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RESUMO

Neste trabalho & Proposto um modelo tedrico, baseado nos
Principios de difusao, para prever mudangas nos gradientes de soluto
e dissolugido de Segunda fase.

¢a como para uma liga polifisica. No caso da liga monofasica (Cu-Ni),
as mudancgas dos perfis de composicao apds tratamento térmico se con-
formam com as Previsoces de um modo geral, ainda que problemas na re-
solugao, (devido Principalmente ao €Spagcamento dendritico ser muito
Pequeno) impecam um exame quantitativo do Comportamento.

O sistema polif3sico estudado é o Al-Cu. Os niveis de co-
bre e a incidéncia da fase 0 (A12Cu) sao examinados. Neste caso com
paracoes quantitativas comprovam o modelo broposto e que a dissolu-
¢ao da fase 0 & controlada por difus3o na matriz. Nesta liga & ob-
servada a presenga de uma outra fase, que & especulativamente iden-
tificada como Cu2FeAl7. A dissolugdo desta nova fase €& muito lenta,
sugerindo a presenca de uma barreira de dissolugao interfacial. De-
vido a isto a uniformizacido da distribuigdo de Cu & bastante preju-
dicada. As implicacgoes para processos praticos sio considerados.



ABSTRACT

For a given solidification structure it is important to be
able to predict the effect of any heat treatment on that structure.
This is of particular importance in terms of changes in solute
distribution and dissolution of non-equilibrium second phase, tvhich
have a major influence on the mechanical properties. In this study,
a mathematical model is outlined, describing diffusional processes
during homogenization in a volume element, and comparison made
between theory and experiment for different treatment times and
temperatures.

These comparisons were made for both single and multiple-
phase alloys. For the single phase case (Cu-Ni), the changes in
interdendritic solute profile with treatment broadly followed the
predicted behaviour, although quantitative comparison was somewhat
impeded by resolution problems, principally caused by the very fine
dendrite arm spacing of the material used.

The multi-phase system studied was Al-Cu, the solute
profiles of copper and incidence of the 0 phase (A12Cu) being
examined. In this case quantitative comparisons confirmed the
validity of the model, iﬁcluding the incorporated assumption that
the dissolution of the © phase is controlled by diffusion in the
matrix. In this alloy, another phase was observed at a relatively
high incidence level, which was tentatively identified as CuzFeAl7.
The dissolution of this phase was very slow, suggesting the presence
of an interfacial barrier to dissolution. The implications of these

observations were considered in practical terms.
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CAPITULO I -
INTRODUCAO
1l.1. Introducao Geral
Lurante o processo de solidificacao, o soluto (elementos

de liga e impureza) & rejeitado e redistribuido no espagamento in-
terdendritico (para solutos com coeficiente de partigao < 1). Isto
ocorre de tal forma que apds a solidificagao resultam gradientes de
concentragao na fase primiria e/ou precipitagao de fases secundirias.

O desempenho mecanico de lingotes durante os processos de
conformagao plastica, ou mesmo o desempenho geral do produto final,
estad condicionado a microsegregagao resultante da solidificagao. 0.
método mais comum é mais eficiente de se eliminarem os gradientes do
soluto, alterardo a microestrutura, & através dos varios tratamentos
térmicos (as vezes acompanhado por deformagao mecdnica), cada qual
destinado a produzir uma estrutura especifica.

Por tratamento térmico se entende o conjunto de operacoes
de aquecimento, permanéncia e esfriamento de ligas metdlicas no es-
tado s6lido a fim de se trocar Sua estrutura e conseguir as proprie-
dades fisicas e mec@nicas necessarias. Se tratam termicamente nao
sO as pegas semi acabadas (blocos, lingotes, chapas, etc.), com o
objetivo de diminuir sua dureza, melhorar a usinabilidade e preparar
Sua estrutura para tratamento térmico definitivo posterior, como tam
bém as pegas terminadas e ferramentas, com o fim de proporcionar as
propriedades definitivas exigidas.

A homogenizagao & o tratamento térmico que produz uniformi
dade na distribuic¢do do soluto por difusao. No caso de ligas poli-
fasicas, esta uniformidade & constantemente acompanhada por dissolu-
¢ao da segunda fase. Reducdo das tensdes residuais e concentragao
das discordancias em regioes interdendriticas e 1ntergranu1ares tam-
bém sao consequéncias do tratamento de homogenizagao. Devido aos fa
tores citados e de grande importancia poder predizer os resultados -
dos tratamentos efetuados em funcao da distribuigao inicial do solu-
to.

Um modelo matemdtico & proposto para cilculos previos da

distribuig¢ao do soluto apOs tratamento de homogenizacao. Neste mode



lo o perfil inicial & especificado em uma série de dados experimen-
tais. LimitagOes devidas ao tipo de an3lise foram devidamente con-
sideradas no modelo proposto.

Uma andlise numérica do processo de difusao, baseada na
12 lei de Fick, da o perfil de concentragao interdendritico depois
de quaisquer tempo e temperatura que se desejem usar no tratamento.

O problema nas comparagoes tedricas com processos que en-
volvam difusao € que os coeficientes de difus3o nio sao ainda conhe-
cidos com alta precisdo. Neste trabalho, o sistema escolhido & um
dos mais estudados, mas ainda persiste uma série de duvidas, espe-

cialmente com relagdo aos efeitos da concentragao.

1.2, Objetivos do Trabalho

Este trabalho tem como objetivo principal o estudo da eli-
minagao da microsegregacao dendritica e dissolugao da segunda fase ,
através do processo de difusido no estado sdlido.

E estudado, em maior detalhe, o comportamento dos precipi-
tados de segunda fase em termos de dissolugao. Neste estudo as va-
riaveis foram tempo, temperatura e espacamento dendritico.

Como exemplo de liga monofasica foi usado Cu-30Ni e de 1i-
ga polifasica Al-5Cu. As ligas foram solidificadas unidirecionalmeg
te.

Os dados experimentais dos perfis de distribuicao do solu-
to, sao obtidos usando-se microssonda eletrdnica. Este método de -~
andlise & o mais indicado e o mais preciso para estudos de analise
interdendritica. Por esse método, concentragoes pontuais do soluto
sao obtidas e comparadas com as concentragoes previstas no modelo
tedrico. Neste modelo sio consideradas as limitagoes devidas ao ti-
po de analise. Os resultados praticos obtidos antes e apds o trata-
mento térmico sao, entdo, comparados com as previsoes.

Um fator que deve ser considerado na microsegregacao inter
dendritica & a morfologia dendritica. Para atenuar a influéncia des
te fator sao estudadas somente dendritas secundarias em ligas solidi

ficadas unidirecionalmente.



CAPITULO II

PRINCIPIOS DE SOLIDIFICACAO E TRATAMENTO TERMICO

2.1. Redistribuicao do Soluto Durante a Solidificacao.

A redistribuig¢do do solutc & um fendmeno que ocorre duran
te a solidificacgdo. Esta redistribui¢do pode acarretar variagGes na
norfologia e no tipo de segregacao do soluto, que pode ocorrer tanto
em micro como em macro escala.

Consideremos a sequéncia de solidificagao de uma liga de
composigao Co ¢ cujo coeficiente de partigao, k , & menor do que 1
(ko < 1) como pode ser visto na figura 2.1. Com esta figura pode
ser visto facilmente que o primeiro sdlido formado tem composicgao
kC, . Neste caso como k < 1 haveri uma rejeigao de soluto do sdli-
do formado para o liquido.

Neste tipo de descrigdo de solidificagao & conveniente

definir o coeficiente de particao k como:

C*
k = S (2.1)

*
CL

Onde CI & a concentragdo do s6lido na interface a  uma
temperatura T* e CE a concentracao de soluto do liguido da inter-
face na mesma temperatura.

As linhas liquidus e solidus sao consideradas como re-
tas.

As caracteristicas da redistribuicao do soluto dependem
da difusao (e convecgao), a qual tende eliminar gradientes de compo-
sigcao. Quatro casos sao descritos considerando-se a liga cristalina
solidificando com uma frente plana e a temperatura da interface iqual

a Ti'

2.1.1 - Equilibrio completo.
2.1.2
2.1.3 - Sem difusdo no sblido e completa convecgao no 1i-

Sem difusao no s6lido e sem convecgao no liquido.

gquido.
2.1.4 - Sem difusdao no sbdlido e convecgdo no liquido limi
tada.
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2.1.1 - Equilibrio Completo

Consideremos uma barra de uma liga de comprimento L e
composicao Co r Que foi resfriada direcionalmente. O primeiro so-
lido a ser formado na temperatura T;, tem uma composigio kC, (<Co).
A composigao do liquido cresce conforme o sdlido aumenta, desta for-
ma a composigao do sdlido formado também vai aumentando. Neste caso
como a difusao & completa, todo o sdlido t=m composigao Cf e todo
liguido tem composigao CE - Esta situagao & mostrada na figura 2.2.

Na temperatura T* h3a uma conservagao dos atomos do so-

luto.

Cg fg + ¢, s = Cy (2.2)

Onde f_ e £ sao fragdes em peso (f + £ =1).

No final da solldlflcagao a comp051gao do SOlldO sobe pa-
ra Co » desta forma o material est:d homogéneo, como antes da solidi-
ficagéo ter iniciado, isto €, ainda como liguido. E importante se ob
Servar que apenas antes e depois da solidificagao o material se en-
contra homogéneo, havendo uma redistribuicao do soluto durante o res
friamento (figura 2.2.c).

Para todo processo de difusao a equagcao de difusao tem

que ser satisfeita, para este caso ela pode ser escrita como:

d® C d C

D ( L 4R Ly - o (2.3)
dx'2 dx

Onde:

D, & o coeficiente de difusio do soluto no liquido

C, & a composigado do liquido

R € a velocidade de crescimento da interface

x' & a distancia da interface

Uma equagao similar & valida para a redistribuigao do so-

luto no solido. D

Assumindo-se um equilibrio completo, equivale dizer — = =,
R
isto requer uma velocidade de crescimento muito baixa, particularmeg
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te para o caso dos s6lidos, devido ao coeficiente de difusio neste

estado ser varias ordens de grandeza menor do que no estado liquido.

2.1.2 - sem Difusdo no S3lido e Sem Convecgao no Liquido

Neste caso a composicdo do sdlido & fixada no resfriamen-
to, visto que n3o temos difus3o no s6lido e a redistribuicdo do so-
luto no liquido & bastante limitada pela falta de convecgao.

E importante observar que a auséncia de convecgao & di-
ficil de se obter na pratica.

O primeiro sdlido formado tem composicgao kCO  neste ca-
SO como a difusao no ligquido & limitada, ocorre um enriquecimento de
soluto na frente da interface formando uma camada de espessura Gs .
Durante um transitdrio inicial, esta camada se enriquecera progres-
sivamente até atingir um estado estacionario. Este estado estaciona-
rio ocorrera quando o s6lido formado tiver exatamente a mesma compo-
sigao do liquido, isto e, C, - Para se atingir o equilibrio na in-
terface & necessario que a composigao do liquido seja Co/k e a so-
lidificagcao ocorra a uma temperatura constante Tg , a qual é a tem-
peratura da linha solidus para a composigao Co - Este estado esta-
cionadrio continuara ata que a solidificagao esteja quase completa '
quando a camada enriquecida comega chegar ao fim da barra, entao a
composigao do liquido aumentari rapidamente dando um transitdrio fi-
nal. O perfil total pode ser visualizado na figura 2.3,

Este caso pode ser analisado no estado estacionario. A
equagao de equilibrio (equagao 2.2) & mantida e as condigoes de con-

torno agora sao:

C

CL =9 para x' =0
k

CL = CO para x' = o

Desenvolvendo-se esta situagao temos [1] :

cC. = C l+(l~——-—}5)exp(-&')] (2.4)
© k DL
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Desta forma havera um decaimento exponencial na concentra

cao do liguido na frente da interface de C /k para' CO ’ 2% é a
€ a distancia caracteristica para esse decaimento.

Pode ser mostrado [2] que a espessura do transitdrio
inicial & da ordem de DL/Rk . Isto pode ser visto em muitos casos

reais (k << 1) onde o transitdrio inicial € muito maior do que o
final, como consequéncia, muitas vezes o enriquecimento de soluto no
final da barra & maior do que o empobrecimento inicial.

Outro transiente importante & aquele causado pela mudanga
da velocidade de interface durante a solidificagao. Este transiente
& mostrado na figura 2.4, com o aumento da velocidade de crescimento
de R} para R, . A espessura da camada enriquecida & diferente para
R1 e Ry . Desta forma, o excesso de soluto que estava inicialmente
na camada de contorno deve aparecer como uma banda rica em soluto
nas vizinhangas da regido onde houve aumento da velocidade. O mesmo
acontece no decréscimo de R , produzindo uma zona de empobrecimento

na regiao da mudanca.

2.1.3 - Sem Difusdo no S3lido e Completa Conveccao no Liquido.

Como a convecgao no liquido geralmente existe e resulta
numa eficiente redistribuicdo do soluto, este caso & de consideravel
interesse pratico. ’

Aqui assumimos que a composigdo do liquido & sempre uni-
forme e e dada pela composicao da interface Cﬁ . A composigao do
primeiro sdlido formado & kCy , O excesso de soluto sendo rejeitado
ao liguido. Isto resulta num pequeno aumento na composicao de todo o
liquido. Como mais sdlido estid sendo formado, este aumento torna-se
mais significante e resulta num aumento na composigao do sdlido de-
positado. Este efeito torna-se cada vez mais marcante com a redugao
do volume do liguido. O perfil final deste tipo de solidificagdo es-
ta esquematizado na figura 2.5 , onde todo ligquido remanescente so-
lidificarad numa reagao eutética.

Esta redistribuigao & facilmente quantificada consideran-

do-se um pequeno aumento na fracao do sdlido (dfg), temos:

(€, - C¥ dfg = dc (1 - £) (2.5)
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convecgao no liquido.
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*
Substituindo CS'= kCL € integrando entre limites apro-
priados temos:

fs CL
daf dc
S = L (2.6)
(l—fL) CL(l—k)
o) Co
Resolvendo temos:
(k-1)
* —_—
Cs = kCo fL (2.7.a)

ou

fL(k—l) (2.7.b)

C = 5%

De acordo com a equagdo 2.7, a concentracdo do liguido co
megara a aumentar muito repentinamente, logo a fragdo do liquido (ﬁL)
se tornarad menor, com isso havera uma diminuigao na temperatura até
que uma temperatura invariante seja atingida, por exemplo, em um sis
tema eutético esta temperatura seria a eutética. Nesta temperatura a

e a do sblido na interface sera C

composigao do liquido sera Cg sm

[3].

2.1.4 -Sem Difusao no S3lido e Convecgcao Limitada no Liquido

Este € o caso que mais se aproxima do real.

A convecgao esta presente mas existe uma camada laminar
na interface s6lido/liguido, na qual a convecg¢ao nao exerce influén-
cia. Do lado de fora da camada a composigao & mantida uniforme por
convecgao (C_).

O perfil de soluto €& mostrado na figura 2.6. A regiao
proxima da interface onde a conveégéo nao influe & definida como
uma regiao cujo gradiente de concentragao & diferente de zero. A es
pessura da camada laminar & de 6s e esta decresce com um aumento
da mistura.

A solugao da equagd@o de difusdo para este casc & dada por:
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C, = CE (1-k) exp (- — x') - exp (- — GS) + C_ (2.8)

Onde ke € o coeficiente de partigcao efetivo, o qual &
definido como a composigao do sdlido formado dividido pela composi-

¢ao do volume liquido.

C*
k, = —= (2.9)
Cco
A equagao (2.8) pode ser reescrita como:
R -1
k., = k|k + (1-k) exp (- (— ) . & ) (2.10)
e s
DL |

A equagao (2.10) & também chamada equagao de Burton, Prim
e Slichter.

Quando a convecgao produz uma total mistura no liquido
k., =k e quando a convecgao estd completamente ausente ke = 1. Is-
to & esquematizado na figura 2.7.

2.2. Estrutura de Solidificacao

2.2.1 - Instabilidade da Interface de Solidificacao

Para o estudo do crescimento do sb6lido, assumimos que a
interface s6lido/liquido & plana. Isto vem ajudar a entender a forma
¢ao de uma camada rica em soluto na frente da interface em movimento.

Considerando-se a instabilidade no crescimento de uma in-
terface plana, & necessario examinar o caso onde ocorre uma pequena
perturbagao e uma protuberincia avanga do sb6lido para o l1liquido. Pa-
ra o caso de metais puros, se o gradiente de temperatura no 1liquido
€ positivo a protuberancia ficara rodeada de liquido acima do ponto
de fusao e recuara. Se o gradiente de temperatura no liquido & nega-

tivo, gqualquer saliéncia superesfriara e crescerid. Nestas c1rcunstag
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cias a interface plana se degenerarda em uma série de protuberancias,
as quais produzirao ramificagoes e assim por diante até formarem den
dritas, como pode ser visto nas figuras 2.8 e 2.9 respectivamente.
A formagao dendritica & restringida pela necessidade de um gradiente
térmico negativo no liguido (G < 0). Para isso todo o ligquido deve
ser superesfriado.

Todas as consideragCes mencionadas sio restritas ao fend-
meno da formagao de dendritas térmicas em metais puros, a situacgado &
bastante diferente em ligas.

No caso de ligas, o superesfriamento (ou superaquecimento)
do liquido depende n3o sd da temperatura do mesmo, mas também depen-
de da temperatura de solidificacao que varia com a composigcao (dada
pela linha liquidus). A mudanga do ponto de solidificagao do liqui-
do com a distancia da interface & mostrada na figura 2.10. De acor-
do com a figura, diminuindo- -se a comp031gao com movimentos fora da
interface, teremos que a temperatura efetiva da linha liquidus au-
menta (para k < 1), Chalmers e co-autores [4] chamaram de super-
aquecimento constitucional; a palavra constitucional indica que o
Superaquecimento aparece com a troca de composigao e nao de tempera
tufa. Isto significa que uma protuberancia sobre uma interface pla-
na pode ser movimentada até uma regiao onde o superesfriamento e
efetivamente maior e dessa forma crescera. Isto vai produzir desar-
ranjo na interface. A

‘ Para o desenvolvimento quantitativo do critério de super-
esfriamento constitucional, nds precisamos considerar o fluxo de ca-
lor e de massa somente na interface.

O critério geral de superesfriamento constitucional, isto

€, uma frente plana & estdvel gquando: [5]

*
G C. (1-k)
" s (2.11)

\%
|

R k DL

Como C; geralmente varia entre Co e kCo » dependendo

do grau de convecgao, a equagao (2.11) pode ser escrita como:

.C_.(1-k)
! B S (2.12a)
R k D

L
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ou -

> - (2.12b)

Quando as condig¢des s3o tais que a interface nao é esta-
vel, surgem células no liquido. Se o superesfriamento constitucional
& forte as células podem ser degeneradas em estrutura dendritica, a
qual pode ter ramas primarias, secundarias e etc, como pode ser vis-

to na figura 2.11.

2.2.2 - Estrutura do Grio

Uma classica esquematizacao da estrutura do grao em fun-
digao ou lingotes @ mostrada na figura 2.12. Na parte externa a zo-
na coquilhada, logo apds a zona colunar e a zona equiaxial no centro
O tamanho do grao e proporgcao relativa destas zonas sao determinados
pelo material e pelas variiveis do processo, isto &, proporgao da
liga, propriedades do molde e temperatura de vazamento.

Uma ou duas destas zonas estio frequentemente ausentes em
fundigoes. Os agentes refinadores de grao podem eliminar a zona co-
lunar e a zona equiaxial pode na3o aparecer quando a convecgao & limi
tada, quando ha alta velocidade de solidificagéo Oou quando o fundido
tem pequenas dimensdes.

Originariamente pensava-se que a zona coguilhada era cau-
sada por uma grande nucleagao nas paredes do molde devido ao super-
esfriamento local. Mais recentemente trabalhos mostram [6] que a
turbuléncia causada pelo vazamento e convecgao sao fatores que con-
tribuem na formagéé da zona coquilhada.

A zona colunar & formada em um pseudo estado estacionario
A orientagao final dos gr3os & um produto da interagdo das diregdes
cristalograficas preferenciais do crescimento dendritico com a dire-
¢ao do fluxo de calor. Grios da zona coquilhada, tendo um gradiente
térmico paralelo a diregao favoradvel de crescimento, crescerio mais
rapidamente do que os de orientagao menos favorivel. & importante
notar que a convecgdo pode trocar a diregao do gradiente térmico ma-
ximo e desta forma mudar a diregao dos graos colunares.
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2.11. Esqguema simplificado da quebra da interface plana
sob condigoes de superesfriamento constitucional.
A morfologia degenera-se primeiramente em celular

depois em dendrita.
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A origem da zona equiaxial tem recebido durante os ulti-
MOs anos consideravel atengdo dos investigadores. Os gr3os da zona
equiaxial normalmente s3o maiores do que os da zona coquilhada e
Sua orientacao & aleatdria.

Basicamente existem 3 teorias de formacao da estrutura

equiaxial.

- Chalmers [7] propSe o mecanismo de que todos os graos
presentes no lingote aparecem durante o superesfriamento inicial do
liguido, em contato com as paredes do molde. Parte destes graos for-
mam a estrutura da zona coquilhada e Crescem competitivamente ate
O interior, formando a estrutura colunar. A outra parte dos cris-
tais nucleados em torno das paredes do molde sobrevivem e crescem no
liquido situado enfrente dos graos colunares durante seu crescimen

to e preserva estes graos da refusio.

~ Outra teoria & de que particulas sdlidas resultantes do
rompimento de dendritas da zona colunar, causada por agao mecanica

da turbulencia do vazamento, sao levadas ao centro do liquido [8].

- Uma Qltima teoria & a de Southin [9] que propss que a
zona equiaxial & formada devido ao esfriamento que se produz na su-
perficie livre do lingote capaz de nuclear cristais nesta zona. Es-
tes cristais ou parte deles podem decantar no centro do liquido devi
do a sua maior densidade, por este ligquido estar superesfriado os

cristais tendem a formar uma rede impedindo o crescimento da zona

colunar.

Alguns fatores como: Superaguecimento, teor da liga, taxa
de extragao de calor, refinadores de grao, controlam a macroestrutu-

ra e o tamanho de grao.

2.2.3 - Estrutura Celular e Dendritica

O tipo de estrutura & de consideravel importancia, deter-
minando as propriedades do metal solidificado, consequentemente & de
consideravel importancia o entendimento e controle da mesma.

Condigoes de instabilidade da interface pode resultar na

formagao de uma superficie mais ou menos ovalada do tipo mostrado na
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figura 2.13, uma vista transversal pode também ser vista na figura
2.14. A forca motora que leva a esta instabilidade & o superesfria-
mento constitucional. Este tipo de estrutura é somente observado -
quando este superesfriamento & baixo, As variaveis desta instabili
dade sao as mesmas que entram na teoria do superesfriamento consti-
tucional, como citado no item 2.2.1, para a instabilidade da interfa
ce plana de solidificac3o.

A forma de estrutura mostrada nas figuras 2.13 e 2.14,e
considerada como celular.

' Durante esta transformagéo, devido a uma rapida velocida-
de de crescimento, a célula tende a se orientar em uma diregao de
Facil crescimento ( < 100 > para metais cubicos), isto &, mostrado
na figura 2.15.

O ponto no qual a estrutura celular torna-se dendritica &
uma questao de terminologia e entre os autores esta terminologia nao
€ compativel. Alguns dizem que a estrutura passa para dendritica -
quando esta cresce na ou préxima a orientagao cristalografica (figu-
ra 2.15b). Outros preferem considerar dendritas quando as ramas se-
cundarias podem ser discernidas (figura 2.154).

Um parametro conveniente para medir o efeito das condi-
¢oes de solidificagdo em uma estrutura dendritica € o espacamento -
dendritico d , este & a distdncia entre ramas primarias e secundi-
rias ou de ordem Superior. Este eéSpagamento pode variar pela divisio
das ramas ou mesmo pela promog¢ao de uma rama secundaria em primaria
e assim por diante.

Uma maneira de quantificarmos este espacgamento d , e em
fungao do tempo de solidificagao local, o qual esti relacionado com

a taxa de resfriamento pela equagao:

AT
s
(2.13)

Onde ATg & a faixa de solidificagao real, por exemplo ,
para um sistema eut@tico normalmente & da ordem de (T, = Tg). O tem
po de solidificagao local atuaria do seguinte modo: se ele for muito
pequeno, isto &, crescimento rapido, teremos uma estrutura celular
devido a falta de tempo para que as ramas secundarias se formem. Por
outro lado se o tempo de solidificagdo local for alto, significa uma
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Fig. 2.14. Micrografia eletrdnica mostrando estru-

tura celular em corte transversal.

23



24

-

EXTRAGAO DE CALOR
)OO\ <100 >

\

(a) (b) (c) (d)
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taxa de crescimento baixa, o que tambem favorece a fqrmagéo de uma
estrutura celular devido ao superesfriamento constitucional ser mui-
to baixo. Estruturas comaltas ramificagSes dendriticas s3o produzi-
das quando temos taxa de crescimento intermediarias, na pratica es-

sas taxas sao as mais comuns.

2.3. Segregacao

A segregag¢ao resulta de varios modos pelos quais o soluto
pode vir a distribuir-se na estrutura solidificada.

Todos os tipos de segregagao sao resultantes da rejeigao
do soluto na interface durante a solidificagdo. Os diferentes tipos
de segregagao diferem somente na direcao, distdncia e extensio do

movimento do soluto.

2.3.1 - Macrosegregacao

Macrosegregagao & o resultado do fluxo de soluto em uma
faixa macroscodpica.

Existem causas diferentes para a formagao da macrosegrega
¢ao. Vamos descrever 3 tipos que podem ser compreendidos dentro da

definigao de macrosegregagao.

- Segregacao Normal: Este processo produz um enriquecimen
to maior de soluto na zona central do lingote (para k < 1), conside-
rando-se a estrutura colunar como predominante. Neste caso o papel
da convecgao durante a solidificagdo & de muita importdncia. Ela in
fluencia no grau de mistura rejeitado no liquido, de soluto rejeita-
do na interface e com isso muda o perfil final do soluto. Este caso
€ muito raro pois & preciso uma interface plana para que a rejeigao

seja significante.

- Segregagao Gravitacional: Neste caso ha um decantamento
dos primeiros cristais formados durante o primeiro processo de soli-
dificagao, como resultado de sua maior densidade. Este mecanismo -
produz um acumulo destes cristais na parte inferior ou superior do
lingote, dependendo da densidade relativa. 1Isso origina a nao homo-

genidade do material, pois, os cristais tem composigao diferente. O
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tempo de solidificagao tem um papel importante no processo de segre-
gagao gravitacional. Logo, para lingotes com volume grande & maior
a decantagao e consequentemente esta decantagao diminue para lingo-

tes pequenos, onde a solidificagdo & mais rapida.

- Segregagao Inversa: Este @ o caso mais frequente de ma-
crosegregacgao. Ele corresponde a um macroefeito resultante de fend-
neénos que ocorrem em escala microscdpica, @ o resultado da contragao
volumétrica do material durante a passagem iiguido-sdlido. 1Isto faz
com que o liguido enriquecido de soluto, seja enviado através dos ca
nais interdendriticos dando como resultado que a zona mais proxima 3s
paredes do molde (de onde & extraido calor) aparecem enriquecidas de

soluto (para k < 1).

2.3.2 - Microsegregacao

Como primeira aproximagao para uma descrigao quantitativa
da microsegregacao, consideraremos um pequeno elemento de volume tal
que este seja suficientemente pequeno para ser tratado como um ele-
mento diferencial, mas também suficientemente grande para conter uma
fragao local representativa do s6lido, isto &, esquematizado na figu
ra 2.16. Consideremos negligenciado o superesfriamento constitucio
nal local e a difusao no éélido. Assumindo um diagrama de fase con-
tendo um ponto eutético, a composigao maxima que pode ser atingida -
no liguido interdendritico & a composicdo do eutdtico Cp . O 1i-
quido pode atingir esse maximo ainda que a composigao inicial seja
uma fragao muito pequena de composigdo eutética [10].

A composigao média do liquido a uma distdncia x qualquer
ao longo do eixo EL diminue para um valor meédio ét no topo da
dendrita (figura 2.16.a) e finalmente a composicao do volume liguido
distante do topo da dendrita serd igual a do liquido inicial Co -

E conveniente examinarmos a distribuicao do soluto na di-
regao y . Pegando-se um elemento de volume com uma pequena espessu
ra na diregao de crescimento de comprimento 2 , o qual vai do cen-
tro da dendrita ao ponto médio entre duas pontas dendriticas como
esquematizado na figura 2.16.b. A diferenga maxima de composigao em
um dado valor de Y & mostrado como ACL (maximo). Assumindo-se
o equilibrio na interface, a composigao neste ponto & ¢t ., a compo-
sicao do sdlido é kC} e a composigdo média C;, fica entre C} e
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Cf - AC, (max) [11] . Na pratica o AC; (max) & normalmente negli-
genciado pois o superesfriamento constitucional interdendritico e
desprezivel.

A figura 2.17 mostra esquematicamente a natureza complexa
do perfil de concentracao de uma dendrita colunar, determinado por
microsonda eletronica, o qual concorda com perfis anteriormente cons
truidos [13,14] . a microsegregagao & mais severa entre as dendri-
tas primarias do que secundarias. N&ao existe uma diferenga fundamen
tal no modo de solidificar dendritas colunares e equiaxiais, elas e-
xibem essencialmente a mesma caracteristica de solidificacao.

Os perfis observados na pratica através das ramas dendri-
ticas em pecgas fundidas sio qualitativamente do tipo previsto pela
equagao de Scheil. Quantitativamente estes perfis nao concordam mui
to bem com a equagd3o. Por exemplo, as concentragoes minimas encon-
tradas (nos centros das dendritas primarias), s3ao maiores do que
kCo + @ porcentagem de segunda fase & menor e os gradientes observa-
dos sao geralmente menores [15, 16, 17, 18, 19]. Para estas defasa
gens existe uma serie de justificativas [20, 21, 22, 23] ;, @ mais bem
aceita & a difusdo no estado sdlido durante e depois da solidificacao.
E importante notar que este fator quase que independe da taxa de
resfriamento. A razao para isso € gue quando h3d uma aumento na taxa
de resfriamento acontece duas coisas: primeiro, este resfriamento re
duzird o tempo no qual o sdlido ficard quente, por outro lado, o es-
pagamento dendritico serd reduzido e com isso a eficiéncia para di-
fusao aumenta [20, 23, 24]. Por isso o papel do espagamento dendri
tico & muito importante em termos da difusao e processos de homoge-

nizacgao.

2.4. Difusao no Sdlido

Na década atual uma grande énfase tem sido dada na deter-
minagao do mecanismo de difusdo nos s6lidos, na confianca que o coe-
ficiente de difusdo possa ser eventualmente previsto fixando-se as
condigoes necessarias, levando em consideragao a longa experiéncia
envolvida em suas determinacBes. Apesar deste ainda nao ter sido
bem otimizado, ele interessa aos metalurgistas para entender o meca-
nismo proposto e desta forma poder fazer estimativas reais da difusi

vidade, e ou dos efeitos nas ligas para uso pratico.
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A matéria pode ser transportada através dos sbdlidos por
difusao. A difusao, do ponto de vista termodinamico, elimina gra-
dientes de energia livre, em escala atomica, que & o efeito resultan
te do movimento atémico aleatdrio.

O movimento atdmico no interior do sdlido muitas vezes en
volve defeitos pontuais. O mais simples defeito pontual & o de va
zio, este significa apenas a falta de um atomo na estrutura crista-
lina, o mecanismo necessita de pouca energia para mover um atomo de
uma posigao ocupada para um vazio. Outro defeito pontual e o inters
ticial no qual atomos se alojam no intersticio na rede cristalina ,
isto €, mais encontrado em redes que tenham um fator de empacotamen-
to atémico baixo, mesmo assim este tipo de defeito produz distorcdes
na rede. Um outro tipo de movimento atdémico que nao envolve defei-

tos pontuais & uma simples troca de posigao entre trés ou quatro ato

mos vizinhos em movimento simultineo em forma de anel. Estes trés
tipos de movimentos atdmicos sao esquematizados na figura 2.18. Em
qualquer caso a difusdo e ativada pela energia térmica. A formula-

¢ao matematica segundo a qual desaparece as diferencas de concentra-

Gao & dada pela primeira e sequnda lei de Fick.

2.4.1 - Mecanismo de Difusao

Difusao & o mecanismo segundo o qual atomos sao transpor-
tados através da matéria. Como o movimento de cada atomo (ou molécu
la) individual & sempre obstruido por atomos vizinhos, este movimen-—
to & uma série de v30s e colisBes aparentemente sem um alvo, o resul
tado final de um grande niimero destes eventos pode ser um deslocamen
to global da matéeria.

Na maioria dos sdlidos, particularmente nos solidos cris-
talinos (exemplo: metais), os atomos estio mais fortemente ligados
as suas posigbes de equilibrio, dependendo da temperatura. Contudo,
ainda permanece um elemento de incerteza devido as vibragoes térmi-
cas que ocorrem em um sdlido, permitindo que alguns atomos se movam
aleatoriamente através da rede. Um grande numero de tais movimen-
tos, resulta em um transporte significativo de material. Este fendo-
meno & denominado difusio no estado sdlido. Em um material puro ,
este movimento & conhec:do como auto-difusao, como esquematiza-
do na figura 2.19, este processo pode ser detetado pelos tragadores

radioativos [25].



Fig.

(a) Mecanismo de vazios.

(c) Difusao em anel.

2.18. Movimentos atomicos.
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Uma mistura de mais de um componente, como € o caso de 1li
gas metalicas, ocorre o processo de interdifusao, isto &, difusdo de

um componente através da rede do outro.

2.4.2 - Coeificiente de Difusao

Tanto os aspectos atimicos como estatiticos da  difusio
podem ser adequadamente sumariacos pelas equagoes de difusido, deno-

minadas Leis de Fick, a primeira lei &:

dac
J = =D — (2.14)
dx

A quantidade de material transportado, isto €, o fluxo J
de atomos por unidade de area na unidade de tempo & proporcional ao
gradiente de concentragao g% .

A constante de proporcionalidade D & normalmente conhe-
cida como coeficiente de difusdo e depende geralmente da concentra
¢ao. D @& expresso em mm2/s , como mostrado:

( mm2 ) ( &tomos

atomos s
N m3

mm2.s mm

A segunda lei da difusao, a qual relaciona a variagao de

concentragao com o tempo, pode ser expressa pela seguinte expressio:

dac
—— = D ( &= (2.15)
dt dx?2

Através destas leis, percebemos que os estagios finais de
homogenizagio sdo lentos. A velocidade com gque os atomos se locomo-
vem diminui com a diminuigao do gradiente de contracao.

A maioria das medidas de D sao feitas em uma série de
temperaturas para garantir valores das constantes Do e Q de equa-

¢ao de Arrenhius.
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D = D exp ( — ) (2.16)

Esta equagao descreve muito bem a observada dependéncia
da temperatura. D, €& conhecido como "Fator de Frequencia" e Q
como a "Energia de Ativag¢do". Quando possivel as medigcoes sao ta-

beladas em termos de DO e Q.
A maioria das discussOes tedricas sobre difusdo se rela-

cionam mais com entendimento de Do e Q do que propriamente com

D.

2.5. Homogenizacao

Quase todas as ligas fundidas estao sujeitas a microsegre
gagao. Tratamentos de homogenizacdo sao frequentemente usados para
minimizar ou mesmo eliminar as diferengas de concentracao e/ou dis-
solver segunda fase. Tal tratamento melhora a dutilidade do fundi-
do, isto significa melhorar as propriedades e condigGes para traba-
lhos posteriores. Este efeito & causado pela redugao das tensGes re
siduais e concentragdo de deslocagoes, associados com gradientes de
composigao. Uma completa eliminacdo da microsegregagao torna-se mais
dificil com a presenca de particulas de sequnda fase as quais sao ge
ralmente encontradas em ligas solidificadas.

A segregagao residual apds tratamento de homogenizacao de
pende da concentrag@o inicial, da distribuicio, da natureza da segun
da fase, do coeficiente de difus3o do soluto e da temperatura de tra

tamento [12].

2.5.1 - Indice Residual de Microsegregacao

Um parametro bastante usado para discutir a homogenizacio

da microsegregagao & o "Indice Residual de Microsegregagao", di ’
que & dado por:
c, - C
§, = M m (2.17)
1 Cco - o
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Onde ;

Cq = Concentragao maxima de soluto, no tempo t.

Cn = Concentragao minima de soluto, no tempo t.

Cﬁ = Concentragao maxima

C0 = Concentragdo minima

Gi = Indice residual de microsegregagao

Antes da homogenizagéo ter sido feijita, Gi =1 , apds uma
completa homogenizagao, 6; = 0 . O valor do §; apds um dado tra-

tamento de homogenizagao depende aproximadamente do dimensionamento
das variaveis Dt/202 onde D & o coeficiente de difusio no sdlido
na temperatura de homogenizacdo e 2o € a distancia da difusdo, is-
to &, metade do espacamento dendritico.

Consideremos como na figura 2.20 onde os bragcos dendri-
ticos sao simples placas, a concentracdo através dos bragos dendri-
ticos & senoidal, sendo que a concentracao maxima de soluto estid na
regiao interdendritica e a minima no centro. A distribuigao inicial

do soluto sera entio:

© = sen — (2.18)

A solugao da segunda lei de Fick para a troca do perfil de

concentragao com o tempo &:

c- - CO' TX 5 D.t
= sen — exp -7 ( — ) (2.19)
0 -
CM Co 2o 20
2 | ;
em x = — , C = CM substituindo estes valores na equagao 2.17 ,
2
temos:
2 D.t
§. = exp -7 (—) (2.20)
* 3
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Fig. 2.20. Modelo simplificado para homogenizagao.
a) Bracgos dendriticos.
b) distribuigao do soluto através dos bragos

dendriticos.
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- Um problema pratico para este conceito & o. caso do apare-
cimento de segunda fase, a qual pode variar bastante os resultados
vbtidos para composigao maxima, gue normalmente dependerao da forma
dos precipitados e da precisao do sistema de deteg3o. Uma definicio

melhor & dada por:

C - C

51 = 9 m (2.21)
- O
CO C

Onde C_ & a composigao média da liga.

A equagao 2.20 & usada para predizer aproximadamente os
tempos e as temperaturas requeridas para homogenizar uma certa es-
trutura. Um progndstico mais apurado requer que a geometria inicial
da dendrita e a distribuigao do soluto sejam descritos.

Kattamis e Flemings [12] desenvolveram um modelo de mor-
fologia dendritica para estudos da cinética de homogenizagao em ago
de baixa liga. Neste modelo eles negligenciaram a variagao de con-

centragao ao longo do eixo z e assumiram:

- Uma simetria completa, isto &, dendritas colunares e si
metria posicionada. E possivel entado inscrever cada dendrita em um
prisma retangular no qual o eixo central € o lugar geométrico de con

centragao minima de soluto, C_ , e cujos quatro cantos verticais sao

m
linhas de maxima concentragao de soluto, Cy . A solugdo permanece
valida se o prisma for limitado por quatro superficies cilindricas -

de isoconcentragao com concentragdo maxima de soluto.

- Nao ocorre nenhuma transferéncia de massa ao longo da
diregdo do crescimento colunar. As superficies sdo idealmente cilin

dricas.

O modelo & mostrado na figura 2.21. Os caminhos de difu-
sao sao portanto horizontais (perpendicular ao eixo 2) e normais
a familia de superficies isopotenciais.

No caso de uma liga binaria contendo eutético, isto e,
segunda fase, Singh e Flemings [26] desenvolveram um modelo simples
considerando a cinética da solugao. Neste modelo, os bracos dendri-
ticos sao muitas vezes considerados como chapas e a distribuigao do
soluto & mostrada na figura 2.22. Assume-se o eutético distintamen-
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te e desta forma a regiao interdendritica consiste de placas de se-
gunda fase com composicao uniforme Cg .

A quantidade de segunda fase & pequena tal gue o movimen-
to oa-B pode ser negligenciado. A dissolucao & considerada limita-
da pela difusao da fase o . A solugdo para a equacido de difusio &

similar a usada para homogenizacao de ligas de uma fase

g + a 2
= exp (-T_ Dt th) (2.22)
go + a 420
sendo:
Q= ‘M - %
Cg

onde g e g, sao fragoes do volume do eutético no tempo t e to
respectivamente; CM & a concentragao maxima de soluto contido na
primeira fase em unidade de moles por mm3, Co € a composicao da 1i
ga. Quando o tratamento térmico estad em uma temperatura muito pré-
xima, a linha de solvus Co =Cy e a equacao 2.22 pode ser simpli-

ficada.

g m D.t
— = exp ( = ——— ) (2.23)
9o 4 L,

2.5.2 - Modelo de Redistribuicao de Soluto Usado

Existe uma série de modelos tedricos que nos dia a difusio
de um determinado elemento durante o tratamento de homogenizacgao. Pa
ra uma comparagao desses modelos tedricos com resultados obtidos na
pratica & geralmente usado um programa de computador. Desta forma &
possivel se prever qualquer perfil de difusdo de soluto.

A escolha da morfologia e o relacionamento com seu modelo
matematico & o problema basico. Em nossos trabalhos a estrutura pro
duzida foi colunar dendritica. Uma vista esquematizada da morfologia
dendritica durante o crescimento & mostrado na figura 2.23. Em um
plano trensversal a geometria do soluto & um pouco complicada e para

simplificar, usamos ramas secundarias longitudinais em regides nem
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Vista esquematizada em 3 dimensoes

2.23.

Fig.

de uma estrutura dendritica.
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perto das extremidades e nem perto das ramas primarias. Sob estas
condigoes, assumimos que as ramas examinadas se aproximam de chapas
e a difusao & considerada unidirecional. Isto pode ser visto na
figura 2.24, a qual inclui a posigdao do elemento finito escolhido pa
ra o modelo de difusao.

O elemento finito de volume € representado na figura 2.25
em perspectiva onde d/2 & o comprimento (d & o espagamento dendri
tico) e &, € a area. Esta figura também mostra um esquema do
perfil inicial de soluto no elemento em funcgao do nimero de  atomos
de soluto por volume. Este elemento de volume & entao dividido em
100 partes iguais sendo que cada parte tem 8¢ de comprimento.

De acordo com a primeira lei de Fick, a difusao do elemen

to (X + 1) para o elemento X & dado por:

dN
J= D . &A — (2.24)
dx

onde:
J & o fluxo de atomos por unidade de area em unidade de
tempo
D & o coeficiente de difus3o, & dado em mm2s~1.

Entao para um intervalo de tempo &t , temos:

SN
n=D.S68A. &t . — (2.25)
6x

onde:
n & o numero total de atomos que passa do elemento (X+1)
paré o elemento X, através do plano sombreado da figu-
ra 2.25.

Desta forma o elemento X aumenta o valor de seu N de uma

quantidade de n/(8A 8x). Isto &€, seu valor de N & aumentado por:

D . 6t
N(X+ 1, t) - N(X,t) (2.26)

(5x) 2
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Fig. 2.25. a) Vista em perspectiva do elemento finito de
volume dividido em 100 elementos.
b) Perfil inicial de concentragao do soluto ao

longo do elemento de volume.
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Este mesmo elemento X também perdera alguns atomos de so-

luto por difusao para o elemento (X - 1) e esta perda sera de:

D . S8t !
. N(X,t) - N(X-1,t) (2.27

(Gx)2

Apds um determinado tempo (t + 6t) o nlGmero de Atomos do

soluto por unidade de volume (N) no elemento (X) serd dado por:

D.dt
N(X,t+dt) = N(X,t) +

lN(X+1,t) + N(X-1 ,t) - 2N(x,t)1 (2.28)
(6x) 2 |

Para trabalharmos com fragao atomica basta dividir o ni-
mero de atomos do soluto por unidade de volume (N) pelo nimero de
atomos total por volume, o qual & considerado constante para varia-

gOes relativamente pequenas de composigao, logo temos:

D.&t

fA(X,t) = fA(X,t—Gt) + ﬁA(X+1,t—6t) + fA(X-l,t—Gt) - ZfA(X,t-Gt) (2.29)

(Gx)2

Sabendo-se o perfil de concentragao para um determinado -
instante t, de todo elemento de volume (X = 1 - 100), pela equagéo
(2.29) podemos predizer, elemento por elemento, o perfil de concen-
tragao de todo o elemento de volume em qualquer outro instante, de-
corrido em tempo determinado. O diagrama de bloco do programa & mos
trado no Apeéndice A.

§x neste caso & dado por d/200 e 5t & escolhido
convenientemente de acordo com a precisao desejada.

Os Unicos casos aonde a equagao (2.29) ndo pode ser apli-

para X = 1 e para X = 100. Nestes casos as equagoes aplica-

D.St

X=1 =°fA(X,t) = fA(X,t-Gt) + fA(X+1,t—<St) - fA(X,t-fSt) (2.30)

(6%) 2



46

D.ét

X=lOO=#>fA(X,t) = fA(X,t—Gt) + [ ﬁA(X,t-ﬁt) - ﬁA(X—l,t—Gt) (2.31)

(8%) 2
Para uma dada temperatura de homogenizagao, negligencian-

do-se a dependéncia da concentragao, D & constante e pode ser calcu

lado pela equagao:

D

D exp( - — ) (2.32)
RT

onde:

& conhecido como "Fator de Frequéncia"

© 1
)

D

Q como "Energia de Ativacao" (J mole”
T & a temperatura de homogenizagao (©K)
R

a constante dos gases perfeitos

o

Na realidade este cdlculo numérico & falho para ligas on
de existe segunda fase, logo, nao & valido para a liga de Al-Cu.

Este modelo fard com que os perfis tendam a uma sendide
e com o tempo a amplitude da sendoide diminuirid até chegarmos a uma
reta, isto &, para &i = 0 como previsto por Flemings, como mostra-
do na figura 2.26.

A taxa de dissolugao de uma segunda fase & normalmente
controlada pela difusdo da matriz [23,24-+29]. Existem casos [30,31,
32] onde ha uma barreira de dissolugdo. Foi mostrado [33,34] que a
velocidade da interface matriz/precipitado causada pela dissolugao &

dada por:

dac D
v= — . ——— (2.23)
dx (CB - CM)
Onde C, & a composicao da segunda fase (assumindo-a

B

constante) e Cy @& a composigao maxima da matriz, determinada pela
linha de solvus do diagrama de equilibrio. Com este tipo de suposi-

gao o perfil previsto torna-se bem diferente do anterior. Agora os
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altos valores da composigao nas regioes interdendriticas  tornam-se
mais dificeis de serem eliminados (como observado na pratica). Este
raciocinio & ilustrado na figura 2.27.

No caso de um sistema eutético & necessario especificar o
que & a segunda fase. Temos duas opgoes, ou consideramos a mistura
eutética como uma pseudo-fase com composi¢ao Cg , Ou assumimos a
mistura eutética como duas fases distintas, dando uma fase de compo-
sigao C@ , que & maior do que Cg mas com uma espessura menor. Na
pratica a comparacao dependera apenas de quao finamente esta dis-
tribuida a mistura eutética.

Em termos praticos a comparagao dos resultados previstos
dependera das consideracoes dos principios de analise. A analise -
por Raio-X & feita em um volume definido da amostra e nao apenas em
um ponto. Assume-se normalmente que este volume aproxima-se de uma
esfera de didmetro S . Este didmetro & definido pela tensao acele-
radora do feixe eletrdonico e na pratica varia entre 1 e 3 um. Vol-
tando ao modelo, se este diametro S for maior do que o comprimento
§x, do elemento tedrico, o perfil verdadeiro sera mais acentuado do
que o modelo previsto, como esquematizado na figura 2.28. Existe
uma abrupta diferenca de composicao entre precipitado e matriz. Esta
diferenca n3o & tao marcante na analise devido ao volume analisado -
ser finito. Isto justifica a composig¢ao maxima observada, por vezes,
ser menor do gue CB . O programa & desenvolvido tomando-se em con-
sideragao todos estes efeitos. O diagrama de bloco do programa de-

senvolvido & anexado no Apéndice A.
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Fig. 2.27. Perfis da distribuicao do soluto real previsto.
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Fig. 2.28. a) Esquema simplificado do volume analisado da amostra
excitado pelo feixe de eletrons.

b) Esquema do perfil de concentragao do soluto real e
experimental em funcao do volume analisado.
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CAPITULO IIX

TECNICAS EXPERIMENTAIS

3.1. Metais e Ligas Utilizados

No trabalho experimental foram utilizadas duas ligas: Alu
minio com 5% de Cobre e Cobre com 30% de Niquel. Os elemer.tos foram
devidamente pesados para a formacao das ligas e estas analisadas de-
pois de fundidas.

Na liga de Al-5Cu utilizou-se aluminio comercial com 99,6%
de pureza, a analise dos outros elementos & dada na tabela 3.1. 0]

cobre utilizado foi de alta pureza ( > 99,9% ).

Impurezas %
Silicio 0,10
Ferro 0,23
Magnésio 0,08

Tabela 3.1.

Esta liga foi solidificada unidirecionalmente em um forno
de solidificagao unidirecional refrigerado a agua, como mostrado na
figura 3.1. Nesta figura & também mostrada a localizagao das amos-

tras examinadas.

No caso da liga de Cu-30Ni os trabalhos experimentais fo-
ram realizados com cobre de pureza 99,9% e niquel também com pureza
de 99,9%.

Devido a temperatura de fusao da liga ser muito alta -
(1250°C), somente o fato de vazar a amostra em uma lingoteira coloca
da a temperatura ambiente, faz com que o resfriamento seja muito ra-

pido. Neste caso a direcionalidade da extragao de calor foi radial

em relagao as paredes do molde.
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A liga de Cu-30Ni foi fundida na Inglaterra no laboratd-
rio de solidificagdo da Universidade de Cambridge. E importante no-
tar que nesta liga foram encontradas placas de niquel n3o totalmen-
te fundidas devido ao fato do tempo de permanéncia no forno ter si-

do pequeno.

3.2. Preparacao das Amostras

3.2.1 - Metalografia

Para o posterior uso de microscopia eletronica, as amos-
tras foram cortadas em dimensdes convenientes, isto &,10mm X 5mm x 5mm,
em serra manual.

Da liga de Al-Cu foram retiradas 3 amostras. Uma da parte
inferior do lingote a uma distancia de 10mm da parede do molde, como
pode ser visto em um corte transversal na figura 3.2, as outras duas
da parte superior do lingote, local onde as dendritas ainda apresen-
tavam direcionalidade, a 60mm da parede do molde, como mostrado na
figura 3.3 em corte também transversal. O local no lingote de onde
foram tiradas as amostras & esquematizado na figura 3.1.

Da liga Cu~Ni foram retiradas fatias do lingote, de modo
que as dendritas se tornassem visiveis longitudinalmente, como pode
ser visto na figura 3.4. |

Devido a dificuldade no manuseio as amostras foram embu-
tidas em resinaepoxya frio a fim de evitar variagoes na temperatura
das amostras. .

Para analise micrografica da superficie a preparacao das
amostras foi efetuada manualmente e em etapas com lixas de granula-
cao de 220, 320, 400 e 600. Apbs o lixamento as amostras foram po-
lidas em pasta de diamante colocadas sobre feltros em politrizes ro-
tativas. As granulagGes das pastas usadas foram de 6 um, 3 ym e lum.

Para que as dendritas fossem visualizadas, as amostras so
freram umleve ataque quimico. No caso da liga de Al-Cu a solugao que
deu melhor resultado foi de Keller [35]. As amostras ficaram imer-
sas na solugao durante um periodo de 8 a 10 segundos. No caso da 1i
ga de Cu-Ni as amostras ficaram imersas de 4 a 6 segundos em uma so-

lugao de:
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Fig. 3.2. Micrografia dtica de uma regido representativa
da amostra situada a 10 mm da parede do molde.

Secgao transversal. Magnificagao 100 vezes.

Fig. 3.3. Micrografia 6t .ca de uma regiao representativa
da amostra situada a 60 mm da parede do molde.

Secgao transversal. Magnificagao 100 vezes.
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50 ml alcool
50 ml H»20
10 ml HC1

5 g FeClsz

3.2.2 - Mapeamento das regioes

ApOs visualizagdo das dendritas, as regioces a seren ana-
lisadas foram delimitadas com marcas de microdureza.

Para a liga de Al-Cu usou-se um microdurdmetro da Leitz
modelo Durimet, para a liga de Cu-Ni devido as dimensdes das dendri-
tas serem bem menores, foi necessario usar um microdurdmetro da Zeiss
modelo M.H.P., visto ser bem maior a resolugcdo deste Gltimo. Esta
comparag¢ao pode ser feita pelas figuras 3.5 e 3.6 onde podemos notar
a diferenca entre as dimensdes das dendritas para o mesmo aumento.

Antes de entrar no microscdpio eletrdnico para microanali
se as amostras foram polidas levemente com pasta de diamante a fim
de retirar o ataque quimico. Apesar desse ataque haver sido muito
leve, neste polimento uma camada de poucos microns foi retirada da
amostra. Nas amostras de Al-Cu este polimento ndo interferiu pois o
tamanho médio das dendritas (secundarias) era da ordem de 50-100 Hm,
mas no caso das amostras de Cu-Ni o polimento exerceu alguma in-
fluéncia pois as dendritas tinham da ordem de 10-15 Um de espagamen-
to. Por outro lado & necessario o ataque quimico j& que sem ele as
dendritas nao sdo visualizadas por microscopia Stica. Sem esta vi-
sualizagao seria impossivel marcar as regices a serem analisadas.

Ainda com as amostras atacadas foram feitas medidas do es
pagamento interdendritico secundario (d). Neste caso usou-se um ban
co metalografico Ultraphoto-2 da Zeiss com escala micrométrica.

3.3. Microanalise

Apds as regiGes das amostras terem sido demarcadas, estas
foram fotografadas em um microscopio eletrdnico de varredura marca
Cambridge Modelo S4-10. Devido ao tipo de suporte da amostra do mi-
croscopio, foi necessario tirar as amostras do embutimento, cor mui-
to cuidado para nao riscd-las. As amostras foram fixadas ao suporte

mediante um adesivo de grande condutividade elétrica gque consiste em
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um pd de prata dissolvido em acetato de butila. Devido a irregulari
dade da superficie (buracos) e a inclinagao da amostra, tornou-se di
ficil localizar as marcas pelo microscopio eletrdnico. Por isso fo-
ram feitos circulos envoltdrios nas marcas, usando-se, para tanto,
um microscopio Stico de reflex3o e um estilete. Esta técnica & mos-
trada na figura 3.7.

Para microanalise & indispensavel que as amostras estejam
com a superficie bem uniforme; foi necessario, portanto, retirar o
ataque das amostras. Qualquer variagao na superficie acarreta am
nimero de contagens diferente do real. Esta influéncia é esquemati-
zada na figura 3.8. Ela & mais marcante no esquema 3.c e 3.f, por
onde nota-se que um pico pode aumentar a emiss3o de Raio-X assim co-
mo uma protuberancia pode dificultar a sua recepgao pelo detetor.

As amostras foram limpas num equipamento de ultra-som da
Mini-som, com acetona e posteriormente em ether de petrdleo para
eliminar qualquer residuo ou gordura depositado no manuseio.

A anadlise pontual quantitativa das amostras foi efetuada
em um microscopio eletrdnico de varredura adaptado a um detetor de
Raio-X, marca CAMECA modelo Camebax conforme esquematizado na figura
3.9. A tensao aceleradora utilizada foi de 20 KV, dando um volume ex
citado na amostra da ordem de 4 um3, isto e, uma esfera com um dia-
mante de aproximadamente 2 um.

A microanalise & baseada na producdo de radiagao de Raio
-X caracteristica dos elementos contidos na amostra, mediante bom-
bardeio por um fino feixe de eletrons acelerados. Este método ana-
litico quantitativo ndo & destrutivo. Na anilise quantitativa os
elementos sao identificados por sua radiagao caracteristica que &
separada por um cristal analisador e medida com um contador. A con-
centragao de um elemento Z no volume ativado se calcula a partir
das medidas de intensidade Iz feitas sobre a amostra e relativas a
um padrao, através de um contador caracteristico. Esta intensidade
e devidamente corrigida dos efeitos de absor¢ao, fluorescéncia e nii-
mero atémico. O efeito de absorcdo & devido ao fato de a radiagao
primaria produzida poder ser atenuada antes de sair da amostra. A
absorgao depende do caminho percorrido dentro da amostra e do coefi-
ciente de absorgao. O efeito de fluorescéncia vem do fato de a in-
tensidade medida no espectrometro ser a soma da radiagao do elemento
analisado com a radiagao da ionizacao secundaria. Essa radiagao se-

cundaria & produzida pela radiagao continua, que se origina nos cho-
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Fig. 3.6. Micrografia eletrdnica da liga de CuNi com mar-
cas de microdureza usando-se o microdurdmetro
da Zeiss. Magnificagdao 200 vezes.

Fig. 3.7. Micrografia eletronica mostrando circulo feito
com estilete para localizar a regiao a ser ana
lisada. Magnificagao 140 vezes.
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Fig.3.8. Representagao esquematica da influéncia da topogra-

fia da amostra nas contagens de Raios X.
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ques ineldsticos nd3o ionizantes dos eletrons incidentes e também
pelas radiagoes caracteristicas dos outros elementos da amostra. o]
efeito de numero atdmico leva a sobre-estimar a concentragao de um
elemento leve e a sub-estimar a concentragao do elemento mais pesado.
Isto se deve a quantidade de energia de ligagao dos eletrons com o
nicleo, que & diferente para atomos de nimeros atomicos diferentes.

A sensibilidade para detetar um elemento deve ser elevada,
devido ao pequeno volume analisado.

A medida das intensidades foi feita fixando-se o feixe de
eletrons nas regides pré-marcadas e movendo-se horizontalmente a
amostra. Foram entao, feitas contagens em intervalos de 3 um ao longo
da reta que une as duas marcas de microdureza.

O cristal analisador de Raio-X foi fixado no angulo de in
cidéncia da radiag@o ko caracteristica dos elementos analisados. I-
mediatamente apds, isto &, nas mesmas condigoes, foram feitas as con
tagens nos padroes dos elementos que estavam sendo analisados. Fez-
-Se quatro contagens de 20 segundos em cada ponto da amostra. Nos
padroes as contagens foram feitas em 3 pontos distintos.

Para todas as medidas de intensidade efetuadas os cris-
tais utilizados foram o LiF e o KAP.

E sempre necessario aplicar algumas corregoes para obter-
mos a concentragao correta a partir das intensidades medidas. Neste
caso as corregoes foram calculadas através de um programa de computa
dor. O programa fornece a correcdo para a relagao Iz/Ip em % em pe
so, % atOmica e % em volume (Iy & a intensidade de pulso medida em
cada ponto da amostra, menos o seu respectivo background e Io €& a
intensidade de pulsos medido no padrao do respectivo elemento menos
o background). Os graficos plotados com os resultados de Iz/I5 Vs A
sao dados no Apéndice B, onde o A & o erro. No caso da liga de Al
-Cu a corregao & somada a I7/1, medido e no caso da liga de Cu-Ni

e subtraida.

3.4. Tratamento de Homogenizacio

Tendo como objetivo tragar o perfil de concentragao sobre
uma mesma regiao antes e depois de tratamento térmico e sabendo-se
que altas temperaturas aceleram o processo de oxidagao, as amostras

foram tratadas termicamente em atmosfera controlada.
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As amostras de Al-Cu sofreram tratamento térmico em vacuo.
Nesta etapa varios problemas foram encontrados. Quando o vacuo era
feito com bomba mecanica, isto e, com pressao da ordem de 10~2 torr,
a superficie da amostra oxidava, sendo necessaria para analise, a
remogcao de uma camada relativamente grossa de ox1do,por polimento, o
que significava mudar totalmente a regiao analisada e invalidando o
modelo morfologlco. Quando foi usado vacuo com bomba mecanica mais
difusora (bombeando continuamente durante o tratamento), isto &€, um
vacuo da ordem de 10-5 torr, a perda do material por evaporacao foi
significante. Este efeito pode ser visto na figura 3.10. Para mini
mizar este efeito foi feito um vacuo em torno de 10-5 torr em uma am
pola pequena da ordem de 100mm de comprimento por 20mm de diametro.
Neste caso a atmosfera foi rapidamente saturada por aluminio tornan-
do a evaporagao negligenciavel. Mesmo assim ocorreu uma pequena oxi
dagao e a amostra precisou, apds o tratamento térmico, sofrer um le-
ve polimento em pasta de diamante de 3 e 1l um.

Os tratamentos foram feitos na faixa de 400-500°C e para
estas temperaturas puderam ser usadas ampolas de vidro pirex, do ti-
po mostrado na figura 3.11. Os tratamentos foram realizados em um

forno da Brasimet, cujo aquecimento & provido por resisténcias de
Carbeto de Silicio. A temperatura foi controlada com precisao de
10°cC.

No caso da liga de Cu-Ni, as amostras foram colocadas em
tubo de quartzo e submetidas a constante fluxo de argodnio. Mesmo
sendo o argbnio de melhor qualidade encontrado no mercado nacional ,
as amostras apresentaram pequena oxidagao e precisaram sofrer um le-
ve polimento metalografico em politrizes com pasta de diamante de 3
e 1 um. Este polimento teve uma grande influéncia nos resultados. A
espessura da camada retirada foi da ordem de grandeza do espagamento
dendritico. Sua influéncia & discutida posteriormente. Este trata-
mento foi feito em um forno de resisténcia mostrado na figura 3.12 ,

a precisao da temperatura foi de 2°C.
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Fig. 3.10. Micrografia eletrdnica da liga de Al-Cu mos-
trando o efeito na superficie da amostra tra

tada em atmosfera de alto vacuo.
Magnificagao 200 vezes.

Fig. 3.11. Ampola de vidro pirex usada para o tratamento

térmico das amostras de Al-Cu.



Fig. 3.12,. a) Equipamentos

usados para tratamento de homo-

genizagao na liga CuNi.

Fig. 3.12. b) Vista

detalhada do forno.
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CAPITULO IV

RESULTADOS E DISCUSSOES

4.1. Estudo de Difusao em Ligas Monofasicas (Cu-Ni)

4.1.1 - Resultados

Como exemplo de liga monofasica usou-se cobre com 30% de
niquel. O movimento atomico nesta liga € substitucional, isto se de-
ve ao tamanho dos atomos dos componentes serem muito semelhantes. Com
isso a faixa de solubilidade & completa. Nao ha aparecimento de se-
gunda fase. Isto & demonstrado na figura 4.1., onde temos o diagrama
de fase do sistema. '

Os parametros necessarios para os calculos da difusao nes-
te sistema foram [35] [36]

2 -1

D = 380 mm- s
o)

0 =2,4 x10"° 5 . mole™t

Estes parametros sao assumidos geralmente independentes da
temperatura e da composigao.

Dois tratamentos térmicos foram feitos com esta liga. 0]
primeiro foi de 3 horas a 700°C, calculado para introduzir uma homoge
nizagao relativamente pequena. Um segundo foi de 30 horas a 700°C,
calculado para eliminar quase que totalmente a microsegregacao. Para
se ter uma idéia do grau de homogenizagao produzido pelos tratamentos
usados, a aproximagao de Flemings (veja Capitulo II) foi usada. Des-
ta forma a homogenizagao & caracterizada pelo "Indice Residual de
Microsegregagao" éi (equagao 2.17). Neste caso os dois tratamentos
deram valores de Gi da ordem de 0,8 e 0,2 respectivamente.

A regiao analisada foi a do segmento de reta entre as duas
marcas de microdureza como mostrado na secgao 3.22. Esta regiao &
mostrado na figura 4.2, onde pode ser visto a regiao que foi analisa-

da antes de sofrer qualquer tratamento térmico.
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Fig. 4.1. Diagrama de fase da liga Cu-Ni.
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Fig.

4.2.

Micrografia eletrdnica mostrando regiao
analisada da liga de Cu-30Ni.

Magnificagdo 500 vezes.
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As figuras 4.3 e 4.4 mostram Os perfis parciais de concen-
tracao de niquel, da regiao premarcada, antes e depois do primeiro
tratamento e as figuras 4.5 e 4.6 mostram 0s perfis da amostra que so
freu o segundo tratamento.

Uma vez conhecida a forma da ponta de diamante utilizada
para marcar as amostras, foi possivel se calcular a espessura da ca-
mada retirada da amostra no polimento pela mudanga introduzida na
diagonal das marcas. Deste modo, foi determinada a espessura minima
retirada da superficie da amostra para se eliminar a camada de &xido
formada durante os tratamentos de homogenizagdo. A espessura da cama
da esteve em torno de 4um, dependendo do tempo e da temperatura usa-
dos. Nota-se que esta espessura € da ordem de grandeza do espacamen-
to dendritico secundario.

Para se calcular a influéncia desta camada foi necessario
analisar uma mesma regido antes e apos polimento sem qualquer trata-
mento térmico. A andlise foi feita primeiramente apds um primeiro po
limento, para tirar o ataque quimico, em seguida, a amostra foi polida
novamente até que as marcas ficassem com a mesma medida das amostras
que sofreram tratamento térmico, foram polidas e novamente analisadas.
As figuras 4.7 e 4.8 mostram os perfis obtidos deste modo. A regiao
usada para estes calculos é mostrada na figura 4.9.

Outro fator levado em conta no sistema Cu-Ni foi a presen-
¢a de placas de niquel. Estas placas reduziram a porcentagem de ni-
quel na matriz de 30% para 20%. As figuras 4.10 e 4.11 mostram a dis

tribuicao destas placas antes e apds tratamento térmico respectivamen

te.

4.1.2 - DiscussoOes

Como pdde ser visto nos perfis de concentracio, houve uma
uniformizagao do soluto, isto &, as amostras foram homogenizadas apds
Os tratamentos térmicos. Também pode-se notar que os perfis apds tra-
tamento nao corresponderam aos perfis iniciais.

Surgiram duas hipoteses para justificar estes resultados .
Uma & de que teria havido dissolugao das placas de niquel concentrado
da amostra, durante os tratamentos térmicos, influenciando desta for-
ma os perfis finais de concentragdo. Esta hipdtese foi totalmente e-
liminada pelo fato de se ter previamente demarcado regioes de anilise
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Fig. 4.3. Perfil de concentragao de niquel da amostra I an-

te; de sofrer tratamento térmico.
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Fig. 4.4. Perfil de concentracao de niguel da amostra I apos

sofrer tratamento térmico de 3 h a 700°cC.
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Fig. 4.5. Perfil de concentragao do niquel da amostra II antes de

sofrer tratamento térmico.
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Fig. 4.¢. Perfil de concentragao do niquel da amostra II apos
sofrer tratamento térmico de 30 h a 700°c.
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Fig. 4.7. Perfil de concentracao de niquel da amostra Y sem polir.
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Fig. 4.8. Perfil de concentragao de niquel da amostra Y polida.



Fig.

4.9.

Micrografia eletrdnica da regiao analisada

da amostra Y. Magnificagao 1000 vezes.
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Fig. 4.10. Micrografia Otica representativa das placas de
Ni na liga de Cu-30Ni sem tratamento térmico.

Magnificacao 450 vezes.

Fig. 4.11. Micrografia Otica representativa das placas
de Ni na liga de Cu-30Ni apds tratamento ter-

mico. Magnificacao 450 vezes.
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afastadas (dentro do possivel) destas placas. Verificou-se também
que devido ao alto ponto de fusdo no niquel (1453°C), nas temperatu-
ras dos tratamentos aplicados a taxa de dissolucao do niguel foi mui-
to pequena. Comprovou-se visualmente, usando-se microscopia eletréni
ca, que as placas se mantiveram inalteradas apds os tratamentos tér-
micos, como pode ser visto nas micrografias das figuras 4.10 e 4.11.

A outra hipotese, verificada verdadeira, & a dos espagamen
tos dendriticos secundarios (d) das amostras serem muito pequenos, is
to &€, da ordem de 12 um. Isto & comprovado pelos perfis de concen-
tragao das figuras 4.7 e 4.8. Nestes perfis a tnica diferenga & de
que entre uma andlise e outra foi retirada uma camada superficial da
ordem de 4 um, por polimento metalografico. Em termos da microestru-
tura, isso mudou significativamente a posigéo do elemento analisado ,
justificando as diferencas marcantes nas distribuigoes de soluto apds
os tratamentos térmicos.

O problema encontrado neste estudo foi resultado da combi-
nacao de um espagamento dendritico muito pequeno e um sistema para
tratamento térmico formador de uma camada oxidada de espessura relati

vamente grande.

4.2. Estudo da Difusao em Ligas Polifasicas (Al-Cu)

4.2.1 - Resultados

Usou-se uma liga de Al-Cu como exemplc de liga polifasica.
Foi feita andlise por espectroscopia de Raio-X de uma amostra retira-
da do meio do lingote e a composicao verificada foi de 4,8% de cobre.
Acompanhando pelo diagrama de fase da liga, mostrado na figura 4.12,
pode-se ver que a liga & formada pela matriz, qgue no caso € aluminio
e chamada fase a, e pelo eutético. O eutético & formado POr um com-
posto de AljCu, chamado fase 0, e pela fase a. Devido as caracteris-
ticas de solidificagao obteve-se uma estrutura dendritica. O interi-
or das ramas dendriticas & formado pela fase a. O cobre foi segrega-
do na forma de eutético (o + 0). Isto se deve ao fato de ser k < 1,
como pode ser visto na regiao do diagrama de fase para esta liga. o)
eutético &€ formado de lamelas finas das fases O e a. Uma micrografia
tipica da forma com que se apresenta o eutético & mostrada na figura
4.13. A composigao do eutético e da fase 0 é tirada do diagrama de
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Fig.

4.13. Micrografia eletrdnica mostrando a forma-
gao do eutético na liga de Al-5Cu.
Magnificagao 2000 vezes.
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fases e mostrado na tabela 4.1.

Al Cu
Precipitados % peso % peso
0 (AlpCu) 46 54
O+o (eutético) 67 33

Tabela 4.1.

Como citado no Capitulo III, o aluminio usado na fundigao

foi comercial, logo uma série de impurezas da ordem de 0,4% foram tam

bém introduzidas. Devido a isto na regido interdendritica notou-se

O aparecimento de precipitados de um outro tipo. A forma desses pre-

cipitados & bem caracteristica. Na micrografia da figura 4.14 pode-

mos notar que estes se apresentam como placas finas, com espessura da

ordem de 1 - 3 um. Usando-se microsonda eletrdnica tentou-se anali-

sar a composigao destes precipitados. Foram analisadas as impurezas

dos elementos de liga, gue no caso eram Mg, Si e Fe, e os proprios -
componentes da liga. O magnésio e o silicio n3ao foram detetados nos

elementos analisados. O ferro,que & a impureza de maior incidéncia

(0,23%) apareceu em todos os precipitados deste tipo. Na tabela 4.2

temos as composigoes de algumas placas medidas.

Fe Al Cu
Numero % peso % peso peso
1 9 64 20
2 10 64 19
3 8 66 18
4 8 j 69 17

Tabela 4.2.
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Nos precipitados da fase © a presencga de ferro nao foi de-
tetada.

E importante observar que a andlise quantitativa neste ca-
so 42 z2penas os valores minimos de concentragao, isto &, valores re-
ais ~crao iguais ou maiores do que os encontrados. No caso do alumi-
nio acontece o contrario. Isto se deve ao diametro do volume ativado
durante a analise ser maior que a espessura do precipitado, com isso
atcmos da matriz também sao excitados.

Na grande maioria das vezes 0s precipitados em forma de
placas se encontram juntos com o eutético. Na figura 4.15 temos mi-
crografia representativa de como se apresentam as fases segregadas nas
regices interdendriticas.

A existéncia de segunda fase em ligas solidificadas torna
mais dificil a homogenizagao (vide Capitulo II). Neste caso, conside
rar o perfil de distribuigao do soluto como senoidal, e, que apds o
tratamento de homogenizagao a amplitude simplesmente diminuira, nao &
valido.

O modelo tedrico usado neste trabalho & descrito no Capitu
lo II. Para podermos predizer os perfis de concentragao apds qual-
quer tratamento térmico & preciso definir alguns valores caracteris-
ticos (vide Apéndice A). Para os calculos do coeficiente de difusao
deste sistema os parametros usados foram [35] [36].

1

D = 65 mm2 s~
o

5 1

Q =1,3 x 10° j. mole”

Estes dados sao geralmente assumidos como independentes da
temperatura e da composigao.

Um outro fator que precisou ser definido anteriormente foi
a compoéigéo do precipitado, Cp' Considerando-se que os precipitados
da segunda fase estavam finamente distribuidos, e, que com a resolu-
cao do feixe analitico seria dificil separa-los, uma Unica fase  foi
considerada. Os valores desta composigao foram escolhidos usando-se
os valores praticos medidos. Estes valores variaram de regiao para
regiao, mas sempre em torno da composigao do eutético, como podera
ser observado posteriormente. Durante a dissolugao da segunda fase
estes valores foram assumidos constantes. Apenas a espessura & que

diminuiu.



Fig. 4.14. Micrografia eletrdnica mostrando a forma
caracteristica dos precipitados de Fe.

Magnificagao 1000 vezes.

Fig. 4.15. Micrografia eletronica mostrando como se
apresentam os precipitados da liga de Al-Cu.
Magnificagao 1000 vezes.
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Como citado no Capitulo III, foram tiradas 3 amostras do
lingote. Os espacamentos dendriticos secundarios das amostras I e II,
situadas a 60 mm da parede do molde eram 70 um e 60 um,respectivamen-
te. Na amostra III os espacamentos dendriticos secundarios eram da
ordem de 40 um. Os tratamentos térmicos sofridos pelas amostras es-

tao relacionados na tabela 4.3.

d (HUm) t (h) T (©C)
Amostra + 5 um + 1 min. + 5°¢c
I 70 ’ 1 500
II 60 5 500
III 40 5 500
Tabela 4.3.
onde:
d é o espagamento dendritico secundirio (um)
t & o tempo de tratamento térmico (h)
T & a temperatura de tratamento térmico (°C)

As amostras foiam analisadas previamente antes de qualquer
tratamento térmico. As regices analisadas foram os segmentos de reta
gue unemas marcas de microdureza.

Na confecgao dos perfis de concentragao usando-se o modelo
tedrico proposto, em todos os tres casos, assumiu-se o mesmo procedi-
mento. Primeiramente foi tragada a curva média dos pontos medidos -
por microanalise que chamou-se Perfil Inicial Medido (PIM). E impor
tante notar que esses valores medidos foram previamente corrigidos ,
utilizando-se as curvas de correcao do Apéndice B. O Perfil Inicial
Medido foi introduzido no programa do modelo. Com a composigao do
precipitado definido e levando em consideragao o diadmetro do feixe, o
programa calcula os pontos do Perfil Inicial Real (PIR). Definidos os
parametros: tempo, temperatura, espagamento interdendritico, composi-
¢ao maxima da matriz (Cy) e os parametros de difusao (D, e Q) o pro-
grama entra com os efeitos de difusao e da o Perfil Final Real (PFR)
e o Perfil Final Medido (PFM), com os quais os resultados experimen-

tais podem ser comparados.
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No fluxograma abaixo temos em forma simplificada a sequén-

cia seguida pelo programa para a obtengao dos perfis.

P.I.M
Efeito do volume ativado
(s)
P.I.R.
Efeito da difusao
(T, t, 4, Cy, Dy, Q)
P.F.R.
Efeito do volume ativado
(s)
P.F.M,

O P.F.R. e P.F.M. sao entao comparados com os resultados
praticos.

Na figura 4.16 temos a regiao analisada da amostra I. Maio
res detalhes do volume analisado sao mostrados na figura 4.17. A fi
gura 4.18 mostra o Perfil Inicial Medido e o Perfil Inicial Real de
concentragao do cobre, juntamente com os pontos medidos. A figura
4.19 mostra o Perfil Final Real, o Perfil Final Medido e os pontos me
didos apOs tratamento.

A figura 4.20 representa a regiao analisada da amostra II.
O elemento de volume considerado neste caso & melhor visualizado na
figura 4.21. O Perfil Inicial Medido, o Perfil Inicial Real e os pon
tos medidos sao mostrados na figura 4.22. O Perfil Final Real, o Per
fil Final Medido e os pontos medidos apds tratamento, sao mostrados -
na figura 4.23. _

A regiao analisada da amostra III & mostrada na figura 4.24.
Maiores detalhes do volume analisado sao mostrados na figura 4.25. O
Perfil Inicial Medido, o Perfil Inicial Real e os pontos medidos sao
mostrados na figura 4.26. A figura 4.27 mostra o Perfil Fihal Real ,



Fig. 4.16. Micrografia eletrdnica da regiao analisada

da amostra I. Magnificagao 220 vezes.

Fig. 4.17. Micrografia eletronica do volume analisa-

do da amostra I. Magnificagao 1000 vezes.
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Fig. 4.19. Perfis finais de concentragao de Cu da
amostra I apds tratamento de 1 h 3 500°c.



Fig. 4.20. Micrografia eletrdonica mostrando a regiao
analisada da amostra II. Magnificagao 250

vezes.

Fig. 4.21. Micrografia eletronica do volume analisado

da amostra II. Magnificagao 1000 vezes.
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© Perfil Final Medido e os pontos medidos ap0s o tratamento.

ApOs os tratamentos térmicos observou-se que os precipita-
dos que continham placas permaneceram insoliiveis em sua grande maio-
ria. Regioes caracteristicas das amostras, apos sofrerem tratamen-

tos térmicos de 1 h e 5h 3 SOOOC, sao mostradas nas figuras 4.28,
4.29, 4.30, 4.31.

4.2.2 - Discussoes

Notou-se que a composigao média das regides analisadas eram
maiores do que a composigdao da liga. Isto se deve ao fato de se tra
balhar com dendritas secundirias. Neste caso a composicao €& maior
devido ao excesso de soluto rejeitado pela formagao das dendritas -
primarias.

Conforme citado no Capitulo III, apos tratamento de homoge
nizacao, as amostras precisaram sofrer um leve polimento metalogra-
fico para tirar a camada de 6xido formada na superficie. No caso
desta liga a espessura da camada maxima retirada foi da ordem de
5 um, nao influenciando de forma significativa a morfologia da super
ficie da amostra. Isto & confirmado pela correspondéncia existente
entre as posigoes de maximo e minimo antes e depois do polimento. O
fato do espacamento dendritico no caso ser grande em relagao a espes
sura da camada de 6xido retirada no polimento, justifica esta nio in
fluéncia.

Devido serem as concentracgoes, econtratadas nos precipitados em
placas,diferentes das encontradas nos precipitados de A12Cu, podemos
dizer que estes nao sao da forma modificada da fase 0 e sim um novo
composto de CuxFexAlx.

Para identificagao deste composto que se apresenta na for-
ma de placas utilizou-se o diagrama ternario da liga Al-Cu-Fe, mos-
trado na figura 4.32. Da figura temos a formagao de dois compostos
(CuFe)Al6 e CuzFeAl7. As porcentagens dos elementos em cada um des-

tes compostos sao mostradas na tabela 4.4.
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Fig. 4.24. Micrografia eletrdnica mostrando a regiao

analisada da amostra III. Magnificagao
380 vezes.

Fig. 4.25. Micrografia eletronica do volume analisado

da amostra III. Magnificagao 800 vezes.
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Fig. 4.28. Micrografia eletrdnica representativa da
amostra I apos tratamento térmico.

Magnificagao 500 vezes.

Fig. 4.29. Micrografia eletrdonica representativa da amostra

I apds tratamento térmico. Magnificagao 500 vezes.
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Fig. 4.30. Micrografia eletronica representativa da
amostra II apOs tratamento térmico.
Magnificagao 500 vezes.

Fig. 4.31. Micrografia eletronica representativa da
amostra II apos tratamento térmico.

Magnificagao 2000 vezes.
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A Ai+CuAlp

% PESO Al

Fig. 4.32. Diagrama de fase ternario da liga de
Al-Cu-Fe.
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Cu Fe Al
Composto (% peso) (% peso) (% peso)
(CuFe)Al6 23 20 58
CuzFeAl2 34 15 51
Tabela 4.4.

Comparando as tabelas 4.2 e 4.4 pode-se concluir que o no-
vo composto formado, provavelmente, & o Cu,FeAl,. Neste caso, & consi-
derado que nos valores medidosexistemos fatoresdidmetro do feixe ele-
tronico analisador e espessura do precipitado. Com isso a porcen-
tagem do aluminio & maior do éue a contida no precipitado pois estao
se somando o aluminio do precipitado com o da matriz. J& nas medi-
das do cobre e do ferro dos precipitados os valores reais sao maio-
res.

A saida dos atomos de cobre das placas para a matriz & efe
tivamente mais lenta do quea dos dtomos de cobre da fase @, como mos
trado nas figuras 4.28 > 4.31. Sem davida a presenca do ferro nos
precipitados dificulta consideravelmente o processo de homogeniza-
cdo do cobre. Os precipitados de Cu,FeAl, sao mais estaveis visto
que a solubilidade de ferro no aluminio & baixa ( ~ 0,04%). Logo os
precipitados sao mais fortemente ligados , o que impede a saida do
cobre.

O citado acima é comprovado pelos dados experimentais. Pa
ra as amostras I e II os perfis previstos de homogenizagao obtidos
pelo modelo proposto corresponderam aos dados obtidos na pratica, co
mo pode ser visto nas figuras 4.19 e 4.23. Para a amostra III o mo-
delo previu uma homogenizagao completa (figura 4.27). Os resultados
medidos nao corresponderam aos resultados previstos. Observando me-
lhor os precipitados analisados, verificou-se gue nas amostras I e
IT eles eram compostos, na maioria do eutético (a + 0) mais precipita
dos de CuzFeAl7 e no caso da amostra III o precipitado analisado -
era formado, em sua maioria, de precipitados em forma de placas, isto

e, CuzFeAl7.

Sabendo-se que as placas de CuzFeAl7 dificultam o processo

de homogenizagao, poder-se-ia eliminar este composto adicionando um
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elemento na liga que reaja com o ferro, impedindo, desta forma, a
formacao dos precipitados de CuZFeAl7. Neste caso, todo cobre exis

tente seria usado para para a formagao do Al,Cu.
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CAPITULO V

CONCLUSOES

Os resultados obtidos neste estudo da cinética permitem que
sejam tiradas as seguintes conclusdes:

Devido ao fato da liga de Al-Cu usada ter sido feita com
aluminio comercialmente puro, isto €, contendo 0,4% de impurezas ,
formou-se durante a solidificacgao, nos prec1p1tados segregados do eu
tético (o + 0), um outro precipitado. Este pre01p1tado diferencia-se
dos precipitados da fase 0 pela forma e pela composigao.

Ele apresenta-se em placas finas, com secgao transversal em
forma de agulhas, com a porcentagem de cobre menor do que a encontra
da na fase © e com presenga do elemento ferro. Dos compostos de alu
minio, cobre e ferro existentes, encontrados na literatura, o gue
mais se aproxima das concentracdes medidas & o CupFeAlq.

Os precipitados de CuyFeAln tém uma forma mais estavel do
que a dos precipitados de Al,Cu. A solubilidade dos Atomos de ferro
na matriz de aluminio & muito baixa, independendo da presenga de ou-
tros atomos na matriz. Porisso a eliminacao dos precipitados que
contém ferro é mais dificil que a dos precipitados da fase 0. Don-
de concluimos que o elemento ferro, em ligas de AlCu, é prejudicial
ao processo de homogenizaééo.

Neste estudo o aparecimento do ferro vem como impureza do
aluminio comercial, isto &, da ordem de 0,23%. Ja neste nivel sua
influéncia & bastante significativa.

O modelo matematico proposto para a previsido da redistribui
¢ao da microsegregagao, em ligas polifasicas (AlCu), apds tratamen
to de hbmogenizagéo, previu corretamente os dados obtidos na pratica.
Pode-se concluir que com este modelo & possivel prever o grau de mi-
crosegregagao de uma dada liga apos determinados tempo e temperatura
desejados, assumindo que a dissolugao dos precipitados & controlada
por difusao na matriz. O modelo n3o prevé a dissolugao de precipita
dos (formados por impurezas) cuja dissolugdo n3o seja controlada pe-
la matriz.

Para o caso de ligas cujo espagamentos dendriticos sejam
muito pequenos o estudo da cinética de difusdo deve ser de alta pre-
cisaoc. As andlises devem ser feitas na mesma regiao, pois qualquer
variagao na superficie provocara grandes variacoes na morfologia da
dendrita analisada.

B 4;2 T
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DIAGRAMA DE BLOCO DO PROGRAMA
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