicos à frente da isoterma liquidus em função 

da posição para as ligas Al-Mg e o alumínio comercialmente puro. 

 

Analisando-se comparativamente as curvas de variação das taxas de resfriamento mostradas 

na Figura 4.10, nota-se inicialmente que os valores das taxas tendem a ser menores na proporção 

que se aumenta a quantidade de soluto nas ligas Al-Mg. Isso pode ser explicado pelo fato que, à 

medida que se reduz o teor de soluto, reduz-se também o intervalo de solidificação, permitindo 

que ligas de baixo teor de magnésio e até mesmo o alumínio comercialmente puro solidifiquem 

mais rapidamente. Em geral, observa-se a diminuição progressiva desta variável térmica para 

posições mais afastadas da base refrigerada até o fim do processo de solidificação onde há 

dissipação do calor e à conseqüente diminuição do gradiente térmico tanto para o alumínio 

comercialmente puro como as ligas de Al-Mg.  
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Figura 4.10.  Curvas da variação da taxa de resfriamento em frente à isoterma liquidus para as 

ligas Al-Mg e o alumínio comercialmente puro. 

 

4.3.6 Coeficiente de transferência de calor metal/molde (hi) 

 

Como o coeficiente de transferência de calor na interface metal/molde é um parâmetro que 

influi diretamente na estrutura final do fundido, é importante conhecer sua forma de variação e 

como tratá-la. A determinação coeficiente de transferência de calor na interface metal/molde foi 

feita utilizando o método inverso, baseado na introdução dos dados experimentais de temperatura 

em diferentes posições no metal e no molde, em um modelo numérico que simula o processo de 

solidificação unidirecional e ajusta os valores do coeficiente. O método numérico aplicado neste 

trabalho foi desenvolvido por Melo (1996) e encontra-se detalhado em sua tese de doutorado.  

 

A Figura 4.11 apresenta curvas de valores transitórios da variação do coeficiente de 

transferência de calor na interface metal/molde para as ligas do sistema Al-Mg solidificadas em 

coquilha de cobre. De maneira geral, o aumento do teor de magnésio, parece implicar em um 

aumento da molhabilidade do líquido, o que é demonstrado pelos valores iniciais de hi. Com a 

evolução da solidificação, observa-se que os valores de hi decrescem rapidamente com o tempo 

.

.

.
.
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devido ao gap de ar que surge pela contração volumétrica do metal solidificado, e tendem a se 

estabilizar em um valor de aproximadamente 500 W/(m².K).  

 

Por apresentar elevado intervalo de solidificação, a liga Al-15%Mg tem maior 

possibilidade de formação de canais interdendríticos mais longos, o que podem provocar 

movimento de fluido em sentido contrário ao da solidificação, e ajudam a melhorar o contato 

térmico metal/molde. Além do mais, a contração volumétrica fica menos evidente para essa liga, 

promovendo a formação de um menor “gap” de ar. Em conseqüência, gera perfis de evolução de 

hi mais elevados que os observados para ligas de menor intervalo de solidificação (ligas Al-

5%Mg e Al-10%Mg), permanecendo essencialmente próximos durante a solidificação. Quaresma 

(1999) observou fenômeno semelhante ao estudar as ligas do sistema Sn-Pb, no intervalo de 

composição de 10% Pb até a concentração eutética, onde constatou que não houve variações 

expressivas nos perfis de hi. 
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Figura 4.11 - Evolução dos coeficientes de transferência de calor metal/molde sob fluxo de calor 

unidirecional para ligas do sistema Al-Mg solidificadas unidirecionalmente. 
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4.4 Análise macroestrutural 
 
 

A partir do vazamento das ligas de Al-Mg (Al-5%Mg, Al-10%Mg,  Al-15%Mg) e do 

alumínio comercialmente puro, foram obtidos alguns lingotes e assim realizadas macrografias, 

conforme estão apresentadas na Figura 4.12. Nelas é possível perceber a presença de grãos 

colunares paralelos à direção do fluxo de calor, ou seja, crescendo unidirecionalmente na direção 

vertical ascendente a partir da parte inferior da casca cerâmica onde está localizada a coquilha 

refrigerada, o que ratifica a existência de fluxo de calor perpendicular à superfície de 

refrigeração. Os resultados obtidos evidenciam a eficiência do dispositivo de solidificação 

unidirecional onde as transições colunar/equiaxial do alumínio e das ligas Al-5%Mg, Al-10%Mg 

e Al-15%Mg ocorreram, respectivamente a 200mm, 170mm, 128mm e 100mm da interface 

metal/molde. Convém ressaltar que o aquecimento da casca cerâmica e o grau de 

superaquecimento adotado facilitam a obtenção de zonas colunares com grandes extensões.   

 

4.4.1 Formação das zonas coquilhada, colunar e equiaxial na solidificação unidirecional. 

 

As macroestruturas apresentadas são formações morfológicas estruturais que foram 

observadas e avaliadas visando investigar a evolução do crescimento das zonas coquilhada, 

colunar e equiaxial durante o processo de solidificação unidirecional sob ação direta do 

dispositivo de solidificação. Tais estruturas são apresentadas de forma sintetizadas a seguir: 

 

a) Zona coquilhada - Como o metal foi vazado com um certo grau de superaquecimento e 

a parede da coquilha estava fria pois, momentos antes do vazamento o sistema de refrigeração 

fora acionado, somente uma camada fina de líquido conseguiu atingir temperaturas abaixo da 

temperatura de nucleação e, conseqüentemente, ocorreu a formação de uma pequena zona 

coquilhada em alguns lingotes (Al-5%Mg e Al-10%Mg).  

 

b) Zona colunar -  Ocorreu a sua redução com o aumento do teor de soluto da liga 

correlacionada com o aumento da zona equiaxial final, conforme é xplicado no item (c); 
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c) Zona equiaxial – As experiências foram realizadas inicialmente com o metal puro 

(alumínio) e em seguida com as ligas de Al-5%Mg, Al-10%Mg e Al-15%Mg. Nesta ordem 

percebe-se que os intervalos de solidificação tendem a crescer, permitindo um distanciamento 

maior entre as pontas e as raízes das dendritas, induzindo a um maior comprimento dendrítico 

permitindo que fiquem mais sujeitas a fragmentação propiciando formação desta zona; O 

aparecimento da zona equiaxial  pode ser explicado também pela ocorrência de rejeição de soluto 

na interface de crescimento colunar que possibilita a existência de super-resfriamento 

constitucional no liquido, abaixando a temperatura liquidus em frente à interface permitindo o 

aparecimento de grãos equiaxiais em frente a mesma (Chalmers e Winegard, 1954). 

 

Ao analisar individualmente a macroestrutura do alumínio comercialmente puro, 

identificada na Figura 4.12 (a), constata-se a presença de grãos equiaxiais de pequena dimensões 

no interior da zona colunar, entendendo que, nem todos os grãos desta zona são originados de 

grãos coquilhados, entretanto existe a possibilidade da formação de grãos equiaxiais na zona 

colunar por decantação de sólido formado na superfície livre do liquido. Tal constatação também 

foi comprovada por trabalhos anteriores (Chalmers, 1968 e Biloni, 1968). 

 

4.4.2 Influência do teor de magnésio e dos parâmetros de solidificação na direção de 

crescimento dos grãos. 

 
Durante a análise macroestrutural da liga Al-15%Mg observada na Figura 4.12 (d), 

percebeu-se a existência de alguns grãos colunares que cresceram em direção diferente da direção 

preferencial de crescimento, impedindo o crescimento regular dos demais grãos colunares. Em 

geral três morfologias são visíveis na seção longitudinal da amostra em diferentes medidas, 

conforme se observa na Figura 4.13. A que está próxima da base da amostra, a qual é formada 

por grãos colunares regulares, tal como visualizada no detalhe (1), aquela que está na região 

central, que possui a forma de “leque” (detalhe 2) e a que está acima, é formada por grãos 

equiaxiais (detalhe 3). A macroestrutura em forma de “leque” é visivelmente diferente das  

morfologias usuais de grãos colunares e equiaxiais que crescem regularmente e são denominados 

particularmente por alguns autores de “grãos plumosos” (Gonzáles, 2006; Henry et al., 

1997/1998A-B/2004; Salgado, 2000; Sémoroz et al, 2001; Turchin, 2007).  
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Figura 4.12.  Macroestruturas: (a) alumínio comercialmente puro; (b) Al-5%Mg; (c) Al-10%Mg e 

(d) Al-15%Mg. 

 
Embora os pontos de nucleação desses “grãos plumosos” não estejam necessariamente na 

secção observada na Figura 4.13, dois deles são escolhidos para serem analisados. Eles estão 

provavelmente localizados aproximadamente entre 4 e 8 mm da interface metal/coquilha (pontos 

A e B indicados na imagem ampliada com contorno pontilhado da Figura 4.13), e se 

desenvolvem a partir desses pontos de nucleação com a forma característica de um “leque”. 

Exibindo diferentes contrastes (originalmente nas cores branca e cinza) os grãos são constituídos 

 
(a) 

 
(b) 

 
(c) 

 
(d) 
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por uma série de lamelas paralelas com orientações alternadas separadas por contornos retilíneos 

e ondulados (Henry et al., 1997/1998A-B/2004; Turchin, 2007).  

 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

 

 

Figura 4.13. Secção longitudinal do lingote da liga Al-15%Mg obtida a partir do ajuste da 

macroestrutura apresentada na Figura 4.11(d): 1, 2 e 3 são detalhes da morfologia dos grãos ; A e 

B indicam os pontos  prováveis de origem dos “grãos plumosos”. 

 

 

A morfologia que possui a forma de um “leque” é visualizada com mais detalhes, quando 

associam-se as micrografias obtidas a partir dos corpos de prova com suas prováveis localizações 

na macroestrutura de solidificação ao longo da seção longitudinal do lingote de Al-15%Mg, 

conforme pode ser visto na Figura 4.14. Considerando que a direção de crescimento ocorre da 

esquerda para direita, percebe-se que os ramos dendríticos primários cresceram desalinhados em 

relação à direção de evolução do gradiente térmico. Além do mais, os ramos dendríticos possuem 

uma forma peculiar: eles possuem uma aparência fractal, semelhante a uma “espinha de peixe”, 

apresentando braços dendríticos secundários com inclinação próxima de 45° em relação aos 

braços primários. Por uma análise visual, percebe-se que as microestruturas que apresentam este 

(A) (B) 

(1) 

(2) 

(B) (A) 

(3) 
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defeito são muito diferentes daquelas usualmente observadas nos experimentos com ligas de 

alumínio solidificadas unidirecionalmente. 

 
Apesar de alguns estudos terem sido divulgados no meio científico nos últimos anos, ainda 

existem questionamentos sobre as causas que levam ao surgimento desse tipo de desvio 

macroestrutural. No entanto, estes estudos permitem que sejam explicados os fenômenos 

envolvidos, e ajudaram a conduzir as investigações,  permitindo obter soluções tangíveis sobre os 

reais motivos que levam ao surgimento dos “grãos plumosos”. Dentre estes estudos publicados, 

pode-se inicialmente considerar as constatações de Garcia (Garcia, 2001), que  afirma que esta 

alteração induzida na direção de crescimento pode ser ocasionada por um movimento lateral 

brusco na lingoteira durante a solidificação, o qual seria suficiente para mudar a direção do 

crescimento colunar. No entanto, Henry et al., (1998A-B) seguindo uma investigação mais 

aprofundada, afirmaram que a mudança na direção de crescimento é um fenômeno que além de 

ser observado em ligas de alumínio (com exceção das ligas Al-Si), tem sido visto em materiais 

transparentes como é o caso de soluções químicas de NH4Cl-H2O e SCN-acetona, solidificados 

de forma controlada sem a possibilidade de ocorrência de movimentos bruscos durante o 

processo. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

   
 

Figura 4.14. (a) Seção longitudinal do lingote da liga Al-15%Mg, obtida a partir do ajuste da 

macroestrutura apresentada na Figura 4.11(d) com inclinação de 90° (b) micrografias obtidas a 

partir das seções longitudinais dos corpos-de-prova. 

Gliq 
(a) 

(b) 

45° 
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Alguns pesquisadores, ao trabalharem com ligas de alumínio solidificadas 

unidirecionalmente, alcançaram resultados semelhantes aos encontrados neste trabalho quando 

investigaram a morfologia em forma de “leque”. Eles acreditam que a morfologia observada no 

detalhe (2) da Figura 4.13, é resultante da combinação de dois mecanismos que ocorrem em 

escala atômica: no primeiro ocorre a mudança nas propriedades anisotrópicas das ligas (tensão 

superficial e cinética de ligação dos átomos) as quais, em altas taxas de crescimento e para certas 

composições interrompem a direção preferencial de crescimento de <100>, características das 

estruturas cfc, como é o caso do alumínio,  para <110>. No segundo mecanismo, ocorre a 

simetrização da direção de crescimento dos braços dendríticos por uma operação de maclação 

iniciada por um erro de empilhamento (Henry et at., 1997/1998A-B; Turchin et al., 2007).  

 
Henry et al. realizaram experimentos com uma liga a base de alumínio contendo magnésio 

(AA5182), solidificada unidirecionalmente sob condições térmicas controladas em um forno 

Bridgman, e observaram na evolução do crescimento dendrítico, a formação de “grãos plumosos” 

que, segundo eles, está provavelmente ligada a gradientes térmicos elevados nos instantes iniciais 

do processo de solidificação e à adição de elementos de liga específicos (Henry et al., 

2003/2004). Este último fator pode influenciar não somente na cinética de crescimento das 

dendrítas, como na direção preferencial de crescimento. Como a anisotropia da energia interfacial 

do alumínio é particularmente fraca, comparada com outros metais, as direções de crescimento 

das dendritas de alumínio podem estar sujeitas a mudanças em função da composição da liga e/ou 

das condições de crescimento. Isto pode conduzir a essas morfologias especiais chamadas de 

“grãos plumosos” freqüentemente encontradas na solidificação de ligas de alumínio (Sémoroz, 

2001). 

 
 Se for realizada uma análise do gráfico da Figura 4.9, observa-se que a liga que tem a 

maior concentração de magnésio, apresenta um gradiente térmico mais elevado nos instantes 

iniciais do processo solidificação, confirmando os trabalhos de Henry et al., (1997/1998A-

B/2004) . Em adição a esses estudos anteriores constatou-se neste trabalho que não só a adição de 

diferentes elementos de liga podem provocar a formação de “grãos plumosos”, mas também o 

teor de um determinado elemento de liga pode influenciar na formação dessa morfologia, já que 

apenas a liga com maior teor de magnésio (15%) apresentou esse tipo de estrutura. 
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Os “grãos plumosos” comprometem drasticamente as propriedades da estrutura solidificada 

por fundição e até por soldagem, afetando a deformabilidade do material e dificultando mudanças 

na microestrutura por de tratamentos térmicos, sendo, portanto, importante se estabelecer 

controles no processo de solidificação para evitar sua formação. Sua aparência durante o processo 

de solidificação está diretamente ligada ao elevado gradiente térmico nos instantes iniciais e 

também ao tipo e teor de soluto adicionado (Turchin et al., 2007).  

 
4.5 Analise microestrutural  

 
As micrografias foram obtidas a partir da seção longitudinal das amostras de Al-Mg. Os 

espaçamentos dendríticos foram medidos para analise das características microestruturais na 

solidificação unidirecional, fazendo uma varredura a partir da base em direção ao encontro das 

estruturas de solidificação (colunar/equiaxial). Posteriormente, estes dados estruturais foram 

correlacionados com os parâmetros térmicos e confrontados com modelos teóricos encontrados 

na literatura.  

 

Fazendo uso de equipamentos e métodos mencionados no Capítulo 3, foram realizadas as 

medições dos espaçamentos dendríticos primários e secundarios em posições específicas a partir 

da interface metal/coquilha. As Figuras 4.15 a 4.17 e 4.19 a 4.21 apresentam respectivamente a 

evolução dos espaçamentos dendríticos primários e secundários e as imagens das microestruturas 

de solidificação, sendo possível observar para as três ligas o aumento nos espaçamentos da 

interface metal/coquilha para o interior do lingote. As linhas cheias nas figuras representam 

apenas a melhor curva passando pelos pontos experimentais, para facilitar a visualização. 

 

Ao observar o gráfico da Figura 4.15, referente à liga com menor teor de soluto, verifica-se 

que, com as taxas de resfriamento mais altas nas primeiras posições, os ramos dendríticos 

primários apresentam pequenas dimensões, crescendo para as posições mais afastadas da 

interface metal/molde, tendo em vista as condições relativamente mais intensas de segregação. Já 

para a liga de maior teor de soluto, observa-se que os espaçamentos dendríticos primários 

apresentam maiores dimensões, tornando-se cada vez maiores ao longo do lingote, fato esse que 

pode ser comprovado pelas micrografias (ver Figura 4.17). 
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Figura 4.15.  Espaçamentos dendríticos primários em função da posição para a liga Al-5%Mg. 
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Figura 4.16.  Espaçamentos dendríticos primários em função da posição para a liga Al-10%Mg. 
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Figura 4.17.  Espaçamentos dendríticos primários em função da posição para a liga Al-15%Mg. 

 

Em alguns trabalhos desenvolvidos para regime estacionário, alguns deles para materiais 

orgânicos, afirmam que os espaçamentos dendríticos primários aumentam quando o teor de 

soluto é aumentado. Entretanto, Sharp e Hellawel (1969) investigaram o efeito do teor de soluto 

em ligas Al-Cu e os resultados obtidos pelos autores evidenciam que os espaçamentos dendríticos 

primários são independentes de Co. Resultados contrários foram obtidos por Spittle e Lloyd 

(1979), que investigaram a influência de Co em ligas hipoeutéticas Pb-Sb solidificadas 

direcionalmente em condições transitórias de extração de calor, cujos resultados apresentam 

menores valores dos espaçamentos dendríticos primários para maiores concentrações de soluto. 
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Tais resultados contrariam as análises teóricas/experimentais de Okamoto e Kishitake (1975), nas 

quais o espaçamento primário aumenta quando o teor de soluto é aumentado. Os resultados 

obtidos neste trabalho para os espaçamentos dendríticos primários em função da posição para as 

ligas Al-Mg, anteriormente apresentados, são confrontados entre si na Figura 4.18. Esses 

resultados indicam que, para o caso das ligas de Al-Mg solidificadas unidirecionalmente em 

regime transiente,  quanto maior o teor de soluto, maior o EDP, para uma mesma posição a partir 

da interface.  
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Figura 4.18.  Espaçamentos dendríticos primários em função da posição para as ligas Al-5%Mg, 

Al-10%Mg e Al-15%Mg. 
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Figura 4.19.  Espaçamentos dendríticos secundários em função da posição para a liga Al-5%Mg. 
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Figura 4.20.  Espaçamentos dendríticos secundários em função da posição para a liga Al-10%Mg. 
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Figura 4.21.  Espaçamentos dendríticos secundários em função da posição para a liga Al-15%Mg. 

 
 

Os resultados dos espaçamentos dendríticos secundários em função da posição para as ligas 

Al-Mg anteriormente apresentados são confrontados entre si na Figura 4.22. Pode-se observa que, 

quanto maior o teor de soluto, maior o EDS, para uma mesma posição a partir da interface. 
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Figura 4.22.  Espaçamentos dendríticos secundários em função da posição para as ligas             

Al-5%Mg, Al-10%Mg e Al-15%Mg. 

 
4.6 Correlação dos parâmetros microestruturais (λλλλ1, λλλλ2) com  parâmetros de solidificação. 

  
 

Os espaçamentos dendríticos primários foram plotados em função do produto da velocidade 

de avanço da isoterma liquidus com o gradiente de temperatura VliqGliq e os secundários, em 

função do tempo local de solidificação, para as ligas Al-5%Mg, Al-10%Mg e Al-15%Mg como 

se pode verificar nas Figuras 4.23 e 4.24. Percebe-se que os espaçamentos dendríticos primários 

nas três ligas diminui com o aumento do parâmetro VliqGliq , ao passo que os espaçamentos 

dendríticos secundários aumentam com o tempo local de solidificação (tsl).  

 
 

Como foi visto no Capítulo 2, alguns modelos para a previsão de crescimento dendrítico 

primário e secundários, normalmente divididos em teóricos e experimentais, são apresentados e 

retratam a variação dos espaçamentos durante a solidificação. Tais modelos indicam que o 

espaçamento dendrítico primário varia inversamente com a velocidade de avanço da isoterma 

liquidus (Vliq) e com o gradiente de temperatura (Gliq), e que o espaçamento dendrítico 

secundário varia diretamente com o tempo local de solidificação (tsl). É de se esperar que a 

redução de Vliq e Gliq promova o aumento de λ1, ao passo que o aumento de tsl aumente λ2, tal 

como registrado nos  gráficos nas Figuras 4.23 e 4.24. 
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Figura 4.23.  Espaçamentos dendríticos primários em função do parâmetro VliqGliq para as ligas     

Al-5%Mg, Al-10%Mg e Al-15%Mg. 
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Figura 4.24.  Espaçamentos dendríticos secundários em função do tempo local de solidificação 

para as ligas Al-5%Mg, Al-10%Mg e Al-15%Mg. 
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Nota-se nas Figuras 4.8, 4.9 e 4.10 que uso da refrigeração a água impõe elevados valores 

de velocidades, gradientes e taxas de resfriamento próximo à coquilha, e que diminuem ao longo 

do processo de solidificação devido ao aumento da resistência térmica, pela formação gradativa 

de metal solidificado. Essa influência reflete nos espaçamentos dendríticos primários e 

secundários determinados experimentalmente. As Figuras 4.25 a 4.30 ilustram, para todas as 

composições analisadas, os valores experimentais dos espaçamentos dendríticos primários e 

secundários em função da velocidade de avanço da isoterma liquidus, do gradiente de 

temperatura e da taxa de resfriamento.  

 

Da mesma forma como é verificado para os espaçamentos dendríticos primários, os 

espaçamentos secundários são também influenciados fortemente pelas condições térmicas e pelo 

super-resfriamento constitucional. Observa-se através das figuras que os espaçamentos diminuem 

com o aumento de Vliq,  Gliq e T
•

.  Tal fato pode ser também constatado fazendo uso de alguns 

modelos para a previsão de crescimento dendríticos primários e secundários normalmente 

divididos em teóricos e experimentais, que são apresentados no capítulo 2. No que diz respeito a 

estes modelos, a literatura é clara ao afirmar que os espaçamentos dendríticos primários e 

secundários diminuem com o aumento  de Vliq,  Gliq , T
•

 e tsl . 
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Figura 4.25.  Espaçamentos dendríticos primários em função velocidade de avanço da isoterma 

liquidus para as ligas Al-5%Mg, Al-10%Mg e Al-15%Mg. 
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Figura 4.26.  Espaçamentos dendríticos primários em função do gradiente térmico para as ligas   

Al-5%Mg, Al-10%Mg e Al-15%Mg. 



 
 

 125

1

10
2

10
3

λ
1
  

µ
m

T  (°C/s)

 Experimental  Al-5% Mg

 λ
1
 = 82.015 (T)

-1.807

 

10
2

10
3

0.5

λ
1
 (

µ
m

)

T  (°C/s)

 Experimental  Al-10% Mg

 λ
1
 = 17.009 (T)

-2.120

 

10
2

10
3

0.3

λ
1
 (

µ
m

)

T  (°C/s)

 Experimental  Al-15% Mg

 λ
1
 = 12.083 (T)

-1.622

 
 

Figura 4.27.  Espaçamentos dendríticos primários em função da taxa de resfriamento para as ligas 

Al-5%Mg, Al-10%Mg e Al-15%Mg. 
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Figura 4.28.  Espaçamentos dendríticos secundários em função velocidade de avanço da isoterma 

liquidus para as ligas Al-5%Mg, Al-10%Mg e Al-15%Mg. 
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Figura 4.29.  Espaçamentos dendríticos secundários em função do gradiente térmico para as ligas 

Al-5%Mg, Al-10%Mg e Al-15%Mg. 
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Figura 4.30.  Espaçamentos dendríticos secundários em função da taxa de resfriamento para as 

ligas Al-5%Mg, Al-10%Mg e Al-15%Mg. 
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4.7 Correlação de λλλλ1  e  λλλλ2 com modelos teóricos previstos na literatura  

 
Nas Figuras 4.31 a 4.33 são apresentadas comparações entre os resultados experimentais 

obtidos e os espaçamentos dendríticos primários fornecidos pelos principais modelos obtidos na 

literatura traduzidos por equações matemáticas apresentadas no capitulo 2.  

 

No caso do espaçamento dendrítico primário, verifica-se, pelos resultados apresentados nas  

Figuras 4.31 a 4.33, que  para todas as composições investigadas, há um melhor ajuste entre os 

resultados teóricos obtidos através da equação de Hunt (1979) para regime estacionário e os 

valores experimentais obtidos para regime transitório (apesar das taxas de resfriamento 

relativamente altas no inicio do processo de solidificação direcional). Já os demais modelos de 

Geying e Lixin (1987), Trivedi (1984) e Kurz e Fisher (1981) superestimam os valores 

experimentais.  

 

Kurz e Fisher (1992) afirmam que de uma maneira geral nenhum destes modelos descreve 

com perfeição o espaçamento dendrítico primário. Estes modelos são úteis apenas para fazer uma 

estimativa qualitativa dos espaçamentos. Os modelos anteriormente citados consideram somente 

interfaces com morfologias regulares e não levam em conta o aspecto dos ramos secundários, são 

característicos da estrutura dendrítica. Neste sentido Esaka, Kurz e Trivedi (1987) apresentaram 

um trabalho, essencialmente experimental, em que procuram determinar o papel dos ramos 

dendríticos secundários e terciários nos mecanismos de formação do espaçamento primário. 

Mesmo assim, observa-se pelos resultados obtidos que o modelo de Hunt, apesar de ter sido 

desenvolvido para regime estacionário, descreve bem a variação dos espaçamentos dendríticos 

primários. 

 

Como os modelos para previsão dos espaçamentos dendrítico secundários são dados em 

função do tempo local de solidificação, torna-se interessante analisar as variações das previsões 

nestes modelos em função deste parâmetro, conforme apresentada nas Figuras 4.34 a 4.36.    

Pode-se notar que, para todos os modelos, a tendência é a mesma, ou seja, aumento do 

espaçamento secundário com o tempo local de solidificação. Nas referidas Figuras, percebe-se 

que o modelo de Feurer (1977) é o que mais se aproxima dos resultados obtidos neste trabalho. 
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Os demais modelos Jones (1984) e Kirkwood (1985) subestimam os resultados experimentais em 

todas as composições analisadas.  
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Figura 4.31. Variações das previsões do espaçamento interdendrítico primário (λ1) para diferentes 

modelos teóricos em comparação com os dados experimentais em função do parâmetro 

0,5 0,25
liq liqG V para a liga Al-5%Mg. 
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Figura 4.32. Variações das previsões do espaçamento interdendrítico primário (λ1) para diferentes 

modelos teóricos em comparação com os dados experimentais em função do parâmetro 

0,5 0,25
liq liqG V para a liga Al-10%Mg. 
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Figura 4.33. Variações das previsões do espaçamento interdendrítico primário (λ1) para diferentes 

modelos teóricos em comparação com os dados experimentais em função do parâmetro 

0,5 0,25
liq liqG V para a liga Al-15%Mg. 
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Figura 4.34. Variações das previsões do espaçamento interdendrítico secundário (λ2) para 

diferentes modelos (empíricos e teóricos) em comparação com os dados experimentais em função 

do parâmetro tsl para a liga Al-5%Mg. 
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Figura 4.35. Variações das previsões do espaçamento interdendrítico secundário (λ2) para 

diferentes modelos (empíricos e teóricos) em comparação com os dados experimentais em função 

do parâmetro tsl para a liga Al-10%Mg. 

250 500 750 1000 1250 1500

0

50

100

150

λ
2 (

µ
m

)

t
sl
 (s)

 Experimental Al-15% Mg

 Jones, 1984

 Feurer, 1977

 Kirkwood, 1985

 

Figura 4.36. Variações das previsões do espaçamento interdendrítico secundário (λ2) para 

diferentes modelos (empíricos e teóricos) em comparação com os dados experimentais em função 

do parâmetro tsl para a liga Al-15%Mg. 
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 Tendo em vista os resultados apresentados pode-se afirmar que os modelos de Hunt e 

Feurer podem ser aplicados para estimar a variação dos espaçamentos dendríticos primários e 

secundários durante a solidificação em regime transiente das ligas Al-Mg. 

 

4.8 Permeabilidade  

 

A permeabilidade representa a facilidade com que o metal líquido flui pelos canais 

interdendríticos. Neste sentido, sua determinação é extremamente importante em processos de 

solidificação, na medida em que a diminuição desse parâmetro pode impedir que o metal líquido 

atinja o final dos canais, provocando a formação de microporosidades por contração do metal 

líquido durante a solidificação. 

 

A partir dos resultados experimentais obtidos para os espaçamentos dendríticos primário e 

secundários podem ser determinadas as variações da permeabilidade em função da fração de 

metal líquido, para diferentes posições ao longo da zona colunar e são apresentados nas Figuras 

4.37 a 4.39. Convém ressaltar que, para a determinação da permeabilidade dos canais 

interdendríticos foram utilizadas as Equações 2.46 e 2.48 propostas por Santos e Melo (2004), 

para permeabilidade sob fluxo de metal líquido paralelo aos ramos dendríticos primários. 

 

De maneira geral, observa-se nas Figuras 4.37 a 4.39 que a permeabilidade dos canais 

interdendríticos na zona colunar para as ligas Al-5%Mg, Al-10%Mg e Al-15%Mg aumenta com 

a distância da interface metal/molde. Com atenção especial para liga Al-5%Mg que possui a 

maior estrutura colunar, pode-se observar que, para posições mais afastadas da interface 

metal/molde, a permeabilidade apresenta valores relativamente elevados e próximos. Tal fato não 

é observado para as ligas Al-10%Mg e Al-15%Mg, já que possuem zonas colunares inferiores. 

Isso pode ser explicado pelo simples fato que ao se reduzir o teor de soluto, consegui-se obter 

zonas colunares elevadas (ver item 4.4.1). Permite-se, desta forma, que se observem, para ligas 

com baixo teor de magnésio, valores da permeabilidade elevados e próximos em regiões mais 

afastadas da interface metal/molde.   

 

 



 
 

 134

Pela comparação entre as ligas Al-Mg, percebe-se, para uma mesma posição, uma redução 

na permeabilidade à proporção que se aumenta o teor de magnésio na liga a partir de 55mm da 

interface metal/molde. Isto pode ser explicado por meio da relação entre os espaçamentos 

secundários ( 2) e primários ( 1) apresentados na Tabela 4.1. Segundo Santos (2006), a 

permeabilidade dos canais interdendríticos para fluxo paralelo de metal líquido aos ramos 

dendríticos primários aumenta quando a relação entre os espaçamentos secundários e primários 

diminui para uma mesma seção de área. 

 

Tabela 4.1. Relação entre os espaçamentos secundários e primários para varias posições a partir 

da interface metal/molde para as ligas de Al-Mg. 

Posição (mm) Relação λ2/λ1 
Al-5Mg Al-10Mg Al-15Mg Al-5Mg Al-10Mg Al-15Mg 

15 15 15 0,434 0,685 0,647 
35 35 35 0,411 0,565 0,538 
55 55 55 0,348 0,454 0,506 
75 75 75 0,294 0,371 0,463 
95 95 95 0,271 0,332 0,378 

115 115 100 0,264 0,318 0,369 
130 128  0,252 0,303   
155   0,229     
170   0,231     
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Figura 4.37. Variações da permeabilidade dos canais interdendríticos da zona colunar com a 

fração de metal líquido para a liga Al-5% Mg, sob fluxo de calor unidirecional. 
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Figura 4.38. Variações da permeabilidade dos canais interdendríticos da zona colunar com a 

fração de metal líquido para a liga  Al-10% Mg, sob fluxo de calor unidirecional. 
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Figura 4.39. Variações da permeabilidade dos canais interdendríticos da zona colunar com a 

fração de metal líquido para a liga  Al-15% Mg, sob fluxo de calor unidirecional. 
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Capítulo 5  

 
Conclusões e sugestões para próximos trabalhos 
 
5.1 Conclusões 
 

Os resultados obtidos no desenvolvimento do presente trabalho para a solidificação 

unidirecional do alumínio comercialmente puro e das ligas Al-Mg em condições transitórias de 

extração de calor, utilizando o dispositivo para a solidificação unidirecional vertical ascendente, 

possibilitaram a análise da influência do teor de magnésio nos parâmetros térmicos e estruturais, 

permitindo que sejam extraídas as seguintes conclusões.  

 

_Parâmetros de solidificação: 

 

1. O aumento do teor de magnésio aumenta o tempo total de solidificação.  

 

2. Com o aumento do teor de magnésio da liga, aumentam os valores dos tempos locais de 

solidificação para uma mesma posição.Os valores das taxas de resfriamento tendem a ser 

menores na proporção que se aumenta a quantidade de magnésio nas ligas. 

 

3. Houve um aumento no coeficiente de transferência de calor metal/molde (hi) à medida que se 

aumentou o teor de magnésio da liga. Esse aumento é mais significativo para teores de 

magnésio mais altos. 
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_Macroestruturas: 

 

4. Para o alumínio comercialmente puro e para as ligas Al-5%Mg, Al-10%Mg e Al-15%Mg, a 

transição colunar/equiaxial ocorreu, respectivamente a 200mm, 170mm, 128mm e 100mm da 

interface metal/molde indicando que a extensão da zona colunar diminui com o aumento do 

teor de magnésio. 

 

5. O elevado gradiente térmico nos instantes iniciais do processo solidificação e também o teor 

de magnésio na liga exercem influências direta no desvio da direção de crescimento dos grãos 

colunares levando à formação de “grãos plumosos”.  

 

_Microestruturas: 

 

6. Os resultados obtidos neste trabalho para a variação dos espaçamentos dendríticos primários e 

secundários durante o processo de solidificação, indicam que, para o caso das ligas de Al-Mg 

solidificadas unidirecionalmente em regime transiente, quanto maior o teor de soluto, maiores 

os espaçamentos interdendríticos, para uma mesma posição a partir da interface. 

 

7. Para as ligas hipoeutéticas do sistema Al-Mg solidificadas no sistema vertical ascendente,  os 

espaçamentos dendríticos primários e os espaçamentos secundários são influenciados 

fortemente pelas condições térmicas e pelo super-resfriamento constitucional. Observa-se que 

os espaçamentos diminuem com os aumentos da velocidade de avanço da isoterma liquidus 

(Vliq), do gradiente térmico (Gliq) e da taxa de resfriamento (T
•

). 

 

8. A permeabilidade dos canais interdendríticos cresce com a distância da interface 

metal/molde, mas para ligas com menor teor de magnésio tendem a valores aproximadamente 

constantes para posições muito afastadas. Para uma mesma distancia da interface metal/molde 

a permeabilidade diminui com o aumento do teor de magnésio, pois a relação entre os 

espaçamentos secundários e primários aumenta na proporção que se aumenta o teor de 

magnésio na liga, promovendo assim a redução da permeabilidade nos canais 

interdendríticos. 
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_Aplicabilidade dos modelos de crescimento dendríticos da literatura: 

 

9. No caso do espaçamento dendrítico primário, nota-se pelos resultados para todas as 

composições investigadas, que o melhor ajuste entre os resultados teóricos e os valores 

experimentais foram obtidos através da equação de Hunt (1979). Já os demais modelos de 

Geying e Lixin (1987), Trivedi (1984) e Kurz e Fisher (1981) superestimam os valores 

experimentais.  

 

10. De todos os modelos para previsão dos espaçamentos dendrítico secundários, o modelo de 

Feurer (1977) foi o que melhor simulou os resultados experimentais obtidos neste trabalho. Já 

os modelos de Jones (1984) e Kirkwood (1985) subestimam os resultados experimentais para 

todas as composições analisadas do sistema Al-Mg. 

 

5.2  Sugestões para trabalhos futuros 

 

A análise dos resultados obtidos neste trabalho, permitem identificar vários estudos que 

poderão aprofundar o conhecimento sobre as ligas do sistema Al-Mg, e que poderão ser sugeridas 

e conduzidas as seguintes linhas de pesquisas que podem ser sugeridas para realização de 

trabalhos futuros:  

 

1. Aprofundar a investigação nos desvios de crescimento dos grãos colunares para as ligas 

do sistema Al-Mg por meio da analise de textura; 

 

2. Analise da influência do teor de magnésio nas propriedades mecânicas e da correlação 

entre essas propriedades e os espaçamentos interdendríticos;  

 

3. Desenvolver uma analise comparativa entre os parâmetros térmicos e estruturais obtidos 

neste trabalho com as ligas hipereutéticas do sistema Al-Mg; 

 

4. Analisar o processo de solidificação das ligas Al-Mg sob fluxo de calor  radial cilíndrico; 

 

5. Analisar a influência da capacidade de extração de calor do molde nos parâmetros de 

solidificação, utilizando molde metálico e molde cerâmico além do  molde refrigerado; 
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