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RESUMO

Este trabalho apresenta uma andlise numérico/experimental da formagdo de
microporosidades interdendriticas durante a solidificac@o de ligas. Desenvolveu-se um modelo
numérico, baseado no método de diferencas finitas, que € aplicado para a simulagdo do
processo de solidificago unidirecional. Este modelo permite a determinagio dos principais
parfmetros térmicos {perfis de temperatura, fraglo de solido, coeficiente de transferéncia de
calor na interface metal/coquitha, gradientes térmicos, taxas de solidificagBo, posigBo das
isotermas solidus e liquidus, velocidade de deslocamento das isotermas, tempo local de
solidificacio) e pardmetros estruturais tais como espacamentos interdendriticos primarios e
secundarios. O modelo permite também, a determinagdo de parmetros diretamente
relacionados com a previsiio da formago das microporosidades, como por exemplo a
permeabilidade dos canais interdendriticos e a solubilidade do hidrogénio dentro da zona
pastosa. A previsio da formacdio de microporosidades leva em consideragio simultaneamente
os efeitos da contragiio da liga e da evoluglo do hidrogénio resultante da diferenga de
solubilidade do mesmo, nas fases Hquida e solida, durante a solidificagBo. Neste trabalho
apresenta-se ainda, um estudo comparativo da influéncia das variagbes das principais
propriedades termofisicas da liga Al-4,5%Cu nos perfis de temperatura, na previsdo
microestrutural, e na formacio de microporosidades. Objetivando-se a comprovaglo e
otimizacio do modelo desenvolvido, foram realizados ensaios experimentais empregando-se a
liga Al-4,5%Cu, usando um forno especialmente construido, para solidificacio unidirecional
juntamente com um sistema de aquisigio de dados computadorizado, e medidas in sifu do teor
de hidrogénio no metal liguido. Através de microscopia Otica, obtiveram-se medidas dos
espagamentos interdendriticos primério e secundario, incluindo também a determinagic das
dimensbes, localizagdes e volume percemtual das microporosidades. O modelo permite
estabelecer o teor de gases e as condigBes térmicas ideais para minimizar a formagdo das

microporosidades.



ABSTRACT

Microporosity formed during solidification in casting is one of the major problems
which deteriorates the quality of the cast products. Many studies have been reported about this
kind of defect. This study presents a numerical and experimenial analysis of interdendritic
microporosity formation during solidification of metallic alloys. A numerical model was
developed, based on the enthalpy approach and the finite difference method, to simulate the
unidirectional solidification. This model permits the determination of the main thermal
parameters: temperature profiles, solid fraction, thermal gradients, solidification rate, solid and
liquid isotherms positions, isotherms velocities, local solidifacation time, and the structural
parameters: primary and secondary arm spacing. The model developed also the determination
of the parameters directly related with the prediction of microporosity formation, for example:
the permeability of interdendritic channels and hydrogen solubility inside the mush zone.
Microporosity prediction considers both the alloy shrinkage during solidification and the
hydrogen evolution due to its solubility difference in solid and liquid phases. The positions,
dimensions and percent volume of microporosity was calculated by the model. A study is
reporied on the influence of thermophysics properties variations of Al-4,5%Cu alloy on the
model results. Bxperiments were performed to validate the model results. The experiments
with unidirectional upward solidification were monitored by a temperature acquisition system
and by “in situ” measurement of hidrogen content in the liquid metal. The variable heat transfer
coefficient at metal/chill plate inferface was calculated using the temperature profiles. The
primary and secundary dendritic arm apacings, positions and dimensions of mIiCTOpOrosly were
determined by optical microscopy. The microporosity percent volume was measured by the
image analysis system. Good agreement of experimental determined results amd numerical
model calculations were obtained. The model can be used to establish the gas content and
thermal condition adegquate to minimize the microporosity formation in casting of metallic

alloys.
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i - Introducio

i.1 - Consideracbes gerais

0 aumento continuo do nivel de qualidade exigido dos produtos, induziu o surgimento
de um grande nimero de pesquisas dos diversos fendmenos relacionados com a fabricagio de
pegas por fundigio. Um dos aspectos mais importantes na garantia da quahdade das pegas
fundidas é o nivel de sanidade obtido, pois as propriedades mecénicas destes produtos, estdo
diretamente relacionadas com a presenga ou ndo, de descontimndades ou vazios. Portanto, &
ocorréncia de porosidades durante a solidificac@ic de metais ou ligas metalicas ¢ exiremamente
indesejavel, existindo dados de que cerca de 50 a 75% de todos os fundidos rejeitados, sdo
perdidos, por fatores que estdio relacionados com a ocorréncia deste defeito. (Sigworth ¢

Wang, 1992a)

Por causa do alto coeficiente de resisténcia/peso e da boa resisténeia 4 corrosdo,
associadas as boas caracteristicas de fluidez do metal Hquido, vem ocorrendo um aumento das
aplicactes das ligas de aluminio nas indéstrias automotiva e aeronautica. Segundo Revista da
Associagiio Brasileiva de Metalurgia ¢ Materiais, abril 1996 a produgio de fundidos de
aluminio é de cerca de 100.000 t/més. Estas ligas, porém, solidificam-se em uma faixa de
temperatura relativamente extensa, o que, em geral, leva a uma solidificagio do tipo denditica,

favorecendo a formagio de microporosidades dispersas nas regifes interdendriticas.

O estudo da formacio de macro e microporesidades em fundidos € muito importante,
pois estas, sio sempre prejudiciais para as propriedades mecinicas especialmente 2 ductilidade,

tenacidade, a resisténcia 4 fratura, 3 fadiga, influindo por vezes até no acabamento final.
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Comeo as fundigBes estdo cada vez mais inferessadas em produzir pegas com alfa
qualidade, e porosidades sfo defeitos muito comuns em ligas metdlicas fundidas, a previsio
destes defeitos. através de modelos mateméticos, pode ser muito Gtil para obtengio de pecas

de boa qualidade, sem acarretar altos custos associados a processos de tentativas e erro.

Para a methoria da qualidade final do produto, torna-se essencial um entendimento dos
mecanismos da formagio das referidas porosidades. Em escala macroscOpica resultam
principalmente da contragdo do metal (no estado liquido e durante a solidificagfo), podendo
ser evitadas com o uso de regras praticas que j4 estfio, em geral bem estabelecidas, auxiliadas
ou nio pelo uso de programas de computador especificos. Entretanto, o fenfmeno de
microporosidades dispersas na estrutura dendritica, microestrutura caracteristica de grande

parte das pegas obtidas pelo processo de fundicio, constitui um fendmeno complexo.

As microporosidades sfio causadas por (i) contragiio, resultante da diminuigdo do
volume na solidificaggo (de 5 a 8% no caso de ligas de aluminio) e (i) evolugio dos gases,
como conseqiiéneia do decréscimo da solubilidade dos gases no estado sélido em comparacio
ac estado Hguido. A analise da formacfo das microporosidades €, no entanto, complexa na
medida que sofre influéneia de fatores tais como: alimentag@o de metal liguido, formagdo da
microestrutura, a composicio da liga, a utilizacdo de refinadores de grio, o teor de nclusdes,
propriedades termofisicas da liga metalica e dos materiais que constituem os moldes ¢ da

geometria do fundido,



1.2 - Objetivos

Tendo em vista a importincia da compreensio do fendmeno da formagio de
microporosidades, e a abrangéncia dos métodos numéricos na analise de casos praticos de
fundicio, estabeleceu-se como meta principal, deste trabalho, a realizagio de um estudo
detalhado, das principais causas da formagio das mesmas e o desenvolvimento de um modelo
numérico de diferencas finitas, para previsio de formacio das microporosidades. Para tanto

estabeleceu-se as seguintes metas:

(1) Fazer uma revisfio critica da literatura, no que se refere aos modelos para a determinagdo

da formacfo de porosidades, ¢ das téenicas experimentais mais utilizadas.

(2) Desenvolver um modelo numérico de solidificacio de ligas metalicas, que permita o calculo
dos parametros do processo de solidificagio abaixo relacionados:
evolucgiio dos perfis de temperatura nas fases sélida e liquida, durante todo o processo
de solidificacio,
determinacfio do coeficiente de transferéncia de calor na interface metal/molde;
evoluco da fracBo de solido com o tempo,
gradientes térmicos;
faxa de resiriamento;
evolucio das isotermas sofidus e liguidus,
velocidades de deslocamento das isotermas solidus e liguidus, ou seja,

tempo local de solidificaclio.

(3) Hstabelecer as variagfes dos espagamentos dendriticos, primario e secundario, usando 0s

parametros acima citados e modelos existentes na literatura.

(4) Determinar a permeabilidade da rede dendritica dentro da zona pastosa.

(5) Prever os perfis de concentraglo de cobre e de hidrogénio no aluminio, e a solubilidade do

hidrogénio no aluminio, através dos perfis de temperatura.

{(6) Calcular a queda de pressio, dentro dos canais interdendriticos.



{73 Caleular a pressfio dos gases durante a solidificagio.

{8) Determinar a press8o devido 2 tensdo superficial gas/liquido.

(9 Prever as condigbes termodinimicas favoraveis a formagio de microporosidades,

determinando o campo de pressBes, em cada ponto durante a solidificagio.

{10) Realizar experimentos, paralelamente ao desenvolvimento do modelo numérico, visando a
comprovagio e a otimizagfo dos modelos, no que diz respeito 4 determinacfio dos
parAmetros térmicos, microestruturais e a formacio, quantificagfio e a venificagiio da

morfologia das porosidades.



3 . Mecanismos de formaciio de porosidades

As porosidades podem ser divididas em dois tipos, ou seja, macroporosidades e
microporosidades. Macroporosidades sdo vazios na pega fundida e podem ser consideradas
decorrentes de deficiéncias na alimentagic de metal liquido no molde, apresentando

relativamente grandes dimensdes podendo, em geral, ser vistas a otho nu.

As microporosidades que também sd0 vazios, mas em menor escala geralmente s6
podendo ser vistas através de microscoplios, conforme pode ser observado na FIGURA 2.1 As
causas principais 530 a contragio do metal liquido durante a solidificago e a dissolugio dos
gases rejeitados durante 0 processo de solidificaciio. Estes microporos estdo localizados enire

os ramos dendriticos e t8m aproximadamente a dimensio de um espagamento interdendritico.

FIGURA 2.1- Micrografia da liga Al-4,5%Cu solidificada unidirecionalmente em destaque a
microporosidade interdendritica. Corte longitudinal com aumento de 400x.
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Mas Glimas quatre décadas, varias pesquisas tem sido desenvolvidas sobre os muitos
aspectos relacionados com a formagdo das microporosidades. Existe muita discussdo se a
formacio de poros no metal fundido é causada primeiramente por contraglio, por gases ou pela
combinagio de ambos. Enquanto alguns autores como Pellini, 1953; Minakawa et al., 1985;
Lecomte-Beckers, 1988; Lee et al., 1990 consideram somente a contragio do metal, outros
como Zou et af, 1996 afirmam que os primeiros tragos de gases sdo necessarios para a
formacdo de microporosidades, e que ela nfo ocorre num fundido completamente livre de
gases. Piwonka e Flemings, 1966; Kubo e Pehlke, 1985, Poirier et al, 1987a; Fang e
Granger, 1989 entre outros sugerem que a ocorréncia simultdnea da contraclic e da evolugio
dos gases & essencial para a formag@io de microporosidades. Apesar dos trabalhos
experimentais e/ou tebricos realizados nos Gltimos anos, para delinear a relagfio das
contribuicBes entre contragio ¢ gases na formacio das porosidades, a literatura ainda nfo tem

um claro acordo sobre ¢ assunio.

Segundo La Orchan e Gruzleski, 1992 as condigBes propicias para formago de
microporosidades séo as seguintes:
» alimentacdo de massa mneficients;
» dificuldade na alimentagfo interdendritica;
e baixa energia para nucleagfio de poros,
s baixa pressdo atuando sobre ¢ metal liguido, ou devido 2 tens8o superficial;

= alta pressio de gases, isto €, alio teor de gases e baixa solubilidade na fase solida.

Estas condigBes para a formacgio de porosidades expressas em termos de pressfes tém
sido usadas por diferentes autores (Piwonka ¢ Flemings, 1966; Campbell, 1967; Flemings,
1974; Kubo e Pehlke, 1985; Poirier et al., 1987a; Argo e Gruzleski, 1988; Ampuero et al,
1991; Sigworth ¢ Wang, 1992-1993; Chen e Engler, 1994; Kuznetsov e Vafai, 1995;
Rousset ef al., 1995) na previsfio da condiglo termodinimica para a formacio de porosidades

em fundidos:

AP+ F gas 2 metalostatica j::zzm + Pé {2}, 1)

Onde; AF = queda de pressio dentro dos canais devido & contraco da solidificago

F, s = pressio dos gases

E;@gmgﬁm&m = presséo metalostatica



P, = pressio atmosférica

P = pressio devido 4 tensfo da interfacial da superficie liquido/gas

Estes fendmenos serfio apresentados separadamente para maior facilidade, mas na

pratica € muito dificil separar seus efeitos.

2.1 - Formacio de poros devido a contragfio

Existem basicamente trés tipos de contragio durante o resfriamento e a
solidificac@o dos metais e suas ligas (Campbell, 1991; Trovant e Argyropoulos, 1995).
(i} contragiio de liquide, que ¢ causada pelo aumento de densidade quando a
temperatura diminui, € responsavel por somente cerca de 1% do volume coniraido.

(ii) comtracio da solidificacdie, ocorre em fungfio do aumento de densidade associado
3 transformagiio da fase liguida em solida. Pois o metal ao se solidificar forma uma
estrutura cristalina assumindo, em geral, uma esirutura de atomos mais compacta. Este
tipo de contragio é responsével pela maior diminuigdo de volume, dependendo do
material pode atingir de 1% a 10%. Na Tabela 2.1, podemos observar que para as

estruturas mais compactas {fcc e hep) maior seré a coniragio.

Metal Estrutura  Ponmtode  Densidade Densidade Volume de

cristalina fusdo °C liguida sélida contracdo
Al foo 660 2368 2.550 7,14
Cu foe 1083 7938 8180 5,47
Mg hep 651 1590 1.655 4,10
Pb fec 327 10.665 11.020 3,22
St diamante 1410 2.525 - -2,9
Fe bee 1536 7.035 7.265 3,16

Tabela 2.1 - Comparagio das densidades para diferentes materiais. (Campbell, 1991).

(iii) contraciio ne estade sélide, causada pela contragéio dos materiais sélidos com o

decréscimo da temperatura, em geral é muito pequena, podendo ser desprezada.
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Como geralmente a densidade da fase slida € maior que a densidade da fase liquida,

com taras excegdes tais como antimdnio, bismuto e galio, mas a maioria dos metais fundidos,
o volume de contragio para o aluminio e suas ligas varia de 5 a 8% (Samuel ¢ Samuel, 1992).
A liga a0 se solidificar necessita de um liquido adicional & frente da interface para compensar

esta contracdo de volume.

Varios fendmenos ocorrem a durante a solidificaciio, Campbell em 1969 propds que
guatro mecanismos de alimentacio atuam durante 2 solidificagdo. O primeirc € a alimentagio
de liquido, que ocorre nos estigios iniciais da solidificagdo, durante o preenchimento do
molde. O segundo ¢ o fluxo de massa, que pode ser por exemplo a redistribuigfo de soluto. O
terceiro é a alimentacgHo interdendritica, que ocorre nos Gltimos estagios da solidificagiio. O
quarto ¢ a alimentagfio do s6lido, que se dé no final da solidificacéo ¢ esta relacionado com 2

distorco do fundido.

A formacio de microporosidades é causada, entfo, pela limitagio de um ou mais destes
mecanismos de alimentacio. Como a resisténcia 3 alimentagio de liquido e 2 alimentaglio de
massa € pequena, pois estes ocorrem no inicio da solidificagio com baixa fracio de solido, a
alimentagio interdendritica, segundo Kube e Pehike, 1985, é considerada como sendo o

estagio mais importante para o surgimento dos defeitos de microporosidades.

2.1.1 - Utilizacfo de alimentadores e resfriadores

Na prética de fundiglo, alimentadores sfo usados para compensar a contragdo, ¢ com
isto reduzir os possiveis defeitos nos fundidos. Campbell, 1991 afirma que existe uma vasta
literatura com o objetive de dar tamanho adeguado a alimentadores. Pois se pequencs, no
alimentam adequadamente, se grandes aumentam os custos de produgfo, sendo duas as regras
principais:

e Critério da transferéneia de calor, que estabelece que o alimentador deve solidificar ap6s o
fundido.
» Critério de volume, que estabelece que ¢ alimentador deve conter liquido suficiente para

alimentar toda a contracio do fundido,

Além do dimensionamento correto de um alimentador, € importante reconhecer que o

mesmo pode alimentar somente uma certa distdncia caracteristica. Este comprimento tem
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origem da queda de pressiio dentro dos canais, oriundas da resisténcia viscosa do fluxo de

metal iquido {Campbell, 1991).

A importancia da relagio entre alimentadores e porosidades foi reconhecida ha pelo
menos meio século, por Pellini, 1953, Variando o comprimento de fundidos de 50 a 200 mm
concluiu gue esta disidncia caracteristica (Lg) para ago carbono em moldes de areia ¢

proporcional a espessura (§) do fundido, ou seja.

e Paraplacas L; = 4,55
o Para placas com resfriadores L; = 4,55+ 50 mm

e DParabarras L; = 65

Qutro forte motivo para se usar alimentadores, é que eles promovem um gradiente

térmico, que direciona o fluxo de calor, promovendo condigdes de solidificagdo direcional

Na solidificacio direcional (SD) no ccorre macroporosidade de contrag@o, mas
indesejaveis microporosidades que se espalham por toda a pega. Dados experimentais mostram
que o tamanho ¢ a quantidade de porosidades formadas, estio fortemente ligadas 2 taxa de

resfriamento e da quantidade de gases, inicialmente dissolvidos (Sigworth ¢ Wang, 1993a).

Pan, Lin ¢ Loper, 1990-1991 investigaram experimentalmente a influéncia do tamanho
de alimentadores e resfriadores na formaciio de porosidades na liga A356, fundida em placas
horizontais de diferentes dimensSes, Na FIGURA 22 a distribuigio de porosidades ¢
apresentada na diregio de alimentagio. Para o caso de pequenos alimentadores, a porosidade
méxima ocorre perto do centro de fundido. Com o aumento do tamanho do alimentador a
porosidade diminui uniformemente, exceto para o maior alimentador. Os autores atribuem
estes altos valores de porosidades, no caso de grandes alimentadores, a possibilidade de alto

teor de gas absorvido, devido 2 grande 4rea de metal, exposta em altas temperaturas.
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FIGURA 2.2 - Percentual de porosidade medido por densidade em funglo da distancia. Em
placas fundidas com 240(mm) x 150(mm) x 12,5(mm} e alimentadores com as dimens&es
indicadas {Pan, Lin ¢ Loper, 1990).

Lee, Chang e Chien, 1990 variando o tamanho de alimentadores (0-11 cm) ¢ dos
comprimentos de placas (15 e 25 cm) da liga Al-7%8i-0,3Mg. Observaram que fundidos sem
alimentadores ou agueles com tamanho muito reduzido, apresentavam zonas ¢Om macro-
contragio. A medida que se aumenta o tamanho dos alimentadores, as macro-contragdes 520
eliminadas, permitindo a presenca de microporosidades dispersas. Aumentos adicionais do
tamanho dos alimentadores promovem uma redugo dessas microporosidades. Os resultados
experimentais dos autores, para a variagio de densidade com a distincia do alimentador, tém a
mesma tendéncia dos resultados de Pan, Lin e Loper, 1990-1991. A grande diferenca esta na
ordem de grandeza do percentual das porosidades, que pode ser atribuido a desgaseificacio da

liga, neste caso para teores de hidrogénio abaixo de 0.01c¢/100g .

Pathak ¢ Prabhakar, em 1984 afirmaram que um projeto 6timo de um alimentador,
por si s6, nio garante a producdo de fundidos perfeitos, livre de porosidades, pois a
transferéneia de metal liquido para a interface contraindo, € muito importante. Para que esta
transferéncia ocorra, condicBes térmicas ou de pressio, devem existir. Os autores asseguram
que a primeira condigdo para se obter fundidos com qualidade, ou seja, sem porosidades, & que
a solidificaciio seja direcional Qutra afirmagio interessante dos autores € que as dificuldades
de alimentagio comecam a surgir quando a isoterma Jiguidus sai do fundido, isto é, quando 2

alimentacio de massa e a interdendritica sBo os tmicos mecanismos de alimentagdo,

Qutro artificio muito usado, para melhorar a qualidade de fundidos, sfo os resfriadores,

cles servem para aumentar o comprimento no qual o alimentador pode atuar, Pan, Lin ¢
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Loper, 1990 afirmam que o uso de resfiladores além de aumentar o gradiente térmico e
promover a solidificacio direcional, também aumenta a taxa de resfriamento, reduz o
espagamento dos ramos dendriticos, e refina 3 microestrutura. As porosidades por contragio
gue possam se formar sfio menores e mais uniformemente distribuidas, e a tendéncia de poros

mternectados é reduzida, conforme a FIGURA 2.3,

4.0

Sermn resfriador
35 - -

A356 [ Resfisdor 150x185x37,5

30 — {}  Resfriador 150x35625x37.3

-y

25 B
is 2
1.0 — =
05
0.0

Porosidade (%)

60 2 4 6 8§ 1012 14 16 18 20 22 24
Disténcia do fim do alimentador {cm)
FIGURA 2.3 - Percentual de porosidade medido por densidade em fungfo da distdnca do

alimentador. Em placas fundidas com 240 mm x 150 mm x 37,5 mm e resfriadores com as
dimensdes indicadas em (mm) (Pan, Lin ¢ Loper, 1990}

Resultados experimentais de Pan, Lin e Loper, 1990 mostram que o uso de
resfriadores além de diminuir drasticamente o nivel de porosidades, cerca de 50% para placas
com espessura de 12,5 mm, ainda mudou a posigio da porosidade méaxima, para mais proxima
do alimentador, conforme FIGURA 2.3, Isto ¢ devido aos efeitos da sohdificacfo direcional e

dos gradientes de temperatura alcancados.

A distribuicio de porosidades € fortemente relacionada com o grau de direcionalidade e
com ¢ gradiente de temperatura. £ também interessante cbservar, que o nivel de porosidades ¢
muito menor, no lado do resfriador, do que do lado do alimentador, Deste resultado, Pan, Lin
e Loper, 1991 concluiram que os dois fatores que mais influenciam a qualidade do fundido, em
termos de porosidades s80: o gradiente de temperatura e a taxa de exiragfio de calor. A chave
para a obteng8o de fundidos com baixos niveis de porosidades, consiste em aumentar a taxa de

extracio de calor e manter altos gradientes térmicos.



12

2.1.2 - Queda de pressio dentro dos canais interdendriticos

Durante a solidificaciio de ligas metilicas devido 4 contracfo, surgem vazios que
devem ser preenchidos por um fluxo de metal liguido adicional. No caso de sohdificagfo de
ligas metalicas, nfio eutéticas, com crescimento dendritico forma-se uma rede que oferece uma
certa resisténcia ao fluxo de metal liquido, surgindo assim uma queda de pressio. Quando esta
queda de pressdo supera a pressiic atuante, surgem condigdes para a formagdo de
microporosidades interdendriticas (Piwonka ¢ Flemings, 1966). Em termos de pressdes t€m-
se que (Piwonka e Flemings, 1966; Minakawa et al., 1985; Lecomte-Beckers, 1988; Chiou
e Tsai, 1999; Lee et al., 1990):

AP 2 P metalosintica + Pé!m (2'2)

Onde: AP = queda de pressio, N/m’
P otniostatica = Pressdo metalostatica, N/m®

E,,,, = pressio atmosférica, N/m”

A queda da pressdo causada pela contragio (AP), est4 diretamente relacionada com a
alimentacio interdendritica da liga solidificando, isto é, quanto mais ramificada for a estrutura
de solidificacfo, mais dificil sera a alimentacdo interdendritica. Durante a solidificag@o, os
canais interdendriticos podem tornar-se progressivamente mais finos e forfuosos, até um
instante proximo do fim da solidificaco, que a alimentag8o torna-se ineficiente, por causa alta

queda de pressio.

A facilidade de alimentagBo ¢ maior em ligas com pequenas faixas de selidificagdo,
tornando-se mais dificil 2 medida que a2 faixa de solidificacfo aumenta {(Chiou e Tsai, 1990). A
faixa de solidificagdo ¢ a diferenca entre as temperaturas solidus e liquidus de uma liga. Logo
as microporosidades sdo tipicamente encontradas em ligas, que se solidificam em grande faixas
de resfriamento, como por exemplo as ligas de aluminio, devido a maior extensfo da zona
pastosa com estrutura dendritica. Como estas ligas possuem uma boa condutividade térmica e
o alto valor do calor latente voluméirico, torna-se dificil manter alios gradientes {érmicos
durante a solidificacfio. Portanto, defeitos de porosidades, sio frequentemente encontrados em

Hgas de aluminio.
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Como a rede dendritica é muito fina pode ser considerada como um meio poreso, a Lei

de Darcy tem sido largamente usada para descrever este fendmenc. Esta ¢ uma lei de

observagio empirica, foi desenvolvida por Henri Darcy investigando dados de hidrologia, e os

seus efeitos sobre asg condicBes estacionarias de fluxo, unidirecional em meio uniforme, que

revelaram uma proporcionalidade entre a taxa de fluxo e a diferenga de pressio aplicada (Nield
e Bejan,1992)

Esta equaglio foi inicialmente usada por Piwonka e Flemings, 1966 para a queda de
pressao em ligas metalicas, que desde entfio tem sido usada por muitos outros autores
{Minakawa et al., 1985; Kubo e Pehike, 1985, Poirier et al., 1987a; Combeau et al, 1993;
Ampuero et al., 1991; Sigworth e Wang, 1992-1993; Chen ¢ Engler, 1994; Kuznetsov e
Vafai, 1995; Rousset et al., 1995 Kao et al., 1995).

Vituxo = i fz (&P + pizgg) (2.3)

Onde:
Vﬂmo = velocidade do liquido interdendritico, em nv/s.
K = permeabilidade da rede dendritica, em m*.
M = viscosidade do metal liquido, em N s/m%
Siiq = fragio de liquido
AP = queda de pressiio, em N/m?
Piig = densidade do metal liquido, em kg/m’.

£ = gravidade, m/s*

Poirier, 1987 afirma que a utilizacio desta equagdo leva em conta g influéneia da
gravidade sobre a convecgio do liquido interdendritico dentro da zona pastosa. Segundo
Minakawa et al., 1985 apesar desta equaggo fer sido desenvolvida inicialmente para estado
permanente, ¢ que ndo € o caso da solidificaciio de ligas, ela oferece uma boa relagdo entre os

dados calculados e os resultados experimentas.
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2.1.3 - A permeabilidade da rede dendritica (K)

A resolugio da equagioc para determinar a queda de pressfio requer o conhecimento da

permeabilidade {K } que depende do tipo de estrutura dendritica estabelecida e independe do
fluido, ela mede a resisténcia que as ramificagBes dendriticas oferecem ao fluxo de metal
liquido. Obviamente a permeabilidade é um parfimetro chave na modelagem da formagio de
microporosidades. Veramos a seguir alguns métodos propostos na literatura para determinacio

deste pardmetro.

Uma das caracteristicas da permeabilidade ¢ a anisotropia {Poirier, 1987; Hoseon ¢
Viskanta, 1992). As principais diregdes de fluxo sio definidas como paralela e normal ao

espacamento interdendritico primario.

Zou et al., 1990 afirmam que a permeabilidade também varia com os par@metros de
processos tais como taxa de resfriamento e composigo da liga. Mas embora a permeabilidade
seja muito sensivel & composiclo da liga, ainda nfo existem dados disponiveis para a matoria
das ligas de aluminio comerciais. Desta forma, os valores da permeabilidade tém sido obtidos,

de relagBes empiricas.

A equacgio de Blake-Kozeny (muitas vezes chamada de Carman-Kozeny) ¢ usada para
descrever fluxo lento através de meios porosos. Oferecendo bons resultados, quando aplicada
a meios, onde as particulas t8m a forma aproximadamente esférica e, onde a média dos
didmetros estd dentro de uma faixa relativamente restrita {Nield e Bejan, 1992). Ela nfo
considera a direcionalidade do fluxo, entretanto, na falta de equages mais apropriadas para a
permeabilidade, nwitos modelos de solidificacdo utilizam a equaclo de Blake-Kozeny, que

apresenta a seguinte forma geral (Geiger e Ppieir, 1973}

3
K = Blg 5 (2.4)
5 M2 (1- gy, )
sendo que: M, = ‘% (2.5

£ = dimensio caracteristica da fase sélida
Para o caso de uma rede com esferas uniformes 77 = difmetro das esferas, para outras formas

um fator de forms deve ser aplicado.
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Utilizando-se D como sendo o espagamento primario ( Aq), & equagdo tem a seguinte

forma:
3
K= gfi»:;“'}g . 26)
180(1- g, )
quando utiliza-se L) como sendo o espagamento secundério (A,) tem-se a seguinte
forma:

K= g?qu%

180(1-g4,)

Estas equagdes ndo consideram a direcionalidade do fluxo de metal hiquido.

27

Poirier, 1987 sugere que para 0 caso de extrapolagdes, onde o fluxo de metal liquido €
paralelo aos ramos dendriticos primarios, deve-se usar a equagio de Blake-Kozeny

modificada, e como distdncia caracteristica o espagamento primario, ou seja.

3 a2
giiq?\'l
Kf/ =(Cr—"7 {28}
{}* - gliq}
Sendo que: O = 4,53x107 + 4,02x107 (gge- 0,1) - (2.9)

Ay é dado emm.

A equacio de Hagen-Poiseunille, que também tem sido usada na previsio da
permeabilidade, determina a velocidade de um fiuido incompressivel, que atravessa um tubo de

raio (7) com fluxc lamelar, geralmente ¢ dada por {Geiger e Poirier, 1973).

#2 [ AP
Vﬂegxa = @; T Pigg (2.10)

Aplicando para fluxo de liquido interdendsritico paralelo aos ramos dendriticos primérios a
equacio de Hagen-Poiseuille para tubos em regime estacionério, supondo que exista um canal
de fluxo para cada ramo primario. A taxa de fluxo de volumétrico total de uma liga

parcialmente solidificada, ¢ dada por:
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Q= vﬁaong;’iq 2.1

Onde:

(J = fluxo de volume
V ftuxo = velocidade do fluxo, em m/s

A = area da seq¢fo transversal da zona pastosa, em m”

&g = fragio volumétrica

Se cada canal tem uma 4rea igual a 7tr?, entdo para #1 canais:

O = nnr*Vy,, (2.12)

Igualando as equagdes 2.9 ¢ 2.10 e isolando em termos de 7', 1ém-se que:

iA \ H
rz:_%m:(é &lig (2.13)

nnt n; T

Sendo que o nimero de canais (#1) ¢ inversamente proporcional ao espagamento, ou seja;
£)2
M=l 2.14
17\ n (2.14)

Substituindo na equacio de Hagen-Poiseuilli, e comparando com a Lei de Darcy, t€m-se que

a permeabilidade € dada por.

M-gi
L gé‘f (2.15)

K= 8nt

Neste caso, quando se utiliza a equagiio de Hagen-Poiseuilli tem-se que a
permeabilidade, varia também com a tortuosidade dos canais interdendriticos (T} que € outro
parimetro muito importante, pois leva em consideragdo o fato dos canais ndo serem lisos e

retos, causada pela presenca dos ramos dendriticos secundarios. Definiu-se entfo, um

comprimento efetivo {ﬁefeﬁv{}) dos canais como produto da tortuosidade (T) pelo seu

comprimento real { L), ou seja (Piwonka ¢ Flemings, 1966).
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L

oo = T-L 2.16)

O estudo da permeabilidade, baseado no escoamento de um fluido através de canais
interdendriticos, visando o desenvolvimento de modelos tedricos de solidificacdo foi iniciado
por Piwonka ¢ Flemings, 1966. Com o objetivo de determinar a validade do modelo proposto
realizaram experiéncias, que consistiam em medir a velocidade de escoamento do metal
liquido, através dos canais interdendriticos, em regime de escoamento estacionario. Os
resultados experimentais foram obtidos, forgando chumbo e nitrogénio (para fragBes de liquido
muito altas), sob pressio nos intersticios dendriticos da liga Al-4,5%Cu. Puderam entdo
estimar a permeabilidade (K} medindo a vazio () e a queda de pressio (AP e
introduzindo estes dados na equaglo 2.15. Consideraram que 2 tortuosidade (T) e o8
espagamentos primarios (A) eram constantes, e concluiram que 2 equagdo da permeabilidade

s¢ poderia ser aplicada nos estigios finais de solidificacio, quando j}iq < 0,3. Os resultados

encontrados por Piwonka ¢ Flemings em 1966 estdo apresentados na FIGURA 2.4.

1E-4 - -
- Liga A1-4.5%Cu
. -
IE-5 = & Nitrogénio g =
. & i
1 Chumbo lquido o -
2
o~ 1E-6 - ®
S — —_
g § -
42 i
E
T OIET = .
2 ; ji
& 1ES = 5 =
i &
IE9 -
= ( -
1E-10
0.01 0.10 1.00
Fragdo de liquido

FIGURA 2.4 - Variagio da permeabilidade (K ) em funcdo da fragdo de liguido para a liga
Al-4,5%Cu, obtidos experimentalmente por Piwonka e Flemings em 1966,
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Mekrabian, Keane e Flemings, 1970 fazendo uma analogia entre material poroso ¢
zona pastosa, assumiram que para os Gltimos estagios de solidificacio a permeabilidade pode

ser dada por:
KFZemmgs — Yﬁfq (0< fliq <030 (217

Onde v, ¢ uma constante que depende da estrutura dendritica da liga, sendo que para a liga

Al-4,5%Cu: ¥ =6.10" m’

Em 1974, Apelian, Flemings e Mehrabian mediram a permeabilidade forgando agua
destilada sob pressio, através da rede dendmtica na liga Al-4%Si solidificada
unidirecionamente (estrutura colunar), e na liga Al-1%8i-0,25%Ti (estrutura equiaxial).
Concluindo que a permeabilidade é proporcional ao quadrado da fragfio de lquido, para frg <
0,3, e que para fragdes liquidas equivalentes amostras com grios equiaxiais (grios refinados)

tém uma permeabilidade menor.

Em 1976, Streat ¢ Weinberg mediram a velocidade de escoamento de Pb-Sn liquido
através canais interdendriticos de uma liga Pb-20%Sn, parcialmente solidificada. A
permeabilidade também foi calculada usando a lei de Darcy, para estruturas colunares e
equiaxiais dendriticas, a fragio de liquido foi fixada em 0,19, Os autores observaram gque a
tortuosidade podia variar de 1, em canais lisos paralelos resultantes de crescimento celular, a
4 6, para canais interdendriticos, onde as ramificacBes secundarias eram mais desenvolvidas.
Os autores, neste trabalho, mediram 08 espagamentos priméario e secundario, ¢ concluiram que
a permeabilidade é proporcional 20 quadrado espagamento primério, negligenciando os efeitos

do espagamento secundario,

Lecomte-Beckers, 1988 afirma que na sclidificagdo direcional com fluxo paralelo aos
ramos primarios a tortuosidade é uma estimativa da influéneia dos espagamentos secundarios,
tercidrios. Estudando a susceptibilidade da formagio de microporos em superligas a base de
niquel, analisou a tortuosidade experimentalmente, através de modificagbes na liga com

diferentes elementos (ver FIGURA 2.6), de metalografias nas segbes transversais ¢ DTA.
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Baseando-se no trabalho de Streaf ¢ Weinberg, 1976 (para a liga Pb-20%3n), relacionou a

tortuosidade linearmente com o produto:

™
( 1 Idfmg Jm A o1 {2.18)
N dt dl

Tortucsidade

-3

12| #4325

FIGURA 2.5 - Efeito dos elementos de liga sobre a tortuosidade da superliga & base de Niquel,
em Lecamte-Beckers, 1988

Lecomte-Beckers conclui que a adiglo de elementos de liga pode facilitar ou dificultar
a formagBo de ramificacBes dendriticas. O aluminio, o tit8nio e o cobalio sfio maléficos, o

cromo diminui as microporosidades e o carbono depende do teor de aluminio da liga.

Em 1985, Nasser-Rafi, Deshmukh e Poirier mediram a permeabilidade em ligas Pb-
20%5Sn solidificadas direcionalmente, variando os espacamentos primério e secundario para
fragBes de liguido volumétricas iguais a 0,19 e 0,29, Considerando fluxo paralelo e normal aos
ramos dendriticos primarios. Eles sugerem gue a permeabilidade para o fluxo paralelo aos
ramos dendriticos depende somente do espagamento primario. Para fluxo normal a
permeabilidade depende tanto do espagamento primario, quanto do secundario, e ela € menor

para o fluxo normal de que para o fluxo paralelo.
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FIGURA 2.6 - Variagio da permeabilidade com a fragio volumétrica de liquido para diferentes
ligas: (1) Piwonka e Flemings, 1966, (2) Streat ¢ Weinberg, 1976, (3) Apelian et al., 1974
(Minakawa et al., 1985).

Murakami et al., 1983-1984, anslisaram a permeabilidade usando compostos
orghnicos solidificados unidirecionalmente, estrutura colunar-dendritica, e uma solugfo aquosa
como fluido. Obtiveram que a permeabilidade para fluxo normal e paralelo aos ramos
dendriticos primarios eram muito diferentes. Eles fizeram vérias medidas com diferentes
espagamentos priméario e secundério para fragio Hquida variando de 0,26 a 0,66, e com fhuxo
paralelo e normal aos ramos dendriticos primérios, Concluiram que para um fluxo paralelo aos
ramos dendriticos primarios, a permeabilidade cresce com o aumento do espacamento
priméario, decréscimo do espagamento secundario ¢ aumento da iragdo liguida. Para fluxo
normal aos ramos dendriticos primérios, a permeabilidade cresce com o aumento dos
espacamentos primério e secundaric e da fragio liquida Os autores ndo relacionam a
permeabilidade com a tortuosidade dos canais interdendriticos, e obtiveram-na, através de uma

regressio multipla dos dados experimentais, com as seguintes equagbes:

s Para fluxo interdendritico de metal paralelo aos ramos primarios:



21
Kgfzsraﬁfami — (625‘11 @—ES) . 9\’2{2 . }%1,7 . gﬁ; {2.19)

s Para fluxo interdendritico de metal normal a0s ramos secundarios:
Murakomi __ -19 19 2 33
Km;m wraKani (8’81@ ) . ;\'E . ?\‘2 . giicg {2.20)

Sendo que Ay e A, sio dados em um e os dados experimentais foram obtidos na seguinte

faixa de frago de liquido (0,26< g, <0,66).

Poirier, 1987 revendo os dados experimentais anteriores de Murakami et al., 1983-
1984; Nasser-Rafi et al., 1985; Streat e Weinberg, 1976 ¢ em seus proprios sugere novas
regressGes para a permeabilidade. Seus experimentos consistiam em forgar o escoamento de
uma liga Pb-Sn, com a mesma composi¢io do liquido interdendritico na temperatura do
ensaio, no interior da estrutura dendritica da liga Pb-20%Sn, parcialmente solidificada. Dentro
da faixa de variacHo da fracdo liquida volumétirica analisada, a permeabilidade pode ser

representada pelas equagles:

e Para fluxo de metal paralelo aos bragos dendriticos primérios, a permeabilidade depende do

espagamento dendritico primério, mas nfio depende do espacamento dendritico secundario:

K=375x10" g} ] 0,17 < gy, <0,61 @21

e Para fluxo de metal normal aos bragos dendriticos primarios, a permeabilidade depende do

espagamento primario e do secundario:

K =9,66x107* 11705 P gt 0,17 < gz, <0,61 (2.22)

Sendo que A; € A, sio dados em m.

Zou et al., 1990 modelando a microestrutura e a formagfo de microposidades na liga
A356, propuseramn uma visBo mais ampla 4 permeabilidade. Onde mais uma vez ficou

estabelecido, que apesar da lei de Darcy ter sido aplicada inicialmente para condigfio
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unidirecional de extracio de calor, ela podeira ser usada para casos mais gerais, cOmO por

exemplo uma estrutura equiaxial. Os autores calcularam a permeabilidade da seguinte maneira:

K= (Kesjéf;sz!!- Ki) (2.23)

Onde: Kesfem = permeabilidade para fluxo através de grios equiaxiais com estrutura globular

K, = permeabilidade para fluxo paralelo aos ramos dendriticos primarics

K, = permesbilidade para fluxo normal aos ramos dendriticos primarios

Usando os dados de Poirier ¢ Ganesan de 1989, a equaciio assume a seguinte forma.

K =635107 £.99% (1~ f;of)z’m,Rg,(dg}%.x? (2.24)

Onde: Rgﬁ raio do grio

d, = distincia centro a centro de duas esferas

Grande parte dos modelos para determinagio da permeabilidade (K'Y apresentados até
agora consideram constante a velocidade de avango da ponta das dendritas, mesmo ©$
experimentais pois eram controlados de forma que se mantivessem constantes 0s espacamentos
interdendriticos, tortuosidade e por consequéneia a permeabilidade. O que nfo esta de acordo
com a maior parte dos processos de solidificaciio encontrados na préatica. R G.8antos, em
1988 e 1989 baseado principalmente nos resultados de Streat e Weinberg, 1976; Nasser-Rafi,
et al., 1985 ¢ Murakami et al., 1983-1984 apresentou um equacionamento que leva em conta
a influéncia da varacBio dos espagamentos dendriticos primario e secundério na
permeabilidade. Desenvolveu equagdes diferentes para a tortuosidade ¢ permeabilidade em
funcio da diregiio do fluxo de metal liquido ser paralelo ou normal aos ramos dendriticos
primarios. De acordo com estas equagdes, a tortuosidade e a permeabilidade dos canais variam

com espagamento primario ¢ secundario.

e Para o fluxo de metal liquido paralelo aos ramos dendriticos primérios as equagDes
desenvolvidas para a determinagiio da tortuosidade (1) € da permeabilidade ( K} sio as

seguinies;
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Santos _ 2 ~2 2 2
17 "'H(Mj + . + . + » (2.25)

Sendo que a influéneia do espagamento secundério (A, ) esta embutida no fator tortuosidade

(T,/), de forma que a permeabilidade passa entéio a ser dada pela seguinte equacgdo:

a2 £2

o A fig
Kpamios = ——L (2.26)
&ty

» Para fluxo normal aos ramos dendriticos primarios as equacgfes sdo as seguintes:

Santos ... ~2 2 2
Kt h 1"!"(}\'1) +(K}} N 9\‘1 227

No entanto, para o caso de fluxo de metal liquido normal aos ramos dendriticos primarios, a

equacio para permeabilidade deve ser modificada para levar em consideragio a influéncia dos

ramos secundarios {A, ), e é dada pela seguinte equagfo:

05415 g2
AMAS fi

8t} 228)

Kfanms —

Na FIGURA 2.7 sfio apresentadas as variagdes da permeabilidade ao fluxo de metal
paralelo e normal 20s ramos dendriticos primérios propostos por RG.Sanfos, 1988-1989,

comparadas com os resultados experimentais de Murakami et al., 1983- 1984,
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Fluxo de metal liquido paralelo Fluxo de metal Hguido normal
aos ramos dendriticos primarios aos ramos dendriticos primarios
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FIGURA 2.7 - VariagBes da permeabilidade dos canais interdendriticos com a fragdo
de metal liquido utilizando modelo tedrico de R.G.Santos, 1988-1989 comparados
com os resultados experimentais de Murakami ef al., 1983-1984.
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2.2 - Formacho de poros devido a gases

Os problemas decorrentes da existéncia de gases em metais so complexos e
importantes, e vem sendo motivo de estudo hd muitas décadas. Entretanto, a causa
fundamental da ocorréncia deste problema pode ser explicada de um modo simples, ou seja, €
que geralmente a solubilidade dos gases aumenta com a temperatura € sofre um crescimento
descontinuo, quando ¢ atingida a temperatura de fusdo. Por exemplo, o limite da solubilidade
do hidrogénio no aluminio lquido (0,68 ml/100g) é 20 vezes maior que no aluminio solido
(0,037 ml/100g) no ponto de fusdo (Zou et al, 1996), como ¢ mostrado na FIGURA 2.8.
Sendo que esta descontinuidade ¢ a maior responsével pela presenca de porosidades nocivas na
estrutura fundida em ligas de aluminio (Opie ¢ Grant, 1950; Talbot, 1975; Mulazimogly,
Handiuk e Gruzieski, 1988; Chen e Engler, 1994).
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FIGURA 2.8 - Solubilidade do hidrogénio no aluminio em funglio da temperatura (King, 1987)
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Segundo Kubo e Pehlhe, 1985 o processo de formagio de porosidades ocorre da
seguinte forma: a porosidade por gases nucleia na base dos bracos dendriticos. A soma dos
efeitos de contragio e gases vence a grande energia negativa livre necessaria para formar uma
interface gas/metal, facilitando com isto a nucleacdo. Assim, como 3 solidificac@o prossegue, a
porosidade cresce gragas ao alto potencial de evolugiio dos gases, até que o 1aio da porosidade
torna-se grande o bastante para diminuir a contribuigio da energia interfacial gas/metal ¢ das
forcas convectivas, e entdio a porosidade se desprende da dendrita. Mais tarde dendritas
vizinhas se colidem, dificultando a alimentagdio interdendritica. Neste estagio, a porosidade

cresce ainda mais para compensar a contragdo da solidificagio.

A evolucio, ou liberagdo, dos gases durante a solidificacio ¢ determinada pelas
condicdes de nucleagio ¢ crescimento de bolhas de gas. De acordo com Campbell, 1991 a
nucleagio de poros é semelhante a nucleagdo de graos durante a solidificagfo. Sendo esta
nucleaciio de bolhas de caracter heterogéneo, € ocorrendo sobre materiais solidos que possam
estar em contato com o metal liquido, tais como cristais que solidificam, impurezas em

suspensio, paredes do molde, etc.

Durante o resfiamento e a solidificagiio, a pressdo interna do hidrogénio no metal varia
constantemente, em fungio do decréscimo da sclubilidade do hidrogénio no metal. No caso
gases em metais, quando o nivel de saturacfio é atingido, a rejeicdo acontece na forma de
bolhas de gas (Klemp III, 1989). Como geralmente, a pressio metalostatica e a pressdo
atmosférica sdo constantes para um determinado ponto, a pressdo mterna da bolha de
hidrogénio depende somente da pressio causada pela tensdo superficial gas/metal. Sendo que
uma supersaturagio especifica do hidrogénio deve ser necessaria para vencer a energia minima
necesséria para a nucleagio da bolha. A possibilidade da formagao de um poro num metal
solidificando, pode ser dado em termos de pressio através da equacio {Piwonka ¢ Flemings,
1966; Kubo ¢ Pehike, 1985; Argo e Gruzleski, 1988; Campbell, 1991; Gupta et al,, 1992;
Sigworth ¢ Wang, 1993a; Suri e Paul, 1993; Chen ¢ Engler, 1994; Kuznetsov ¢ Vafai,
1995}

2531’51/

/gas

P + AP 2 P metalostaticn + Pdim + ¥

gas (2.29)

Onde: Fy,, = pressio dos gases, em N/m®
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AP = queda de pressio dentro dos canais causada pela contragdo do metal, N/m?
Potoiosiasica = Pressio metalostatica, N/m’
P, = pressio atmosférica, N/m’

Chg, = tensfo superficial da interface gas/metal, N/m
S gay

¥ = raio da bolha de gés, emm

Como as bolhas crescem dentro da massa de metal liguido, poderiam germinar sobre
um atomo, devido 2 flutuaces térmicas, mas segundo Campbell em 1991, ¢ evidente que
pequenas bolhas com raios menores, que o raio critico, tendem a desaparecer. Somente
excepcionalmente depois de uma longa reaclio em cadeia de energias favoraveis ¢ flutuacdes
térmicas produziriam uma bolha excedendo o valor critico. Quando este raro evento acontece,

bolhas microscopicas tenderam a crescer para um tamanho observavel,

A equagio 2.29, confirma que para pequenos raios criticos, & pressdo exigida para a
evolugdo do gas ¢ muito elevada. Também indica que, para a liberagiio dos gases, o que
importa é o equilibrio entre a pressfo interna e a pressdo externa e nio a pressao parcial do gas

na aimosfera.

O hidrogénio n3o combina com o aluminio, contudo ele pode ficar dissolvido nas fases
liquida e solida. Como aluminio é altamente susceptivel & absor¢do de hidrogémo durante a
solidificagiio e 0 aquecimento, toda a porosidade gasosa observada em fundidos de aluminio €
atribuida a ele. Isto ocorre porque a solubilidade limite do hidrogénio no aluminio ¢
consideravelmente maior que os outros gases, e ¢ fortemente reduzida no estado sdlido.

{(Mulazimogiu, Handiak e Gruzleski, 1989).

J4 estid bem estabelecido que a quantidade do hidrogénio dissolvido no metal € o
principal fator para a formacfo de porosidades durante a solidificacdo. No entanto, de acordo
com Laslaz ¢ Laty, 1991, outros parimetros também devem ser considerados na formagio de
porosidades por hidrogénio, durante a solidificacdo de ligas de aluminio. Estes pardmetros

podem ser resumidos no seguintes 1tens:

- pressiio local durante a solidificagfo, da qual depende energia da formagio da bolha (Chen e
Engler, 1994},
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- composi¢io quimica da liga, pois os elementos de liga alteram a solubilidade do hidrogénio
(Opie e Grant, 1950; Talbot, 1975-1988; Sigworth, 1982; Anyalebechi, 1891},

- faixa de solidificaco da liga {Argo e Gruzleski, 1988},

- taxa de solidificaco e gradiente de temperatura, que tem influéncia sobre microestrutura e
por consequiéncia na nucleagdo e crescimento das bolthas (Poirier et al., 1987a-b; Fang ¢
Granger, 1989,

- pureza da liga, ou seja, Oxidos e/ou inclusdes no metal, que muitas vezes sfio considerados
como fatores que influenciam a nucleagdo de bolhas de hidrogénio {Sigworth, Sivkumar e

Apelian, 1989; Neff e Cooper, 1990; Tynelius, Major ¢ Apelian, I 993).

Na pratica de fundicfio o teor permissivel de gas depende da aplicagdo do fundido.
Sigworth, Shivkumar e Apelian em 1989 sugerem que pegas automotivas de aita qualidade
{por exemplo rodas, pistdes de cilindro), fundidos em moldes permanentes exigem um teor de
hidrogénio ndo maior que 0,07- 0,10 ¢c/100g Al Para pecas fundidas com qualidade
aeroespacial os teores aceitdveis sio ainda menores 0,06 cc/100g Al Estes baixos teores
também concordam com os resultados de Thamas e Gruzleski, 1978, que encontraram
pequenas porosidades na ligas A356 fundida, para tecres de hidrogénio maiores que 0,08
cc/100g Al

Geralmente em fundicBo, a pressfio dos gases (E’gm} pode ser abaixada, por

desgaseificacdo e a pressdo metalostatica (Pootatostaticn) @umentada, com uso de

alimentadores, para reduciio da formagfo de poros aumentado e assim melhorando a qualidade

do produto final (Pan ef al., 1996).
2.2.1 - Origem dos gases

Tendo se estabelecido que o hidrogénio, o oxigénio e o nitrogénio sdo os causadores
dos defeitos relacionados as porosidades em metais e ligas, quando a solubilidade limite ¢
atingida, durante o processo de solidificagiio. Torna-se pertinente identificar quais sfo as
fontes destes gases, para que se possa evitar ao maximo possivel a presenca destes (Klemp I11,

1981).
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Para o caso do aluminio o gis com maior solubilidade ¢ o hidrogénio, os demais sfo
menos soliveis e mais rapidamente expulsos. A origem do hidrogénio ¢ a umidade do ar
{(Corns ¢ Rack, 1989). Existem ainda outras fontes tais como as altas temperaturas do metal
liquido, ja que a solubilidade aumenta com a temperatura, quanto maior a temperatura mais
hidrogénio sera absorvido pelo metal liquido da atmosfera e do combustivel queimado no
forno. Também os refinadores de grios e as sucatas ao serem refundidos, muitas vezes estéo
comtaminados com 6leos lubrificantes, ¢ podendo introduzir gases no metal liquido (Talbot,

1975; Pires ¢ Prates, 1971; Klemp 111, 1989; Neff e Cooper, 1999)

Como 2 reducfio e controle de gases para baixos teores € fator imperativo para
minimizar o problema de porosidades em fundidos, Pires ¢ Prates, 1971 sugerem os seguintes

cuidados nas operagbes de fundigdo:

- Controlar a composigio da atmosfera do forno e usar de preferéncia fornos elétricos.

- Pré-aquecer a carga sempre que for possivel, para evitar o maxime a umidade.

- Limpar e secar, previamente, os cadinhos, colheres e qualquer material que venha a entrar em
contato com o metal liquido.

- Evitar excessivos superaquecimentos do metal liquido, j4 que a solubiidade dos gases
aumenta com a temperatura,

- Evitar a0 méximo a agitacdo do metal Hquido, para que eventuais arrastes de atmosfera para
dentro do metal liquido.

- Utilizar recobrimentos de molde gue sejam volateis ou que sejam quimicamente inertes.

Desgaseificacio

As porosidades causadas por gases em aluminio devem ser evitadas, pois diminuern
significativamente as propriedades mecdnicas, especialmente a resisténcia 2 fadiga ¢ 2
ductilidade, e em certos casos, induzindo a um pobre acabamentc superficial, quando sio

usinadas e polidas.

Visto que a precipitagiic do hidrogénio durante a sohdificagfic € um processo
inevitavel, a inica maneira efetiva de minorar este problema estd em reduzir o teor de gases no

metal liguido (Pan, Hsieh, Jan ¢ Loper Jr., 1989} A hiteratura apresenta véarios metodos para
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diminuir a presenca de gases em metais (Sigworth, Shivikumar e Apelian, 1989). Um metodo
geralmente usado ¢ a desgaseificacBio. Este processo pode ser feito através da infiltragdio de
outro gas com menor solubilidade, para que por arraste ou reagBo quimica ambos sejam

retirados.

Com o objetive de melhorar a qualidade dos produtoes fundidos, as técnmicas de
desgaseificaco tem recebido um grande nimero de trabathos (Corns ¢ Rack, 1989; Neff ¢
Cooper, 1990). Os resultados destes estudos tem mostrado que os processos de
desgaseificagio dependem principalmente de trés fatores: (i) temperatura do metal, que deve
ser mantida o mais baixo possivel; (i) tamanho das bolhas do gés de arraste, quanto menores
mais efetiva é a remogio do gas, devido ao aumento da razdo superficie/volume (Pan, Hsieh,

Jang e Loper Jr., 1989}, (iii) composicfo do gas inerte {Corns ¢ Rack, 1989).
2. 2.2 - A pressio dos gases

Os metais contendo gases dissolvidos na forma atbmica, ao se solidificar, os expulsa
sob a forma de moléculas, na qual o gas ocupa um volume relativamente grande (Pires ¢
Prates, 1971}, Num processo de solidificagio convencional, 4 medida que a temperatura do
metal vai abaixando, o hidrog8nio vai sendo rejeitado para a interface solido/liquido, € bolhas
de hidrogénio vio se formando, isto €, quando este limite de solubilidade ¢ atingido bolhas de
gas sio formadas e flutuam até a superficie livre do metal antes do inicio da solidificacio. Se
por outro lado, estas bolhas nfo conseguem escapar para a atmosfera, porosidades estario

oresentes no fundido solidificado {Poirier et al., 1987a).
Os gases diatdmicos, como por exemplo H,, O, N entre outros, geralmente dissociam

quando estfio dissolvidos em metais. Por exemplo, a concentragfo de hidrogénio dentro do

aluminio liquido pode ser calculada utilizando a constante de equilibrio da equacéo:

1
sHy(g)e=H (2.30)

Para solugOes diluidas, e assumindo o comportamento de um gas ideal, pode-se aplicar a Lei

de Henry, cuja constante de equilibrio € dada por {Upadhyayae ¢ Dube, 1977}
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2
K= %3 @31)
Z

A equacfio {(2.31) é chamada de Lei de Sievert, que ¢ também umas lei empirica, e diz
que & solubilidade (ou a concentragio de soluto) de um gas diatdmico ¢ proporcional a raiz
quadrada da pressdo parcial do gés, (Poirier et al. 1987a, Sigworth ¢ Wang, 1993a,
Combeaut et al. 1993) ou seja

Hidrogenio z
'
sz =10°. “_f—q*jsf—““ (2.32)
Hidrogenio . e . . ..
Onde: (j; = percentual em pesc de hidrogénio dissolvido no liquide.

Py, = pressio do hidrogénio, em N/m’.

S = solubilidade do gas no metal, geralmente em cc/g de metal.

Desde que as fases solida e liquida, coexistem lado a lado dentro da zona pastosa, € que
os espagamentos sio geralmente muito pequenos, ¢ razodvel assumir que o gas rejeitado pela
fase solida difunde inteiramente na fase liquida (liquido interdendritico), antes dos microporos
se formarem. Desta forma, pode-se assumir que a quantidade inicial de gas da liga, que esta
solidificando, deve ser conservada, e pode-se fazer um balango de massa, supondo que ndo

ocorra perda de gas, (Piwonka e Flemings, 1966; Lecomte-Beckers, 1982) ou seja:

gas _ ~gas gas
C(} - CSGZ (1 . ﬁi{;}—i— Cz’iq -ﬁiq (2.33)
Onde: Cg * = gquantidade de gés dissolvido inicialmente no metal liquido
Cg(l’ié’ _ . . e
w/ — quantidade de gas na fase sdlida
gas __ . B L.
Cji; = quantidade de gés na fase liquida

Jig = fragio de liquido
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2.2.3 - A solubilidade

Na maioria dos casos, o processo de adicio de soluto em um solvente nfo pode
continuar indefinidamente, pois em geral, alcanga-se um estagio no qual a adiciio de mais
soluto ndo produz uma solugiio mais concentrada, ao invés disso, o soluto permanece sem se
dissolver. Nestes casos hd um limite para a quantidade de soluto que pode ser dissolvido em
uma quantidade de solvente. A solugdo que representa este limite ¢ chamada solugéo saturada,

e a concentragio da solugio saturada ¢ chamada de solubilidade deste soluto neste solvente.

Quando a solugio estd saturada tanto a quantidade de soluto em excesso, quanio a
concentracio do soluto permanecem inalteraveis, ou seja, o sistema estd em equilibrio.
Evidentemente ¢ um estado de equilibrio dindmico. De forma que a dissolu¢iio de soluto

ocorre, mas ¢ compensada pela precipitagio de soluto, que esta em solugo (equagio 2.30).

A concentragio de soluto saturada, isto ¢ a solubilidade, depende da natureza do
solvente, da natureza do soluto, da temperatura e da pressio. A solubilidade dos gases
geralmente aumenta com a temperatura, € a solubilidade de todos os gases aumenta & medida

que a pressio parcial do gas aumenta,

A solubilidade de gases em metais tem sido estudada teorica/experimentalmente (Opie
¢ Grant, 1950; Talbot, 1975 - 1987; Sigworth, 1982; Anayalebechi, 1991). Ela varia de liga
para liga, em funglo da estrutura cristalina, pois a ocupagdo de um €spago intersticial por um
atomo de gas, provoca distorgdes nos cristais vizinhos, reduzindo a possibilidade de acomodar
mais atomos de gas. A temperatura também influi diretamente na solubilidade, pois quanio
maior a temperatura do metal, maiores sdo as vibragbes atdmicas, gerando mais € maiores
espacos que podem ser ocupados {Klemp I1I, 1989} Portanto, para cada temperatura, existe

um limite de solubilidade para cada gas em particular,

Opie ¢ Grant em 1956 investigando experimentalmente a solubilidade do hidrogénio,
no aluminic e em figas Al-Cu e Al-Si, afirmaram gue tanto o cobre quanto o silicio, diminuem
a solubilidade do aluminio; e o cobre é mais efetivo que o silicio. Verificaram também, que a

variagio da solubilidade com a temperatura, obedece a seguinte equagio geral:
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log$§ = _%+ B (2.34)

Onde S & solubilidade em ¢c/100g do metal A e B sio constantes para cada sistema de liga.

O hidrogénio rejeitado durante a solidificagio promove a formaggo de porosidades no

aluminio e suas ligas, de formas diferentes. Um dos fatores criticos, segundo Talbot, 1987 é a

cazio de solubilidades nas fases solida e liquida, ou seja:

K
i'= -0k (2.35)
Kh’q

quanto menor esta relacdo, indica quanto maior sera a rejei¢io de hidrogénio durante a

Al-Li é maior que

Pois
solidificagio. Esta variago ocorre de liga para liga, por exemplo em ligas

em liga Al-Cu ou Al-Si.
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3 - Modelos propestos na literatura

Existem na literatura basicamente dois caminhos para a previsio de microporosidades
em ligas fundidas, modelos paramétricos (também conhecidos por fungdes critério) e 0s

modelos termodindmicos (muitas vezes chamados de modelos de evolugdo de porosidades).

O primeiro grupo é composto de um grande numero de trabalhos experimentais, que
em muitos casos buscam relacBes entre os parimetros térmicos e a formacgdio de
microporosidades, em alguns casos utilizam até o auxilio de simulagSes numéricas. Se valores
locais da fumcdo critério sdo menores que um valor critico, pode-se esperar a presenga de
microporosidades dentro desta regiio. Os modelos parametricos sao em geral faceis de aplicar,
e tém sido muito usados na previsio da linha central de contragio. Entretanto, nenhum deles
estuda todos os relevantes pardmetros que influenciam a formag3o da porosidades, de forma

que cada trabalho consiste num finico caso de dificil transposi¢ho para outras situages.

Outro tipo de aproximacfio sio os modelos zermbdmcfimicss, que descrevem correta €
qualitativamente, os efeitos da queda de pressio e da dissoluglo de gases, embora tenham
sempre que ser usadas em geometria simples, para posterior validagdo experimental ¢
obviamente, fagam uso de certas aproximagdes. Entretanto, tem o grande valor de ajudar no
entendimento do processo de formagfo de microporosidades, e em alguns casos, com obietivo

de generalizar oferecem também uma fungdo critério.
3.1 - Modelos Termodinamicos
Estes modelos de evolugdo da formacdo de porosidades foram miciados por Piwonka

e Flemings em 1966, que publicaram um dos mais importantes trabalhos sobre o assunto, Eles

repetiram ¢ refinaram os céleulos de Walther, Adams ¢ T ayplor de 1956 para metais puros
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durante seus estudos sobre permeabilidade em fundidos semi-solidos (Sigworth ¢ Wang,
1992a). Examinaram analiticamente a formagdo de porosidades em placas e cilindros de
aluminio e da liga Al-4,5%Cu. Consideraram que a formagfo de porosidades ¢ devido a falta
de metal lquido para alimentar a contragio da liga ao se solidificar, e da evoluglo dos gases,
que sio expulsos durante a solidificaglo, por causa da diferenca de solubilidade da fase liguida

para a fase sohda.

Para o caso de solidificagdo unidirecional de metais puros ou quase puros, com baixos
gradientes térmicos € crescimento celular, os autores indicaram que pode haver condigdes para
a formacBo de canais paralelos & diregiio de crescimento por quase toda a extensdo da pega.
Como durante a solidificaciio ocorre a contragiio volumétrica do metal, deve ocorrer um
escoamento de liquido para tentar preencher estes vazios, Observa-se, no entanto, uma queda
de pressdo da entrada, para pontos internos do canal, causada pelo atrito com as paredes do

canal.

Supondo que o canal é cilindrico de raio ('), e que o gradiente térmico (Grea
velocidade de solidificagio (V,;) sdo constantes, a velocidade de escoamento do fluido
{l?’:ﬂﬁm) também ¢ constante e a queda de pressdo no canal (AP) pode ser considerada a
mesma que ocorre no escoamento laminar em tubos, ou seja;

8 p—ﬁ o }.,u:
z

AP=F -F =~ ERY

Onde:
AP = queda de pressio dentro do canal
£, = pressdo na entrada do canal
P, =pressio na raiz do canal
W = viscosidade do liquido
V fteuo = velocidade do fluxo de liquido na entrada do canal

F = raio do canal

L = comprimento do canal

Relacionando a velocidade do fluxo (V .., ) com a velocidade da interface (Vop), tém-se que:

yﬁam = f)! g’/;oi (3.2)
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Sendo que o coeficiente de contragio ([3') é dado por:

P _ Psot = Piig
F=m ¢ P70 (33)

Onde: Py, = densidade da fase sohda

Djq = densidade da fase liquida

A queda de pressio em termos de velocidade da interface fica sendo entdo!
8P Vi
AP=F,— P =———"3"— (3.4)

Para o caso de metal comercialmente puro, fundido em molde de areia horizontal
cilindrico de raio ( K), e comprimento L, o fluxo de calor € radial e os gradientes térmicos s&o
muito baixos, podendo mesmo ser desprezados no célculo da taxa de solidificago. Para
compensar a contragio volumétrica, que ocorre durante a solidificago uma porgdo de liquido
adicional, deve escoar do alimentador para o canal liquido, surgindo uma diferenga de presséo
entre ¢ alimentador e os pontos internos do fundido. Quando esta diferenca se forna
suficientemente grande, vazios podem surgir, formando na regido central do cilindro uma finha
central de porosidades. Piwonka e Flemings, 1966 baseando na equagBo micialmente
proposta por Walther, Adams e Taplor em 1956 propuseram a seguinte equagfo para a

queda de pressio!

32up QP12
4

AP=F -F = (3.5)

Onde:
P, = pressio no alimentador (presséc ambiente)
P, = pressioemL
1L = viscosidade do metal

() = constante do fluxo de calor

Sendo que:



Ty — 1T,
" Dsoi L}"\’%m

O=k (3.6

k,, = condutividade térmica do molde
T = ponto de fusdo do metal base
/i, = temperatura ambiente

L = calor latente do metal

o, = difusividade térmica do molde
1. = comprimento do fundido

D = densidade do solido

Para o caso de solidificagdo unidirecional de ligas com estrutura colunar dendritica, a
queda de pressic pode ser estimada de maneira semelhante a0 da solidificagio celular
unidirecional, com a introdugio de um fator denominado tortuosidade (T) que multiplica o

comprimento do canal (L) Este fator serve para se obter o comprimento efetive (Lyfesivo)-

que leva em consideragfo o fato dos canais ndo serem lisos e retos.

Lefez‘iva =1L (3.7}

AP= B, ~ B, =~ P Lallt a9

Onde: ¥ = raio do canal liquido

As duas equacBes acima foram deduzidas para velocidade de solidificagdio constante,
(V,.), e comprimento {1 ) constantes, 6 que na pratica estes parimetros sfo geralmente
variAveis, mas eles afirmam que se o produto (Vs - Ly for constante as equacdes podem ser

aplicadas.

Para o caso de liga metalica com solidificagiio dendritica, fundida em molde cilindrico
de areia com extragio de calor radial, quando o gradiente térmico ¢ baixo pode ocorrer que
toda a extensdo do fundido fica em estado pastoso. Neste caso a linha central de contragio nao

existe, a contragdo fica distribuida por tode o fundido entre os grios e bragos dendriticos. Este
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problema foi equacionado de maneira semelhante ac metal puro, s6 que teriamos # canais ao
invés de um, o fator tortuosidade (T) também fol inserido para multiplicar o comprimento
(). A queda de pressdo foi calculada a partir de modelos propostos por Walther, Adams e
Taylor em 1956 . onde o fluxo interdendritico nos canas fo1 tratado como fluxo através de

Melos porosos.

2L 12
g,,'—i

AP=F —-F =
a L ’H:REFZ

(3.9)

Onde: R = raio do cilindro

Considerando que o poro nuclela quando a pressdo no ponto € igual a zero (F =0,
logo & pressio absoluta (P, = 10°N/m?), as equagdes para queda de pressio (AF) podem ser
usadas para determinar o raio dos poros. Para metais puros a previsgo foi considerada como
excelente, mas para ligas comerciais nem tanto. Eles explicam este desacordo, pela escolha
arbitraria do nimero de canais (#1), que poderia ser inadequado.

Os autores concluiram gque:
- o tamanho do pore aumenta com o grau de contragio do metal { §), ou com ¢ aumento da
viscosidade ().

- a pressio ambiente tem pouca influéneia sobre o tamanho dos poros.

Utilizando a equagiio 3.9, Piwonka e Flemings em 1960 estimaram que para a
formagio de um poro de Sum de raio na base de um canal de 10 em de profundidade no
aluminio & pressio atmosférica, seria necesséria uma velocidade de solidificagiio maior que
0,1cmv/s. Como as velocidades de solidificacdio, nas quais se observa a formag@o de poros sio
muito menores, eles concluiram entio gue, ¢ impossivel que os poros fossem causados
somente por contragio. Os efeitos de contracio e da dissolugiio dos gases so aditivos ¢

devem ser considerados, junto com a tensdo superficial, através da seguinte equacdo;
e
15 :Pgé@fs‘_‘% (3.10)

Onde:

7?: B r - b
P, = pressio absoluta necesséria para formar um poro de raio (7).
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Pigm = pressio no poro devido aos gases dissolvidos.

P = pressio no poro de raio (#') devido 4 tens#o superficial liquido/gas.

Piwonka ¢ Flemings, 1966 determinam a presso dos gases no fundido {Fgaﬁg) atraves

da Lei de Sievert da seguinte forma:

(K )

C’i?f :KSOJ Pgas (311)
gay

Cirg = Ky Peas (3.12)

DILE ay . . . yge . .
Onde: ;;"(,a;, C}?q sio as quantidades de gases dissolvidos no s6hdo ¢ liquido.

@S, . o 4 s , :
Supondo que C{? éa quantidade inicial de gas, e através de um balango de massa,

(conservagdio de gas), e supondo que ndo ocorra perda € nem absor¢do de gas da atmosfera:

£as  ~gas gas
C{'} = Sesod (}“ﬁég>+cﬁ }i‘iq (3.13)
Sendo que  fu, = fragfio de liquido

Kol

LI
Farendo K = N

, obtiveram que’
lig

[ gas \2
Pras :L S (3.14)
' Ks’iqiﬁéq{g —x' )+ 3“5;}

Piwonka ¢ Flemings concluiram que pequenas gquantidades de gases dissolvidos

aumentam o tamanho dos poros, que surgem inicialmente da contragfo da liga. Se somente os

. . pon s .
gases fossem causadores das porosidades uma guantidade critica de gases (Cy) deveria estar

presente no metal, postularam entdo que

Co = ¥sor Botm (3.15)
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Onde: P, = pressio atmosférica

Lecomte-Beckers e colaboradores em 1982 propds um modelo analitico, para
solidificacdo direcional, onde analisa a influéncia da quantidade de fragio eutética na formaglo
de microporosidades. Usando a Lei de Darcy para a perda de carga dentro dos canais ¢ a Lei
de Sievert para a formulacio da dissolugio dos gases, da mesma maneira que Piwonka e
Flemings, 1966. Lecomte-Beckers e colaboradores em 1982 apresentam dois critérios para

caracterizar a susceptibilidade de ligas para a formagdo de microporosidades:

o Para ligas com pequena quantidade de fraglio eutética (g,,, < 0,001}, as microporosidades

s3o causadas principalmente pela contragfo que ocorre durante a sohidificagdo, que gera a

queda de pressdo e ma alimentacfio dos canais:

AP=AT = (PS) (3.16)

ent
Onde: AP = queda de pressio
AT = faixa de solidificacio da liga
R = taxa de resfriamento
G = gradiente térmico da zona pastosa

P8 = perimetro especifico do eutético

e Para ligas ricas em fragio eutética (g,,; >0,001), a principal causa da formagfo das

microporosidades ¢ a dissolugiio dos gases, entdio o critério para caracterizar a

susceptibilidade de formagio de microporosidades € dado por:

(P§S> ( gﬁs} E— (3.17)
 ma K+g€uf}
Onde: {Pgas) o = PTESSEO dos gases no final da solidificacfio
(Pga = pressio dos gases 1o inicio do processo
K= sl (3.18)

Kfz‘q
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sendo que Ky, Ky, 580 as solubilidades do gas nas fases solida e liquida

2., = fraco volumétrica eutética

Os autores sugerem gue 0§ pardmetros (PS), e £, podem ser obtidos por anélise

eut
de imagens. Como o trabalho nfo faz comparagBes com dados experimentals, torna-se dificii

avaliar 2 sua validade.

Em 7988 Lecomte-Beckers apresentou um trabatho bem mais consistente. Ele estudou
teorica/experimentalmentie a influéncia de 6 elementos diferentes (aluminio, titAnio, cobalto,
molibidénio, cromo e carbono) na formaclio de microporosidades de superligas & base de
niquel. Como em superligas o teor de gases ¢ controlado em teores muito baixos, s6 se
considerou o efeito da contracfo da solidificagio, que para esta liga é muito acentuado pois os

dois elementos basicos contraem muito (aluminio 7,14% e niquel 5,11%).

O modelo faz as mesmas consideracdes de Piwonka ¢ Flemings, 1966, onde o metal
liquido atravessa meios porosos. Para a fragio de liquido ¢ feita 2 uma linearizacio dentro da

zona pastosa;

Sigx) =1 —[%j (3.19)

Sendo L = comprimento da zona pastosa

X = distincia dentro da zona pastosa

Lecomzte-Beckers, 1988 baseando-se na Lei de Darcy, e assumindo para a
permeabilidade ( K ) a proposta de Flemings, 1974, sugere um novo pardmetro para avaliar a

susceptibilidade de uma liga para a formagio de microporosidades:

N 248 nr’ (/ AT} { dﬁd} (3.20)

?fﬁg g \ G dt
Sendo que:

AT

-G

Vo =57 | Lot
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Logo o indice proposto pode ser reescrito como sendo:

_ 24uBntLY,,
9fig-g

AP* (3.21)

Para o caso de ligas desgaseificadas até teores muito baixos de gases, a quantidade de
porosidades é muito pequena (0-0,2%) e varia linearmente com AP *. Sendo a obtengdio de
uma peca com baixo teor de porosidades € favorecida por:

- baixo nimero de dendritas (7 ou baixa tortuosidade (7)

- baixo indice de contragio (') ou alta densidade do liquido residual (9y;,)

- pequenas faixas de solidificacgio (AT) ou pequeno comprimento da zona pastosa { L)
- altos gradientes térmicos {G)

- baixa velocidade de solidificacdo (V)

Lecomte-Beckers, 1988 sugere que apesar deste indice ter sido idealizado para

solidificacio direcional, ele também oferece informagdes para ¢ caso de dendritas equiaxiais.

. L 1d :
Como a derivada da fragBio de solido ( Yol dr) € proporcional a taxa de resfriamento

{ /), este indice pode ser reduzido a:

Gz
“""ﬁ“ sitl

o

Minakawa et al, 1985 usando também métodos numéricos de diferencas fimtas
estudaram a formag8o da linha central de contragio para diferentes comprimentos de placas de
ago, fundidas em moldes de areia horizontais e em alguns casos resfriadores de ago na

extremidade oposia ao alimentador,

O modelo considera que a formacgio de porosidades ocorre quando a presso total
necesséria para preencher a2 contragio da solidificagio € maior que a soma da pressio

atmosférica mais a metalostatica, s6 que sem evoluglo dos gases. Eles usaram a Lei de Darcy
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para o calculo da velocidade metal liquido dentro dos canais interdendriticos, ¢ para a

permeabilidade usaram 2 equagdo de Hagen-Poiseuille, como Piwonka ¢ Flemings,1966:

2
_ gfizg
"~ 8nnt’ (3.22)
Onde:
(1 - fmi }
piiq
8tig ™ (323
! f;'af - (3‘ - f&ai )
Psot piiq

E gz ou 5oy 540 23 fracBes volumétricas das fases liquida ou solida.

Quanto & permeabilidade { K ), assumiram como sendo igual a da liga Al-4,5%Cu, pois

julgaram que as estruturas parcialmente solidificadas das duas ligas eram semelhantes.

A fracfio de sdlido ( fmg) foi assumida como fungdo da temperatura, e a perda do calor

latente como linear:
Ez‘::g ~-T

fso! B ]:’iq - Y?mi (3.24)

Foram entdo calculadas as pressdes para diferentes tamanhos de placas fundidas (4 a 12
vezes a espessura), para trés espessuras diferentes: 50, 25, 5(mm), com alimentadores

proporcionais (3 vezes a espessuraj.

Dos resultados obtidos, Minakawa et al, 1985 concluiram que a queda de pressdo
aumenta rapidamente a medida que se afasta da extremidade da pega, atinge um mMaximo ha
regiio central e proximo ao alimentador decresce. Eles atribuem o aumento da gqueda de
pressdo a0 decréscimo do gradiente de temperatura, que aumenta O comprimento da zona
pastosa e diminui a permeabilidade. O decréscimo da queda de pressao, segundo 0§ autores, €
devido a0 aumento do gradiente térmico proximo ao alimentador, gue diminui o comprimento
da zona pastosa e aumenta a permeabilidade. Afirmaram entdo que, a hinha central de

contragio depende da capacidade do fluxo interdendritico alimentar a contracio da
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solidificaco, e que a pressdo necessaria para que ndo ocorra a porosidade aumenta com O

comprimento do fundido.

O modelo apresentou um bom acordo com 08 resultados de Pellini, 1953 que o
comprimento de uma placa sem linha central de contrago ¢ cerca de 4,5 vezes a espessura.
Pois através dos céloulos, para as condigbes impostas, verificou-se que o méximo de
comprimento de uma placa fundida sem a formagiio de porosidades € 4,7 vezes a espessura, ¢

fio caso de se utilizar resfriadores, este comprimento chega a 5,7 vezes a espessura.

Na mesma linha dos modelos termodindmicos de Piwonka e Flemings, 1966 Kubo e
Pehlke, 1985 publicaram um excelente trabalho com o objetive de calcular a quantidade e as
dimensBes das porosidades, para placas da liga Al-4,5%Cu e de ago. Consideram que as
porosidades, sdo causadas pela agdo simultdnea da contragdo da liga e da dissolugio dos gases
através de um modelo numérico de diferencas finitas explicito ¢ implicito, que analisa o fluxo

de metal Hiquido num campo bidimensional, ou seja:

or T  or AT T &fu
Cp*é?-i- ﬁigC{%é}f‘i‘ V@JZ k(”é;f-%féyj}— QL“G—;?; (3.25)

Sendo que a densidade (D) foi assumida como sendo constante para cada fase ¢ na zona

pastosa usaram uma média:

P = JigPlig* FsoiPsol (3.26)

Fles também usaram a Lei de Darcy para descrever a queda de pressdo, dentro da zona
pastosa, sendo que a determinagdo da permeabilidade (K} foi feita, utilizando-se a equaclo de

Carman, 1937

Jigdt

K =1800- 7,7

para 0,01 < fy, <0.7 (3.27)
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Para Kubo e Pehlke, 1985 ¢ completamente impossivel separar os efeitos de contraclio
e da dissolugdo dos gases na formaciio das microporosidades. Os dois efeitos slo aditivos e

podem ser considerados, junto com a tensfo superficial:

26‘3}'9/
Ppay = P+——5= (3.28)
pore

Sendo que inicialmente o raio da porosidade é assumido como sendo igual & metade da
célula dendritica, e que segundo Flemings, 1974, pode ser dado em fungio do tempo local de

solidificaco (., ), da seguinte forma:

M= bt (3.29)

Sendo b ¢ 72 constantes que dependem da liga, e para liga Al-4,5%Cu:

Ay = 7,510 100y (m) (3.30)

Supondo completo equilibrio do hidrogénio na liga de aluminio, a equagdo de

conservagdo de massa foi usada para determinar a fragio de poros ( f poro) da seguinte forma:

Hidrogenio| __ Hidrogenio Hidrogenio gO5/ pore
ECO } - fleCSGE ] + ﬁiq{cfiq j + G'Hz'a}ogemo T (33 1}

Sendo que:

27300 }
(3.32)

U ridrogeni Z(
rarogene pfiqﬁég + p&e!ﬂal

Hidrogenio

i idrogéni o0 o Hidrogeni
As quantidades de hidrogénio nas fases sdlida (CSO! } e lguida (C rarogenia

li )
sio calculados pela Lei de Sieverd como a proposta por Piwonka e Flemings, 1966, Um
tratamento semelhante ao do hidrogénio no aluminio foi apresentado para o gés carbdnico no

800,
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Comparagdes entre resultados do modelo, experimentais e da literatura demostraram
que o modelamento através de métodos numéricos é coerente. Os resultados obtidos por Kubo

e Pelike, 1985 sho apresentados na FIGURA 3.1
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FIGURA 3.1 - Variagdo da quantidade e do raio das porosidades, da pressio do metal e dos
gases com a fragio de solido para placa da liga Al-4,5%Cu fundida, com um teor de
hidrogénio de 0,3 cc/100g (Kubo e Penlke, 1985).

Kubo ¢ Pehlke, 1985 baseados nos resultados do modelo conclufram que a quantidade
de porosidade aumenta quando: a quantidade de gases dissolvidos aumenta, coeficiente de
transferéneia de calor diminui e ou a espessura da placa fundida aumenta. Além disso, que o
raio da porosidade aumenta quando: o coeficiente de transferéncia de calor diminui e ou a

espessura da placa aumenta.
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WNa linha dos modelos termodindmicos Poirier ¢ colaboradores publicaram alguns
trabalhos sobre a formagiio de microporosidades para aco (Poirier e Andrews, 1984}, para 2
liga Al-4,5%Cu com formagfo de estrutura colunar (Poairier et al.,1987; Poirier ¢ Yeum,
1987} e para as ligas Al-7%Si ¢ Al-Mg com estrutura de grios equiaxiais (Yeum e Poirier,
1988). Com um modelo similar ao de Kubo e Pehike, 1985, onde as diferengas estdo
principalmente no calculo da permeabilidade, que neste modelo ¢ dividida em perpendicular e

paralela aos ramos dendriticos primarios, e nas consideracSes para o raio das porosidades,

Assumindo que um poro de gases € estavel quando a supersaturacio, ou seja, ©
excesso de pressdo de gas, ¢ suficientemente grande para vencer a tensfo superficial e se a fase
gasosa tem um raio pequenc o bastante para se encaixar no espaco interdendritico. Esta

condi¢do € expressa matematicamente como sendo.

I 1

Onde: Pgas = pressdo dentro da fase gasosa,

P = pressio local dentro da zona pastosa (P = B, + B iiostaica — AF)

6gaf f;q = tensdio superficial do gas/liquido,

A, ¥#» = raios principais de curvatura.

Poirier et al., 1987 propbem que o raio das porosidades (7., ), s€ja igual a:

.;y
Froro = gz’g E (3.34)

Desta forma a formac8o de poros toma a seguinte forma:

4o
giig?\'i

. P,

- P (3.35)

Em Poirier ef al., 1988 para a hga Al-7%381 onde ha formagiio de estrutura equiaxial, as
porosidades se formam entre os ramos secundarios e as consideragBes para o raio das

porosidades sio outras:
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Para a determinacBo da queda de pressfo devida a contragdo (AP }, foi utilizada a Lei

da Darcy, e a permeabilidade paralela aos ramos dendriticos primérios.

A pressiio dos gases foi assumida como sendo a do hidrogémio, e para sua

determinacio foi utilizada a Lei de Sievert, como segue:

Hidrogenio I — .
qu - KV Pgas = K'\/PHE (3.36)
Hidrogenio . . ;.
Onde: = percentual em peso de hidrogénio no liquido,

PHz = pressdo do hidrogénio, em atmosferas,
K = constante de equilibrio da reagio
Sendo que; K =8,923x10°8
Onde: S = solubilidade do hidrogénio na liga, em cm’ de H,/100g da liga

Basearam-se entio, em dados anteriores de Opie e Grant, 1950 para a determinacio da
solubilidade (8) do hidrogénio nas ligas Al-Cu e Al-Si, e propuseram regressdes variando com
a concentracio do cobre e do silicio no liquido interdendritico, nos intervalos de solidificagéo

das ligas.

Consideraram o enriquecimento do liquido interdendritico pelo hidrogénio que ¢

rejeitado pela fase solida, de forma que as concentragbes de hidrogénio nas fases solido
i 7N . Hid o, . . A
{(Cgor rogen b e liquida (Cg;g rogem } sdo determinadas assumindo completa difusdo no

liquido e uniforme no sélido, com a seguinte equacgio:

C@Hi drogenio

C;fidrogemo —
ffﬁq + (1 - ﬁiq}kfﬁdmgeﬁia

Hidrogenio . i . s
Onde: Gy %" = concentragio inicial de hidrogénio

(3.37)

K thidrogenic = coeficiente de parti¢io do hidrogénio no aluminio

ffz‘g = fracfo de liguido, determinada pela equagio de Scheil
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Os espagamentos priméarios () foram determinados a partir dos dados experimentais

de McCartney e Hunt, 1981, para a liga Al-6%Cu, fizeram uma regressdo multilinear obtendo:
Ay = 359G 0 g8 (3.38)

Para o espagamento secundario (A, ) eles usaram os dados de Yong e Kirlovood, 1975,

para liga Al-4,4%Cu:

Ay =161 500 (3.39)
Onde:
];1' "7;05
local = ( Q§R ) (3.40)

Estudaram a influéneia do gradiente térmico, da velocidade de solidificagio e da

concentragio inicial de hidrogénio na liga na formagfo e na quantidade de porosidade.

A wvariagdo da fragio volumétrica percentual de poros com o espacamento
interdendriftico primério para um teor imicial de 4x10° % em peso de hidrogénio, pode ser

sumarizado com uma regressio:

8o, = ay +a,CH (3.41)
Onde: £, = volume percentual de porosidade,
4§’ = concentragiio inicial do hidrogénio em peso,
Sendo que dy e &, sfo aproximadamente:
a, =—0,0347~1314x107%%, +1,499x1077 )2 (3.42)
a, = 3637+1294n, —0,093333 (3.43)

Dos resultados do modelo, Poirier et al.,, 1987 sugerem que para a liga Al-4,5%Cu
Nao ha formagiio de porosidades para uma concentragiio inicial de hidrogénio abaixo de 0,03
ppm e para concentragdo iniciais de hidrogénio entre 0,03 a 1 ppm ha formagio de
porosidades. Sendo que a quantidade de porosidades ¢ influenciada pelo gradiente térmico e
pela velocidade de solidificagiio. A quantidade de porosidades diminui quando o gradiente

térmico ou a velocidade de solidificacfo aumentam.
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Fang ¢ Granger, 1989 com o objetivo de predizer o tamanho dos poros resultantes da
rejeicio de hidrogénio e da contragio da liga A356, modelaram a solidificaggio direcional com
crescimento de grios equiaxiais. Analisaram experimentalmente os efeitos da faxa de

resfriamento e do teor inicial de hidrogénio sobre ¢ tamanho de poros.

Dos experimentos desenvolvidos Fang e Granger, 1989 concluiram que a fragdo
volumétrica de poro e o tamanho dos poros diminuem com o aumento da taxa de resfriamento,
conforme FIGURA 3 2. Modificacio por estroncio aumenta a fragio volumétrica e o tamanho

de poros, mesmo se mantendo o teor inicial de hidrogénio.
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FIGURA 3.2- Fragio de volume de poro em fungo da taxa de resfriamento para a liga A356.
{(Fang ¢ Granger, 1989}

Qutra observagiio experimental de Fang e Granger,1989 ¢ que para uma dada taxa de
resfriamento existe um teor limite de hidrogénio, no qual uma certa fracio volumétrica de
poros ocorre. Sendo que quanto maior a taxa maiores os valores para este teor limite de
hidrogénio, conforme pode ser observado na FIGURA 3.3. A FIGURA 3 4 salienta o impacto

da taxa de resfriamento, sobre o teor limite de hidrogénio.
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FIGURA 3.3 - Fragio volumétrica de pores em fungdo do teor de hidrogénio para diferentes
taxas de resfriamento na liga A356 com grios refinados (Fang e Granger,1989).
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FIGURA 3.4 - Teor limite de hidrogénio em funciio da taxa de resfriamento na liga A356 com
grios refinados com diferentes fragBes de poros residuais (fu) (Fang e Granger, 1989).

O modelo matemético de Fang e Granger, 1989 procura descrever o crescimento de
poros durante a solidificacdo. Foi baseado no balango de massa entre a quantidade de
hidrogénio que ¢ rejeitada na frente de solidificacdo, devido & diferenca de solubilidade do
hidrogénio nas fases lquida e solida, e a quantidade de hidrogénio passa para dentro do poro.

Eles dividem o crescimento dos poros em irés estagios.
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Num primeiro estagio, que ocorre enire as temperaturas liguidus e eutética, a equagéo

de balango de massa fica sendo:

d ( %3 T oo n}
dt

fig

( ar,) o o
= 4 RS%L_ m;%;i j'(@z;q Cszrogenw Py Cg.;droger: ) (3.44)

Onde: % ﬁrgom = yolume do poro
Vpore = T8I0 instantaneo do poro (adotado como sendo igual a Tum)

71 = densidade do gas hidrogénio dentro do poro
R; = raio instantdneo da interface solido/liquido
Dsot» Plig densidades das fases solido e liquido do metal

Hidragenio Hidrogenio . e . . L
Ci 5 Copy ST concentragdes do hidrogénio no liquido e no sélido

A densidade de gas hidrogénio dentro do poro, foi obtida atraves da equagio geral dos
oases, e esta relacionada com a pressdo local e a temperatura, que os autores consideraram o

equilibrio, através da seguinte equagio:

Rgas =nRT = Fp + “?ﬁ_{" Psor G+ AP (3.45)

7 pore

Onde: Fys = pressio total dentro de poro
R = constante dos gases
T = temperaturaem K
P, = pressiio externa ou atmosférica
¢ = tensfo superficial
£ = acelera¢do da gravidade
h = altura de metal

AP = queda de pressdo por contragio

A queda de pressdo, foi assumida segundo as proposighes de Flemings, 1974
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(gez;f)

(B .
AP_&_ ﬁ}uRL,ln EK(E—;%W)} (3.46)

Onde; B = coeficiente de contragiio volumétrica
iy = viscosidade do metal liquido
R = taxa de solidificaciio na diregiio do fluxo de calor
L = comprimento da zona pastosa

2., = fracio volumétrica da fase eutética

K = permeabilidade da rede dendritica

A equagio de Scheil foi utilizada pelos autores para relacionar a concentra¢do de

hidrogénio nas fases solido e liquido.

Durante o segundo estagio a temperatura permanece constante na temperatura eutética,
e 0s poros crescem isotermicamente. Fang e Granger,1989 assumiram entfo que a poga
eutética fica ligada com a massa liquida, € que todo o hidrogénio liberado contribul para ©

crescimento do poro. O raio final do poro ¢ entdo definido como:

4 4 4 crifica Fes i i SOL 80
m§ ?‘_Sr = §7€FJ3 + —gﬁRg(gﬁql - Elig ){pegtseu% - peuéSeug}R Tem/Pgas (3.47)

Onde: r; e ryp = raio das porosidades nos estagios T e {1

Ry = raio inicial da célula dendritica

fi - . . o L ‘qe
Sg;q, e Sgg;’ = solubilidades do hidrogénio no eutético liquido ¢ solido

li { . T 1
"1 e ., = densidades do eutético liquido e sélido

Teut = temperatura eutética
gg‘égﬁ “ = fragho eutética volumétrica, quando a concentragio de hidrogénio atinge o

fimite de solubilidade antes da temperatura eutética.

o5

liq = frago volumétrica de liquido residual para o estagio I

(3 terceiro estagio ¢ considerado o final da solidificacio isotérmica, quando as pogas de

Hquido remanescentes estio completamente fechadas por solido nas vizinhangas. O
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crescimento de poros neste caso acontece gragas somente 4 coniragao da fase eutética residual,
e nio mais estd relacionado com a liberagio de hidrogénio. Dessa maneira o aumento do
volume do poro ¢ assumido como sendo somente igual a contragio volumétrica do liquido

eutético residual. O raio final do poro, fica sendo:

4 4 . 4
”é" r]it{ = "3"5"7{7?} +§75R8Bemﬂes (3.48)

Onde: ¥y = raio final do poro

B, = coeficiente de contragdo volumétrica eutética

O raio inicial da célula ( Ry) na formacdo de poros, € um reflexo da estrutura, isto €,
das condiges de locais de solidificagiio € da composicdo da liga. Estando também relacionada
com a taxa de solidificagdio, gradiente térmico, comprimento da zona pastosa € permeabilidade
interdendritica. Entretanto, por simplificagio, os autores assumiram modelo que o tamanho
inicial do raio da célula é proporcional ac tamanho de grio {(Ay) como a seguir:

para grios refinados, onde os poros &0 na maior parte intergranulares:

A
Ry=n75 (3.49)

para grios ndo-refinados, onde o tamanho de grio ¢ muito malor que o espacamento entre

célula dendrifica;

Ry =1y (3.50)

Onde: T = constante que depende da morfologia ou da permeabilidade da estrutura dendritica

A1 = espagamento dendritico de células

O modelo é aplicado para liga A356 com as propriedades fisicas constanies €, em
certos casos iguais ao do aluminio puro, inclusive para a solubilidade do hidrogénio que nio
varia com a segregacio de soluto. Os resultados do modelo, com a taxa de resfriamento
constante durante todo o processo de solidificagio, sio comparados com o0s resultados

experimentais. A FIGURA 3.5 mostra o didmetro do poro calculado, para diferentes valores
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do parametro T}, comparados com os resultados experimentais, demonstrando como ¢ modelo

é sensivel a este pardmetro.

i H iiiiiig

A358
{H,1= 031 cof108g

S8 Caloulado n=3,2
1060 O Experimental =

T TTT]
TN

]

Didmetro do poro ( pm)
T
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100 2 3 4 58788000 2 3
Tamanho de grio {pm)

FIGURA 3.5 - Difmetro do poro calculado em fungdo do tamanho de griio para um teor de
hidrogénio de 0,31¢¢/100g da liga A356.

A FIGURA 3.6 apresenta o diimetro calculado em fungdo do teor de hidrogénio,

comparado com resultados experimentais.

30 i !
A358
Rg= 450 n{pm)
40 - . _
Taxa de resfriamento = 8°C/s
o~ wE= Caleudado .
i @ Experimental e ’?
2
[
&
2
S
= :
= ; :
H H
< - . i
i = i
10 =t :
o @ i
H H i
B §
H E H
H ¥ i
B |
0 L | !
3.0 0.1 0.2 0.3 0.4

Teor de Hidrogénio {co/100g)

FIGURA 3.6 - Didmetro dos poros como fungfo do teor de hidrogénio numa taxa de
resfriamento de 6°C/s para a liga A356.
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Embora o acordo entre os resultados calculados para tamanho de poros € os
experimentais sejam muito dependentes dos parimetros assumidos nos calculos, como
mostrado na FIGURA 3.5, o modelo tem seu mérito por ser Gtil no entendimento da cinética

de formac8o de poros.

Zou, Shivkumar e Apefian, 1990 desenvolveram um modelo matematico que simula a
evolugiio da microestrutura e da formagio de porosidades durante a solidificacdo de ligas com
estrutura equiaxiais. A interacfo entre o fluxo interdendritico e a rejeigho de hidrogénio foram

usados para determinar a formagcfo de poros.

Determinagfo da fragio de solido foi feita através do seguinte equacionamento:

Nfor = 4mn(2). R(8)" v(0). @) A1 (3.51)

onde:

p = densidade do grios

R, = raio do grdo

V = volume

@ = fator geométrico que depende do arranjo dos grios ¢ da fraglio de solido

¢t = tempo
Esta equacio ¢ usada para quando nfio hé colisio das dendritas, por iss0 2 equagdo anterior ¢
aplicada antes do coarsening durante a solidificagio eutética. A variacio da fracio de solido

durante o coarsening ¢ estimada pela equacfo de Scheil,

Usaram a Lei de Darcy para a queda de pressiio dentro da estrutura dendritica, sendo
que o fluxo de metal liquido é perpendicular 4 gravidade. A queda de pressdo devido 2

contragio (AF) foi entfio calculada, com a seguinte equagfo:

AP= pa(ﬁ%g. R}(i — Foor)do = Dy K (3.52)

Onde; AP = queda de pressio
[3 = coeficiente de contragdo volumétrica
R = taxa de crescimento de grios

i = fragiio de solide
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d{; = = disténcia entre dois centros de grios adjacentes.
Dgyqo = = tamanho de grio, quando os graos encostam dy = Dyrgo

K = permeabilidade da estrutura dendritica

Para o calculo da permeabilidade (K ) os autores inovam com a utilizagdo de uma
técnica que multiplica a permeabilidade normal, paralela e a do fluxo atraves de grios

equiaxiais para a obtengio da permeabilidade da rede, da segwinte forma:

K=(Kg Ky K, Y (3.53)

Onde: Kg = permeabilidade para fluxo através de grios equiaxiais com estrutura globular
K, = permeabilidade para fluxo paralelo aos ramos dendriticos primarios

K, = permeabilidade para fluxo normal aos ramos dendriiticos primarios

E utilizando os dados anteriores de Poirier, Nandapurkar e Ganesan, de 1989, a equagio da

permeabitidade toma a seguinte forma;

sl
K=635107- 3% (1= fi 2?7 Repay (o) 2y’ 59

Para a determinacio da pressio dos gases utilizam a Lei de Sievers. Na determinagio

da pressic devido a tensdo superficial assumiram que o raio do poro (¥,,,) € proporcional 40

ramo dendritico secundario, da seguinte maneira:

Ay
Fooro = 7 (3.55)

Como ndo existe lei disponivel para a nucleag@o de poros, eles assumiram que a

densidade de poros, Ty, € proporcional a densidade de gréos, Tig.g,:

Nipore = Apcm Mgrao (3.56)
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Sendo que a constanie Apgm ¢ empirica e inclui os efeitos de inclusdes e elementos de higa, e ¢

mantida constante para todos os caleulos (A poro = 7).

A quantidade de porosidade ¢ determinada pela seguinte equagio:

Frorot+ A= froro()+ A porol) (3.57)

A poro() = Aot W pygCilrosenio _ o Cliosno) (T(2)+273)4,5%10° R

A
AT AF,
+ f"”’ﬂ(t)’((r(t)%—z?s) ‘fgj(r)) (29

B

Sendo que o termo A esta relacionado com o hidrogénio rejeitado 2 frente de solidificagdo
devido 3 diferenca de solubilidade, e o termo B estad relacionado com as variagdes de

temperatura € pressao.

Onde: Pjig» Psor = $80 a8 densidades das fases liquida e solida

Hidrogenio ~Hidrogeni . s . .
ngq e s C oot EE0 = teor de hidrogénio nas fases liquida e sohida
T{t) = temperatura no tempo, 1.

R = constante dos gases perfeitos.

Utilizam as propriedades termofisicas constantes, e em alguns casos sao as do aluminio

puro, como para a solubilidade do hidrogénio. Os resultados para simulacBes da higa A356,
solidificada verticalmente que resfria uniformemente numa taxa consiante (dT/ dt), com um

coeficiente de transferéncia de calor constante na interface metal/molde, sio comparados com

resultados de outros autores com um acordo razoavel.

Um dos resultados interessantes de Zou ef al, 1990 é 2 FIGURA 3.7, que mostra o

efeito do teor de hidrogénio durante a formagio de porosidadas na liga A356. Enquanto a
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interface solido/liquido avanga, o hidrogénio ¢ rejeitado a frente de solidificagfio por causa da
grande diferenca entre as solubilidades nas fases solida e liquida. Portanto, a concentragio de
hidrogénio no liquido é diretamente proporcional & fragio solidificada. Como a difusio do
hidrogénio no aluminio liquido ¢ extremamente rapida, pode-se esperar que todo o hidrogémo
rejeitado na interface misture em todo o liquido, e com isto aumentando a média geral de
hidrogénic no lguido interdendritico. Para altas fragbes de solido, a concentragio de
hidrogénio pode superar o limite de solubilidade (estdgio I), como mostrado na FIGURA 3.7,
Fste enriquecimento continua até a pressic dos gases vencer as forgas tensdo superficial,
associadas com a nucleagio das bolhas de gas. Em segiiéncia no ponto méximo da curva o

poro nucleia (esidgio ), e a concentragio de hidrogénio cai rapidamente (estdgios Il e IV).
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FIGURA 3.7 - Variagiio da concentragiio de hidrogénio no liguido em fungfo do tempo de
solidificacdo. Zou et al., 1998

Ampuero et al., 1991 apresentaram um modelo para a previsio da formagdo de
microporosidades em ligas de aluminio solidificadas direcionalmente, considerando a interagio
da coniracio e da evolucdo dos gases. Segundo os préprios autores, o modelo € igual ao de
Kubo ¢ Pehike, 1985, ¢ inclui medidas experimentais da concentragio de hidrogénio ¢ das

curvas de resfriamento em diferentes posigGes.

A queda de pressio ¢ determinada pela Lei de Darcy, com a permeabilidade sendo

prevista pela equagio de Carman-Kozeny, da seguinte forma:

e
1801 fi)

(3.59)
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.

Sendo que o espagamento secundario (A, ) determinado por: Ay = b.1 e (3.60)

A press@o dos gases ¢ obtida pela Lei de Sievert, da mesma forma que Kubo ¢ Pehike,

1985, e a condigo para formagHo de poros € dada por
P< Py -P, (3.61)

O modelo nio leva em consideragio os mecanismos de nucleagio de poros, e para o

calculo da pressdo devido a tensfo superficial (F;) adotaram que:

P =P (3.62)

Sendo que {2 =1, de acordo com dados experimentais.

Quando ha formagio de poros a equagdo de conservagio de massa, para o sistema

solidificando € dada por:

Hidrogenio _ _ ~Hidrogenic Hidrogenio f poro: P
C{} P = Cyor Psor fso! + CZ;‘;; p;’iq(i "_ fwi - fiiq )”}" G T (3.63)

Hidrogenic C . s
Onde: (G RO = concentracio inicial de hidrogénio, em cc/100g de metal
Hidrogenio . T . e
Coot S = concentragio de hidrogénio dissolvido no solido,
Hidrogenic . . ) . ..
Cy B9 = concentragio de hidrogénio dissolvido no liguido.

¢ = constante (269, 5)

P = pressio atuante no ponto, N/m’

Ssots Jiig = fragio de solido e do liquide, obtidas através da equagdo de Brody-

Flemings.

Aplicam o modelo para a liga Al-4,8%Cu, para duas concentragdes de hidrogénio (0,24
e 0,48 cc/100g Al. Comparam os resultados do modelo com seus proprios resultados

experimentais de fracdo de poros e concluem que o acordo € muito bom.
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Sigworth ¢ Wang, 1992a-5,1993a-b apresentam um modelo para previsio de

porosidades em ligas de aluminic A356 muito semelhante ao de Poirier et al., 1987a.

Usaram a Lei de Darcy para calcular a queda de pressdo dentro da regido dendritica.
Sendo que a permeabilidade (K) foi estimada pela equagio de Hagen-Poiseuille, ¢ a
tortuosidade (T ) foi admitida como invariante com a taxa de resfriamento. Deste modo a

equagio para a queda de pressdo (AP) dentro da zona pastosa, tomou a seguinte forma:

8nt® V., -AT o
m(;’iﬁ) ; / ring—o (3.64)
ﬁ Y G'(zlocai)/S &g
. ,

Onde: ¥ = constante que relaciona o espagamento priméario com a taxa de resfriamento, ou
tempo local de sohdificagio

o = fracfo da zona pastosa onde a alimentagio de massa ndo ocorre

A fraciio de solido foi considerada linear dentro da zona pastosa. O calculo do efeito
dos gases dissolvidos feito com auxilio das propostas de Poirier et al, 1987a ¢ algumas

modificacdes, isto €, usaram a Lei de Sievert para a determinaggo da pressio dos gases:

fHC;{-ZZ, ’ ché? ’ 1 ’
szwcp-ms—m =|"g i 3 (3.65)

- gso!ﬁ - kf{idrogerzio

Onde: Cp = constante de conversio = 1x10°N.m™/atm;
S = coeficiente de atividade do hidrogénio;

S = solubilidade do hidrogénio no aluminio puro (cm’/100 g~ atm"%).

Os autores introduziram os efeitos da tensfo superficial utilizando os argumenios

termodinimicos e geométricos de Poirier et al; 1987a, ou seja.

46& as /|

Pops— P = ggqi‘f (3.66)
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A porosidade gasosa torna-se termodindmicamente estavel guando a pressdo quimica €

igual, ou maior, que a soma das pressdes mecanica ¢ da tens#o superficial, ou seja.

( ¥
! o 4{3’ 1
Fir, = Fi > Py ~Blny—— 3.67
" HLA — 8ol (} - kﬁﬁdrogenio) J M 1— g 7\& ( )

Os autores sugerem que o termo B, referente a queda de pressdo, € muito pequeno podendo

ser desprezado sem grandes erros, logo a equagio que deve ser resolvida passa a ser

{ L ]2 PO + PO ! 3.68
gso!(l k) 0 Rﬁ{ I—gsai (3.68)
Sendo que P = ?:: (3.69)

Para a estimativa da quantidade percentual de porosidade, vtilizam a equagio dos gases

perfeitos, resultando a seguinte equagio:

*
V% C}*ﬁdrogemo T I- kfiidf‘@geﬁi@ I- oot
gas

Piig 273 P;{ ) (3.70)

#*
1- gsof(i - kﬁﬁdr@geﬂio
Onde: ?f’;ﬁg = volume percentual de porosidades

Hidrogenio . s s . P
Cq €9 = concentragho inicial de hidrogénio

T = temperatura em graus K
kggdmgemg coeficiente de parti¢io do hidrogénio no aluminio

R% = pressio do hidrogénio na formagio da bolha

* s . . s m s
81, = fragho volumetrica do liguido na qual a botha se torna termodindmicamente

estavel

O modelo foi aplicado para a liga A356 com solidificagio direcional, e os resuliados
comparados com os dados experimentais de Fang e Granger, 1989 revelando bom acordo.

Entretanto, Sigworth ¢ Wang concluem que este tipo de modelo termodindnico nfo descreve
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bem o fendmeno, para o caso de solidificagho nfo direcional, ¢ apresenfam uma Sfungdo

critério.

Combeau et al., 1993 simularam a formagio de poros da liga Al-7%35i, com um teor
inicial de 0,17 ¢.¢./100 Al, através de elementos finitos. Embora reconhecendo gue um modelo
para previsdo de microporosidades deve conter equaghes que levem em conta uma combinagio
dos efeitos de contraciio da liga da evolug@o dos gases, neste trabalho discutem a formagfo de
porosidades principalmente em termos da queda de pressdo. Concluem dizendo que somente a
queda de pressio ndo explica o fato de terem encontrado microporosidades nas amostras
(fundidas em moldes de areia com um teor inicial de hidrogénio de 0,17¢c/100g de Al). Sendo
que o fendbmeno de segregagio do hidrogénio deve ser o predominante na formagdo de

porosidades em ligas de aluminio.

Suri e Paul, 1993 aplicam basicamente o modelo de Kubo e Pehlke, 1985 para a liga
Al-7%S8i em moldes de areia e de ferro fundido branco, com coeficiente de transferéncia de

calor constante (molde de areia igual 2 90W/m’K e molde permanente 1000 W/m'K),

Os resultados do modelo permitem concluir gue moldes permanentes, que aumentam a
taxa de resfriamento, diminuem a formacdio de porosidades em fundidos. Um aumento da

pressdo externa, diminui significativamente o nivel de porosidades.

Finalmente em 1995 Kuznetsov e Vafai apresentam um modelo que considera ©
sistema liga com trés componentes, ou seja, Al-Cu-H, que em muitos aspectos assemelha-se a0

de Poirier et al., 1987,

A condicdo para a formaco de poros ¢ a seguinte:

2o
Pgas?_P—im? (3.71)

Mas segundo Kuznetsov e Vafai, 1995 o tempo local deve ser grande, e 0 mesmo para todos
os pontos dentro da pega. Consequentemente, O tamanho da célula dendritica deve ser bem
maior do que os encontrados em solidificagio direcional, portanto o termo referente 4 tensdo

superficial, pode ser desprezado.
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O modelo ¢ aplicado para a liga Al-4,5%Cuy, e os resultados os autores concluem que a
porosidade aumenta 2 medida que a queda de pressdo aumenta. E sugerem que para nao haver
formago de porosidades um méximo teor de hidrogénio deve aumentar com o tamanho da
célula dendritica, até alcancar um valor constante. Infelizmente os autores ndo fazem

comparagdes com outros resultados, 0 que torna dificil a avaliagio do modelo.
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3.2 - MODELQS PARAMETRICOS (OU FUNCOES CRITERIO)

Microporosidade € um problema inerente das principais ligas de aluminio, porque estas
ligas contraem durante a solidificagdo, possuem alta condutividade térmica, longa faixa de
resfriamento ¢ sofrem um grande decréscimo da solubilidade do hidrogénio durante a
solidificacdo, resultando que as duas fontes principais da formagdo de microporosidades
dispersas s3o as falhas na alimentaco interdendritica ¢ a precipitacdo dos gases dissolvidos
(Fiemings, 1974). Com o uso de técnicas modernas de desgaseificagiio, o efeito dos gases
dissolvidos pode ser eliminado, e as microporosidades podem ser causadas somente por

problemas de alimentaglio interdendritica (Lecomte-Beckers, 1988; Huang e Berry, 1993},

Na literatura ha evidéncias suficientes que indicam que a ocorréncia da linha central de
contracio, microporosidades e macrossegregagio de fundidos e lingotes esta relacionada com
pardmetros térmicos como, gradientes térmicos, velocidade das isotermas e taxas de
resfriamento. Podendo-se ainda adicionar o tempo local de solidificagdo e a fragio de solido
para um determinado ponte do fundido ( Viswanathan ¢ Brody, 1992). Em razio disto,
diferentes autores t8m tentado correlacionar a sanidade de um fundide com modelos
paramétricos e desse modo, melhorar 2 qualidade dos mesmos. A Tabela 3.1 apresenta alguns

destes parametros.

Fungbes critério, como tem sido também chamadas, sfio propostas para prever

porosidades em fundidos, referem-se a varios pardmetros térmicos, tais como t{axa de
resfriamento ( R), gradiente térmico (), velocidade da isoterma solidus (V.o1), e tempo local

de solidificacgo (£),.,), € a combinagiio destes. Se valores locais da fungdo critério sio

menores que um valor critico, pode-se esperar a presenga de porosidades dentro desta regifo.

Estes modelos paramétricos podem ser obtidos da correlagéo entre a sanidade dos
fundidos e dados térmicos, medidos experimentalmente € nfo em analises muito claras, como
por exemplo, gradiente térmico local durante a solidificacdo {Pelfini, 1953, Niyama et al.,
1982). Desta maneira, estes pardmetros sdo validos em um campo limitado, ¢ d3o bons
resultados somente em condigBes particulares de fundigio. Outros trabalhos, porém sio
baseados em conceitos tedricos, € relacionam a queda de pressdo local do fluxo de metal

liguido durante a solidificagio atraves da iei de Darcy {Lecomte-Beckers, 1988; Lee ef al,
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1990; Laurent ¢ Rigaut, 1992; Chang ¢ Kuo, 1994). Em alguns casos podendo ser derivados

de solucHes numericas.

Geralmente a correlacio entre o nivel de porosidades e as fungles critério, sio obtidas
através de medidas de densidade (Suri et al., 1992; Laurent ¢ Rigaut, 1992; Huang ¢ Berry,
1993; Sigworth et al.,1994). Sendo que este tipo de medida experimental esta sujeito a
influéneia de diferentes fatores tais como a densidade da liga, que pode estar inadequada,
qualidade do metal liquido, ou seja, teor inicial de hidrogénio e de inclusdes, ¢ a eventuais

erros de medida.

No caso de agos, que possuem uma pequena faixa de resfriamento e baixa
condutividade térmica, a tendéncia de associar a sanidade do fundide com gradientes e taxas
de resfriamento podem ser facilmente encontradas. Por isto que o critério de Niyama et al.,

1982 para os agos tém sido usado com relativo sucesso.

De forma diferente, acontece com as ligas de aluminio, com longas faixas de
resfriamento e alta condutividade térmica, resultando num baixo gradiente térmico. Entdo a
sendéncia de associar porosidades com uma fungdo critério envolvendo o gradiente térmico

nic deve ser facilmente enconirada.

Huang e Berry, 1993 e Suri et al., 1993, estudando as fungdes critério da literatura,
concluiram que sob algumas restricdes elas podem ser usadas para correlacionar a formacio
das microporosidades, em ligas com grande faixa de resfriamento (A356). Apesar de algumas
limitagdes as fungdes critério oriundas simulagbes computacionals, podem ser iteis como um
indicador qualitativo da ocorréncia de porosidades. Desde que sejam tomados cuidados como
por exemplo: a precisdo do modelo quanto aos perfis térmicos. Em particular, quanto a correta
descrigio da dissipagiio do calor latente fusio e 4 influéncia do coeficiente de tranferéncia de

calor.

O contato térmico da interface metal/molde tem grande importéncia na remocio de
calor do fundido, muitas vezes restringindo o fluxo de calor e com isto afetando diretamente 0s
valores dos parfmetros térmicos (Huang ef al, 1993). Em simulagBes do processo de

solidificagiic o coeficiente de transferéncia de calor tem, muitas vezes, sido usado constante,
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ou obtido de medidas experimentais. No primeiro caso, nio varia com ¢ tempo e no segundo,

ndio serve para um caso geral.

Os pardmetros térmicos usados geralmente em fungdes crifério, como taxa de
resfriamento, gradiente térmico, velocidade da solidus, possuem magnitude muito pequena ¢
provavelmente sdo sensiveis a erros computacionais, Como o interesse estd cenirado sobre
valores criticos locais da fungdo critério, a variag@o do contato térmico e a dependéncia da
localizaglo exata, deve ser examinada com muito cuidado (Huang ef al, 1993} Sugerem
também que, para a obtengiio de valores consistentes de fungdes critério, a defimgio destes

pardmetros térmicos experimentais deve ser muito bem estabelecida.

Entretanto, valores computacionais destas fungfes podem ser usadas para prever 0s
lugares onde altos niveis de porosidades podem ocorrer nos fundidos. Como consegiiéncia,
uma correlag@o predeterminada pode ser usada para estimar uma quantidade de porosidades
para um caso particular de fundicio. Huang e Berry, 1993 depois de analisar
experimentalmente varias fungdes critério, notaram que os resultados possuem uma dispersio
muito grande, pois foram obtidos através de medidas de densidade. De forma que além de se
estabelecer um valor adequado para a fungdo critério, deve-se ter em mente gue este ¢

aplicavel até um certo percentual de porosidades, conforme esquematizado na FIGURA 3.8,

Limite superior do nivel de porosidade -
correlag8o funclo oritério
N, Nivel aceitével de porosidades

Porosidades

rejeitado
aceito

" nivel critico
Fungdo critério
FIGURA 3 8 - Relagdo geral entre niveis de porosidades e valores de Fungdo Critério (Huang
e Berry, 1993).
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Na verdade, os valores limites da fumgdo crifério variam dependendo da aplicaglio do
fundido. Por exemplo, fundidos para componentes espaciais requerem um menor nivel de
porosidades do que aqueles para pegas automobilisticas. Por causa disto, os valores criticos
para pecas espaciais sdo muito maiores do que de pegas automobilisticas, conforme

esquematizado na FIGURA 3.9,

® Valor limite da fung8o critério para um nivel
de porosidade numa aplicagZo especifica.

1,0% (bloco de motores fundidos)

. ,,, o 0,5% (fundidos sob pressio)

Porosidade

N~ 0,1% (fundidos para uso aeroespacial)

G Cos c 0,1
Funclo Critério

FIGURA 3.9 - RelagBo geral entre nivels de porosidades e valores limites da Fungdo Critério
para varias aplicagtes (Huang e Berry, 1993},

Embora esies modelos paraméiricos sejam de facll implementagiio em codigos
computacionais (Hansen e Sahm, 1988; Hansen, Hartmann e Sturm, 1991; Kallien et al.,
1992) ¢ em alguns casos apresentando um bom acordo com resultados experimentais, este tipo
de previsio apresenta algumas desvantagens. A principal reside no fato que, geralmente, as
porosidades s8o previstas ndo pela solugdo de um problema fisico, mas por correlaces

empiricas de dificil transposicio para outras situagBes.

Uma outra limitacfo destes modelos paraméitricos ¢ que ndo levam em conta os efeitos
do tratamento das ligas, como por exemplo, o uso de modificadores e refinadores de grios.
Tentando superar estas dificuldades, Suri ef af, 1994 propuseram uma funcdo critério que
considera a estrutura da liga, isto €, se ocorre formagio de grios colunares ou equiaxais. O
teor inicial de gases dissolvidos, que possul uma influéncia decisiva sobre 2 quantidade ¢

distribuigdo das porosidades, em geral também nfo sdo considerados. (Sigworth ef al., 1994).
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Ou seja, até agora, a predigio de porosidades através de fupcdes critério é baseada unicamente

na transferéncia de calor.

Tynelius, Major e Apelian, 1993 desenvolveram um modelo estatistico através de uma
grande quantidade dados experimentais. Analisando isolamento as varidveis da liga
{composicio, modificadores, teor inicial de hidrogénio, etc) e as do processo (pardmetros
térmicos), que podem influenciar na formac8io de microporosidades. Baseados, entdio, nos
resultados experimentais, fizeram um modelo estatistico, que inclui a interagfo enire estas

variaveis. A forma geral, do percentual de porosidades pode ser expresso como:
% porosidades = A[H]" + B{[Hlxt,,., ) + C{ISt]x{H]) + D(G. R)+...

Onde: [H] = teor de hidrogénio na liga
[H]xt local = Interagdo entre o teor de hidrogénio e o tempo local de solidificagio

SY]XEH} = interagdo entre o teor de Sr com o nivel de hidrogénio

A, B,C.... sdo as constantes obtidas da técnica de reducio estatistica de dados.

Concluiram  que os par@metros térmicos mais apropriados, para prever
microporosidades, so o tempe local de sohdificacio e 2 velocidade da isoterma sofidus, sendo

que o teor de hidrogénio € o fator determinante entre todas as variaveis estudadas.
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4 - Modelo numérico para a simulacfio da solidificac@o de ligas metalicas

4.1 - Introducio

A solidificagiio de metais pode ser definida como um processo de transformacdo de
fase no qual uma certa quantidade de calor, deve ser retirada da fase liquida, para que ocorra a
nucleagio e o crescimento da fase solida. Como os processos de transferéncia de calor
ocorrem em regime transiente, o tratamento matematico dos mesmos torna-se complexo,
sendo necessaric o uso de equacdes diferenciais, com condigdes de contorno nio lineares. Em
funcéio disso, as solugBes analiticas exatas aplicdveis a casos praticos s3o raras, em geral
restritas a4 solugio de metais puros, em sistemas em que o fluxo de calor ¢ unidirecional, ¢ 2

maior parte considera um contato térmico perfeito entre o metal e o molde (Flemings, 1974).

Atualmente com o continuo desenvolvimento dos métodos computacionais, 0s métodas
numéricos tém apresentado uma crescente importincia na analise dos processos de
solidificagiio, pois estes permitem que se estude a solidificacdo em condigbes de contorno,

mais proximas dos casos observados na pratica.

Considerando a condugiio no metal e sabendo que a solidificagio ocorre em regime
transitério, isto €, a temperatura varia ponto a ponto com o tempo, usando a equaclio geral

para sistemas metal/molde em que ocorre geraglio de calor latente e transferéneia de calor:

&

p,e% =divik VI)+ ¢ (4.1

Na interface solido/liquido o seguinte balango de energia deve ser satisfeito (Ruan ef

al., 1982; Rappaz e Stefanescu, 1988}



73

e o1, Lsol
Q=pLi=5 “42)

-4

Sendo (J o calor gerado durante todo o processo de solidificacdo e a variacio da fragio de

solido ¢ dada por:

ot ot OT
ot~ oT o (4.3)

A equacfo 4.3 insenda na equagio 4.2, levando a;

p _ aﬁof §z
O=pLrar 5 @4

Para fluxo de calor unidirecional e utilizando as equagdes 4.1 e 4.2, temos que:

or ;@stgf_ﬁzmﬁ( QZ]
P ~PLr o E = a\ K G “5)

A entalpia { /) é uma grandeza termodindmica que varia com a temperatura ¢ que leva
em conta as mudancas de estado, como acontece no caso da solidificacfio. Tornando-se
conveniente colocar a equaglo geral (4.1} em funcio da entalpia, pelas simplificacGes que esta

possibilita no {ratamento do calor gerado durante a solidificacio (Stefanescu et al, 19980},

A utilizagdo do método da entalpia tem como principal vantagem n8o necessitar de um
tratamento explicito da condigo da interface solido/fliquido (Thévez, Desbiolles e Rappaz,
7989). isto € obtido através da reformulacBo das equacdes de conservagfo de energia e da
introducZc de um termo apropriado para a fonte de calor, resultado numa equacio diferencial
simples a ser resolvida. Tem-se, entfic a seguinte equaglo para a entalpia (/) (Rappaz e

Stefanescu, 1988; Basu e Sekhar, 1989; Santos ¢ Melo, 1990}

H(T)=p.cT—p.Ls four (4.6)

(ue de uma forma mais geral, pode ser escrifa como:
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H(T)= ; cpdl—p L, foi+Ly (4.7
ref

Derivando equaciio 4.6 em funcio do tempo:

oH oT Of o1 T
= pwcq'é?"“p.[rf.“g’jvj"‘"é}“ (4.8)

Note que ¢ segundo termo da equagho 4.8 é igual ac primeiro da equaciio 4.5, e substituindo

{emos que:
oH _ . or . %;Qgi_g( ;_Q?;) 49
& Pl TPLiTar ar T e\ S 4.9

4.2 - Aplicaciio do método de diferencas finitas para fluxo de calor unidirecional

Considerando um sistema em que o fluxo de calor ¢ unidirecicnal. Partindo da equagio
geral de conducdo de calor, e considerando um meio isotropico onde a condutibilidade (k) s6
varia com a temperatura € ndo com a posiglo, teremos que: {Rappaz e Stefanescu, 1988;

Santos e Melo, 1996):

oH 8T
5, =K7)

"ox?

(4.10)

%

Supondo um caso bem geral de uma liga no estado Hguido numa temperatura de

vazamento {(/.,.), superior a temperatura liguidus ( 7}@) da liga, vazada num molde,

inicialmente a temperatura (7, }. menor do que a temperatura de vazamento,

Como usamos o metodo de diferencas finitas explicito, a entalpia em uma malha 7 ¢
calculada levando em conta os valores da temperatura nas malhas vizinhas (i+/, 7-/) e dela
mesma no instante anterior {/-/} . Explicitando a entalpia na eguacho 4.11, para o metal e

colocando em forma de diferengas finitas {Melo, 1990; Rizzo, 1994}



~ 11 141, el
Hj “‘H; ' ~k (T),Z;’H—i”z?;i "z"TCz' -1
Al citc AX‘E
ou ainda
Ax? 1 - _ n
A - H) = T2
] i, A I 11, i
H! = B 44 k() (10 - 21 + 1)

e fazendo:

Af
(Xc (TC”): sz ! kc {?;}
resulta em:

H = faﬁf"i‘-kac(?}}(ﬂ[””i 27;;’-1_%?34)

Pl ¢ -1
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(4.11)

(4.12)

(4.13)

(4.14)

(4.15)

Para as malhas do interior do molde o equacionamento € mais simples, pois ¢ mesmo

nio sofre mudanca de fase, durante o seu aquecimento e posterior resiriamento. Portanto,

1emos.

L (x1) _ k,(T,)  PTLx1)
ot o(T) Qm(f) o x?

que colocando em termos de diferencas finitas resulta em

T, -1, k(T) Tii-2n'+1,

At - gm(f)“ pm(T> zﬁxz

(4.16)

(4.17)
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e colocando em termos do Namero de Fourier (F0(1,,))

A (D)
FoulTo) = 57 5T, ou(T) @19

Obtemos entfo, a seguinte equaglo para a temperatura;
i __ i-1 {1 -1 1
T,) = T, + Fo(T,)-(T,/ 2 =27, + T, ) (4.19)

A determinacdo da equagio da entalpia para a malha da interface metal/molde, pode ser
feita através de um balango de energia, e da consideraglo de um coeficiente de transferéncia de

calor (Fif) entre o metal ¢ 0 molde.

Para o molde na interface metal/molde podemos aplicar a equagdo da conservagio da

energia considerando que:

@ @ @

Eenira +E gerada Esai = E rmazenada {4.20)

Colocando em termos de fluxo de calor, temos que

Gnewtoniano qg}fzdzfg & = Yarmazenada (42 1}

Substituindo os termos correspondentes a cada termo da equacio acima tem-se:

| oT aT,
kzcm (ﬂ A (y;:i - ﬂm‘}wkm(ﬂﬁ)' A 5xm = Ry Gy at (4.22)
e fazendo:
; Ax
M, = Dy }m = Dt A —ém {(4.23)

discretizando pelo métode de diferencas finitas explicito obtém-se:
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(7, -7..)

iy (1) A- (T =T, =k (T, ) -2

Ax (1, -1,))
=g (T ) A — ¢ (T ) ~———"" 4.24
pﬁ?( m) A 2 Cm( m) A{ ( )
Explicitando em fungdo da temperatura, temos:
2- At
F+1 { . i
™ = Ty T Ty e AT = )
2-Ar-k, (1) ;o
— 425
XA RS @
e colocando em termos do nimero de Biot, teremos:
. hiﬂm(g ) - Ax
. = R 426
Bi(1,%) K (7) (4.26)
resultando em:
T =T, + Fou(T,) Bio(T,0)- (T~ T,}) =2 Fo, (Tl - Tty ) 427

Aplicando-se agora o balanco de energia na interface metal/molde tendo como

volume de controle a parte da matha de interface relativa ac metal, temos que Eeown # 0,
pois, existe a liberagdo de calor latente do metal que solidifica sendo a equacio de balango

dada por:

(4.28)

QCona’zég&} + Gealor latente — Inewtoniano = Gormazenada

Substituindo os termos correspondentes a cada termo da equaglo acima tem-se!

T Ax O f,
(T)AF G Ly~ i OAT, - T,) = me e 575



sendo que!

Ax
m,=p.Ve=p. A

3 (4.30)

substituindo as equagdes diferenciais parciais e a equagdo 4.29 em 4.30 resulta em

8T, .. Ax 8T, as
kS AT, -7 = T T 2 S 005 1, G,

substituindo, teremos:

(4.3 1)
“hlcm(f>'(z;g “T;ng)zwj_'éft" (4.32)
ou ainda:
6H 2 o1, .
é?:ﬁ{kc(ﬂ) Ax hlcm(z)'(?;;'_ng}:l {4.33)
Colocando em termos de diferencas finitas, teremos
Hl - H?_ 2 (zt-7) )]
Al = Ax : kc(Tc) Ax aﬁ’(t) (T m} )j {4.34)
Explicitando em fungio da entalpia, teremos que
2-Ar | (r.-7) -
H{* = HY + l,k AT sz—-—ll-—hzm(ﬁ-(z;lwrmi)j (435)

Para o molde na interface molde/ambiente podemos aplicar 3 equaglo da conservagio

da energia, considerando como volume de controle a parte da malha relativa ac molde
conforme:

@ &

@
Eentra + E gerada T Ei= E rmazenada

(4.36)



considerando ainda que ndo existe a geragio de energia no molde (£ gerada = Oy

QCOHdw; o (QConvecgr oTYq radiag & } = Yormazenada (437}

Substituindo os termos correspondentes a cada termo da equagio, tem-se.

éTm hicme ({)"A'(ng—zz )+ 6Tm
DX 8x oo a|(r,) @) ] [T e P

O fluxo de calor por radiacio pode ser reescrito como:

Dradiagar = € "0 ° E(Tm; )2 +(Ta )23 ’ (z:ﬂj +1, ) {ng -7 ) (4.39)

o que permite a definigio de um coeficiente de transferéncia de calor por radiag3o (/2.m.):

hrmemg-g"'((f;ﬁi}z—i—(fé }2 }'(Tm;'%“m ) (4.40)

79

de forma que possibilita que se estabeleca um coeficiente total de transferéncia de calor na

interface molde/ambiente (A, )

hme = hcme + h’me {443)

Substituindo a equacio 4.32 em 4.29 e realizando a discretizagio:

(1, (-1

km(Tm) mﬁ‘lﬁ; m;) w{k?me(iﬁ‘sz - ?;; }} = pm(Tm}%cﬁz(Ez) AF

(4.42)

ou zinda:
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/ 2-Af
M= T - Tai o7l Yt
Y;ﬁz " pm(?:ﬁ)'cm(?;ﬁ)“&x [}’lime(f} ( i 1 }} 4.43
Za&i-km('f’) (Tf 7 ) (4.43)
Qm(Tm) Cm(Tm} . &xz 41 71
fazendo:
] _ Bine(1) Ax

Bi, (T,t)= k(7)) (4.44)

obtém-se:

T =T, =2 Fo,- BinlT,0- (T, =T] )42+ Fo, (Tl =T 449)

Para o caso de uma geometria siméirica para o metal, temos para a malha

correspondente ao centro da peca a situacio apresentada como segue:
7! =T1! (4.46)
¢i-1 Civl 7 :

A equagio da entalpia para a malha central, ja explicitada em termos da entalpia, toma a

seguinte forma
HH = H% kAT ( L2 Tf} (4 47)

Estas equacbes podem ser facilmente transformadas para solidificagio em sistema metal
molde com geometria cilindrica, desde que seja desprezado o fluxo de calor axial (Melo, 1991;

Rizzo, 1994).
4.3 - Convergéncia do Método de diferencas finitas explicite
O grande inconveniente do método de diferencas finitas explicito € 2 necessidade de se

estabelecer um critéric de estabilidade. Para que o modelo seja termodindmicamente

convergente, t€m-se que;
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T, = Fo, (T, ~ T, ) +(1=2- Fo,) T, (4.48)

Reescrevendo também a equagfio para a malha na interface metal/molde do lade do

moide (equagio 4.18).
1+1 . ! o 4 : ) 1
Tm; = Fou (L) Bigg(T,1)-Te; +2-Fo- Ty o+ \1-2-Fo+ Fop (T Bipy(T, 0] Ty,
{4.49)
e a equagiio para a malha na interface molde/ambiente do lado do molde (equacdo 4.34):

I+1 _fi_n. LR _ s R S Yy {f}
Tmz' W(E 2-Fo_ -Bi (T,t)-12 Fom) Tm;-2-Fo, Bi AT.1){T,

. o
(4.50)

Os critérios j4 em termos dos nameros de Fourier e de Biot, podem ser expressos da

seguinte forma (Croft e Lilley,1977):
- Para o fluxo de calor unidirecional para as malhas internas, teremos:

Foy, (05 (451
- Para o fluxo de calor unidirecional para as malthas da interface, teremos:

1

(4.52)

A analise realizada anteriormente para o molde, pode ser aplicada para o metal

ohtendo-se resultados semelhantes.

4.4 - Determinacio da Fracio Solida

Urn dos maiores problemas na utilizagio do método da entalpia ¢ a determinacgio da

entalpia total em cada matha discretizada. A entalpia de uma malha sob mudanca de fase, de
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acordo com a equacio 4.3, depende da evolugio da fragio de solido. Segundo Griffith ¢
Nassersharif, 1990 o método da entalpia leva a bons resultados quando a malha ¢
suficientemente refinada, de forma que pelo menos duas ou trés malhas fagam parte da regidio

em mudanga de fase.

No decorrer do processo de solidificacio de uma liga metalica, que se solidifica
dendriticamente, ela pode se encontrar em trés formas: sohida, liquida, pastosa (solida +
liquida). A fracdio de solido em cada posigdo, em um determinado tempo, pode ser calculado
de varias maneiras, dependo do sistema em questfio e das consideragdes feitas para cada caso,

ou seja:
Solidificacio em equilibrio
Durante a solidificagdo de uma liga em equilibrio, as composi¢des do solido formado e

a do lguido remanescente variam com a temperatura, de acordo com o diagrama de fases.

Desta forma a regra da alavanca, pode ser usada para calcular a fragio de solido ( Feor):

. i (Tm]}iq}
Soor = bo-1(7,-T) (4.53)

CSO?

Onde o coeficiente de distribuicdo no equilibrio é dado por: &y = s
fig

Selidificacfo fora do equilibrio

Na pratica a solidificacio, nfio ocorre em equilibric e portanto a difusdo ndo ¢

completa, ocorrendo a formagio de uma camada rica ou pobre em soluto em frente a inferface
solido/liquido, dependendo se &y <1 ou ky>1, respectivamente. Nas condigles de

solidificacdo fora do equilibrio, existem algumas equagBes propostas na literatura

a) Equaciio Linear
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Desta forma assume-se que o calor latente € perdido linearmente entre as temperaturas

solidus e Haguidus. A equagio pode ser expressa como se segue (Jong ¢ Hwang, 1992; Volier

¢ Swaminathan, 1991).

f ?}iq ~T
sol = Eiq - 7:901

b) Equacfio de Scheil
Em condigBes de mistura total no liquido mas sem difusdo de retorno no solido, a

equaciio de Scheil pode ser usada (Flemings, 1974; Poirier et al., 1987; Jong e Hwang,
1992; Voller ¢ Swaminathan, 1991}

i

IZM’ - Ez‘q =)
,j:soi =1- T -1 (4.54)

Nesta equacio a contragdo e a difusiio no solido so ignoradas. Esta equaglo € usada

com bons resultados para ligas substituicionais onde a difusZo no sélido pode ser desprezada.
¢) Equacio de Brody-Flemings

Em condi¢Bes de mistura total no liquido e com difusfio de retorno, a equacfo de

Brody - Flemings pode ser usada (Wangi, 1994}

1 3
EM’_E@ Ti{a
Jsor =(1+v. k) 1 T T (4.55)
D 1t
Onde: ¥ = ;;ji _D Soif_, iﬂ’mﬁ (4.56)

Esta equacgio é usada nos casos de ligas intersticiais onde a difus@o no sélido e muito

intensa, ou em casos de grande difusividade atdmica. Esta expressdo aproxima-se da equagio
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de Scheil quando ¥ tende a zero. Por outro lado, quando a difusdo no solido € completa, ou
seja ¥ .tende a infinito, a composigio de soluto no solido ficar proxima da equagiio de
equilibric. No entanto, a equagio de Brody-Flemings coincide com 2 equagio de equilibrio
quando ¥ .= 1. Desta forma, seus resultados perdem o significado fisico quando 7 > L.
Portanto, quando a difusfio de soluto na fase sdlida € elevada, a equagic de Brody-Flemings

niio fornece resultados confiaveis, ou seja, somente deve ser usada para baixos valores de ).
d) Equaciio de Clyne-Kurz

Para melhorar a solugio de Brody-Flemings, Clyne-Kurz propuseram a substituigdo do

parimetro 'y por outro, £2, dado por:

Y 1o
Q=*}’[I-er’“f}~§ef2? (4.57)

Portanto esta equagio tem a forma idéntica & equagio de Brody-Flemings, a menos do

pardmetro {2, ou seja:

1 Ty —Tig Y R0
.];‘QZ = 1_2@/{0 . 1_( Ty — T (4.58)

A equacio de Clyne-Kurz aproxima-se da equagfo de Scheil quando ) tende a zero, e
da equacdo de equilibrio quando ¥ tende a infinito, Portanto, apresentando consisténcia fisica

nas condigdes limites.

Com o intuitc de comparar as diferentes propostas encontradas na literatura para a
determinagiio dos par@metros estruturais, como por exemplo: espagamentos primario e
secundario, e 0s relacionados com a formacfio de microporosidades, tais como: permeabilidade
da rede dendritica, solubilidade do hidrogénio na liga, queda de pressio, pressfio dos gases,
pressdo devido 4 tensfio superficial gas/metal entre outros, as equacdes seréio apresentadas ¢

discutidas nos Capitulos 6 e 7.
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5 - Procedimento experimental

Paralelamente a0 desenvolvimento do modelo numérico, foram realizadas experiéncias
utilizando a liga Al-4,5%Cu para a determinagdo de parimetros térmicos e microestruturais,

visando a comprovagdo e a otimizacio do modelo.

5.1 - Sistema de aquisicfio de dados

As variages de temperatura do fundido e do molde foram monitoradas, através de um
sistema de aquisicdo de dados computadorizado, desde o enchimento do molde até o final da
solidificacio. Este sistema de aquisi¢io de temperaturas (FIGURA 5.1) consiste em:

- conjunto de placas condicionadoras de sinais;
- placa conversora de sinais analégico/digital (AD),

- aplicativo Agdados de aquisigdo ¢ tratamento dos dados.

As placas de condicionamento de sinais servem para coletar o sinal de tensdo gerado
pelos termopares e amplificar este sinal, e a0 mesmo tempo eliminar um certo nivel de ruido e
enviar para a placa conversora AD. O sistema de aquisigio possui duas placas de
condicionamento, uma para termopares tipo K (fundo de escala de 63mV) e ouira pafa
termopares tipe S (fundo de escala de 17 mV). Em cada uma delas s&o disponivels 16 canais,
sendo que o primeiro é um sensor do tipo termistor que coleta a temperatura ambiente. Estas

placas sdo montadas em um suporte metalico que funciona como uma gaiola de Faraday.

Os sinais de tensio coletados e amplificados para um fundo de escala de 5V pelas
placas de condicionamento, 520 digitalizados pela placa de conversdo AD com uma resolugdo
de 12 bits. A placa de conversdo AD foi instalada em um micro PC AT 486 DX 40 e
conectada as placas de condicionamento, através de um cabo coaxial Este sistema j& for

utilizado para outras ligas (Rizzo, 1994; Amstalden, 1995} com sucesso.
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FIGURA 5 1- Sistema de aguisigdo de dados utidizado.

Foram usados termopares tipo K de isolagiio mineral na forma de capilares de 1,5 mm,
composto de fios de 0,28 mm de didmetro de Chromel e Alumel, que séo envohvidos por um
tubo de Inconel com 1.5mm de didmetro externo. Estes fios so envolvidos € ao mesmo tempo

separados por uma camada de po isolante compactado de oxido de magnesio (Ecil, 1982).

Os termopares eram conectados ao sistema de aquisiciio de dados através de cabos de
compensagio com isolagdo silicone/amianto ¢ blindagem com tranga de ago galvanizado com
bitola de 16 AWG. A blindagem era necessaria para que fosse possivel o aterramento dos
capos de compensagio e, com isto, minimizar aos ruidos durante a etapa de aquisigdo de

dados.

Os primeiros ensaios experimentais foram feitos com a liga Al-4.5%Cu, num forno de
resisiéncia elétrica, que permite a solidificagio unidirecional vertical, com 12 em de alfura ¢ 6
em de didmetro. A refrigeracio era feita com um jato d’agua na parte inferior do molde Neste
forno a liga, previamente preparada era refundida, em seguida o sistema de refrigeragao era
acionado. As analises metalograficas dos fundidos obtidos mostraram a grande eficiéncia do
sistema na extracio de calor. O resultado das macrografias foram grios colunares por quase

tada extensio da peca, conforme FIGURA 52
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FIGURA 5.2 - Macrografia da amostra da liga Al-4,5%Cu para a condigio de solidificagio
unidirecional com corie longitudinal. Amostra com 11 em x5 cm. Atague Keller.

Mas, apOs analise dos resultados obtidos nas micrografias, observou-se que o nivel de
porosidades era bem acima do esperado. Isto ocorren porque 2 quaniidade de gases era muito
grande, j4 que as ligas de aluminio tém como caracteristica de assimilar muito hidrogénio da

atmosfera.

Procurou-se confornar o problema da alta concentracic de gases, neste caso ©
hidrogénio, através da desgaseificacio da higa. Este procedimento consiste em injetar outro gas
menos solivel dentro do banho de metal liquido para que por arraste retire o hidrogénio
{Klemp 111, 1989; Neff, 1989). Foi usado argbnio, como gas de arraste, através de um tubo de
aco inox, com 3mm de dilmetro, e uma vazdo de 0,5 (litros/s} durante 20 minutos na
temperatura do banho mantida entre 710 ¢ 714 °C (Pan, Hsich e Jang, 1989} Depois de uma
espera de 3 minutos para que os gases evoluissem para a atmosfera, o sistema de resfriamento

a agua era ligado e o processo de solidificagio iniciado.
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Com este procedimento procurou-se diminuir ao maximo o efeito dos gases e
observou-se através de metalografias, que o objetivo foi alcangado. Realmente a quantidade de
porosidades foi menor do que os obtidos sem desgaseificagio. Este processo de retirada do
hidrogénio realmente da bons resultados, entretanto, um ieor residual de hidrogénio deve

permanecer dentro do fundido (Corns e Rack, 1989).

Como ja foi mencionado o objetivo deste trabalho ¢ a modelagem da formagio de
microporosidades em ligas, que tem duas causas basicas: a contracdo do metal e os gases que
s3io rejeitados durante a solidificagdo. Torna-se entao necessario, saber com ¢ quanto cada
uma delas contribui. O problema que surge é que somente um enfoque qualitativo para o teor
de hidrogénio nfo era suficiente, teriamos entdo que quantificar o teor de hidrogénio.
Entretanto, a determinaciio do teor de hidrogénio no metal fundido ndo é obtida facilmente

corn métodos convencionais de andlise quimica, ou de microscopia por emissdo de raio x.

Para uma quantificagio adequada do teor de hidrogénio em ligas utiliza-se métodos e
equipamentos especificos (Anyalebechi, 1990). Existem varias técnicas que podem ser
divididas em dois grandes grupos, as que usam para a analise o aluminio fundido ¢ as que usam
aluminio sélido, que podem ainda ser subdivididos em diretos ou indiretos. Os métodos diretos
de recirculaciio de gas (Ransiey, Talbot ¢ Barlow, 1958; Anderson, Granger ¢ Avery, 1990)
s3o os nicos capazes de medir o teor de hidrogénic in sifu. Técnicas indiretas, como 0
método da primeira bolha (Chen e Engler, 1994) e o teste da pressdo reduzida também
conhecido como teste do Vacuum ou teste Straube-Pfeiffer (S-P) (Mulazimoglu, Handiak ¢
Gruzleski, 1989; Laslaz e Laty, 1991), ao contrério, envolvem algumas caracteristicas fisicas

relacionadas com a concentragdo do hidrogénio no metal

Surgiu entdo necessidade de modificagbes do aparato experimental, para que
pudéssemos obter dados experimentais mais apropriados para a comparagio com os do
modelo tedrico, Para medir o teor de hidrogénio da liga, foi usado um aparelho especifico para
medicBes in site de hidrogénio em ligas de aluminio, © TELEGAS, que serd brevemente

descrito.
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£.2 - Emprego do TELEGAS

Todos os componentes que completam o aparelho de medigho TELEGAS estio
localizados num “carro” para facilitar o transporte, conforme FIGURA 53 O conjunto €
basicamente coOmposto por
- cilindro de pitrogénio purc, {pureza superior a 99,7%)

- regulador de pressdo,
- bateria de 12 volts,
- caixa com o circuito de medicio,

- sonda de extensio ajustavel com um terminal cerAmico.

FIGURA 5.3 - O mstrumento TELEGAS em operagio

O instrumento TELEGAS - Alcoa, desenvolvido por Ransley, Talbot ¢ Barlow, 1958,
envolve a circulagio de uma pequena quantidade de nitrogénio dentro do metal liquido usando
uma sonda cerimica. Ele opera sobre o principio de monitorar a atividade do hidrogénio nas
pequenas bolhas de nitrogénio, que foram introduzidas no banho de metal, pois © hidrogénio

difunde para as bolhas de nitrogénio, segundo a equagio,
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2H (no metal ) <> H,(na bolha ) 5.0

Em equilibrio, a equagiio de Sievert relaciona a concentragio de hidrogénio dissolvide em
atomos [H} ¢ a pressfio do hidrogénio molecular na forma de gas Pﬁ’z’ através da seguinte

equacaoc:

[Hl =K, Py, (5:2)

Onde: {H] = conecentragdo de hidrogénio dissolvido no metal
Pffz = pressio de equilibric do hidrogénio molecular formado

K. = constante que depende da temperatura

Se a solubilidade (K) do hidrogénio em dada pressio {por exemplo, 101325 N/m®) ¢
conhecida, entdio um certo teor de gas [ H] criara uma pressdo interna (Pim = Foas = PHQ)

ou em equilibrio, de modo que:

B B
[H] ”S\/mms (:3)

Portanto a quantidade de hidrogénio dissolvido, presente numa temperatura conhecida,

¢ determinada criando-se uma superficie livre dentro do metal, & depois medindo-se a pressdo

de equilibrio do hidrogénic molecular que se forma npessa superficie. O instrumento

TELEGAS foi projetado para determinar este parametro . Isto é feito indiretamente, pela
medida da condutividade térmica da mistura de gas (N;+H,) através de um catarbmetro (célula
de condutividade térmica). O hidrogénio contido na mistura é determinado por uma condigdo
de desbalanceamento de uma ponte de wheatsione, que utiliza dois resistores aquecidos de
platina. A passagem da mistura de gas provoca uma mudanga no valor do resistor devido ao

efeito de resfriamento do hidrogénio transportado pelo nitrogénio, desbalanceando a ponte.

Para a conversio da indicaciio do mostrador num teor gasoso preciso em ¢¢/100 g de
metal, 2 temperatura e pressio padronizadas, ¢ necessiric apenas que se conhega a

solubilidade do hidrogénio da liga em questéo.
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O teor de hidrogénio € entdo determinado, através de uma carta de calibragio,
fornecida pelo fabricante para aluminio puro {ver em anexo 1} Esta carta relaciona a leitura do
mostrador com a solubilidade do hidrogénio em diversas temperaturas, & a temperatura do

banho de metal S8o também fornecidas fatores de conversdo para vanas ligas,

Através de sua dupla escala, conforme FIGURA 54, o instrumento permite medidas

guantitativas do gas, num grande intervalo de 0,05 a 0,40 ml de hidrogénio, por 100 gramas de
metal fundido.

FIGURA 5.4 - O instrumenio TELEGAS possui duas escalas de {(Low - High), permitindo

medidas no intervalo de 0,05 a 0,40 co/100 g de metal.
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A seqiiéncia de operactes utilizada, agora usando as instalages do IPT, pode ser

sumarizada nas etapas abaixo:

1) - Foram preparados cerca de 20 kg da liga Al-4,5%Cu, 4 partir de aluminio 99,99% e cobre

eletrolitico num forno de indugio.

2y - A liga previamente preparada era refundida num forno de resisténcia elétrica (FIGURA
5.5). No processo de medigdo do TELEGAS, j4 descrito anteriormente, o gas nitrogénio (Ny)
¢ injetado no banho de metal liquido, através de uma sonda cerdmica. Hsta mesma sonda
recolhe o nitrogénio novamente, s6 gue agora, associado ao hidrogénio (Ny+H;) que estava
dissclvido dentro do metal liquido. Por esta raz8o a agitaciio no banho de metal, deve ser
evitada ao maximo. A camada de dxido formada em cima do metal liquido serve também como
resisténcia 4 entrada de mais hidrogénio no metal. Esta camada de oxido deve ser retirada

antes do vazamenio, para nfio alterar a composicio da liga (Lasiaz ¢ Laty, 1991)

FIGURA 5.5 - Forno de resisténcia elétrica utilizado nos experimentos para refundir a liga.
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33} Ma utilizagdo do TELEGAS, a obtenclio de resultados coerentes, exige um procedimento
especifico nas medigdes, descrito em detalhes no catdlogo do fabricante. Requer, por exemplo,
aquecimenio da sonda, entre 10 e 15 minutos, a mais ou menos 8 om acima do banho de metal
liquido, conforme FIGURA 5.6, Este cuidado ¢ necessario pois o maior problema da utilizagfio
deste aparelho € a fragilidade da sonda cerimica e seu alto custo, isto i4 foi reportado por
Anypalebechi, 1997 (O aquecimento além de evitar o chogque térmico, ¢ util também para

remover umidade, que possa ter acumulado na sonda.

FIGURA 5.6 - Aquecimento da sonda cerimica uiilizada para medir o teor de hidrogénio no
aparelho TELEGAS.
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4y - Depois de testada a bateria, verificado se o indicador esté zerado (se nio estiver, deve-se
ajusta-lo), ligar ¢ desligar a valvula de purga varias vezes (para limpar todo o sistems, de forma
a se obter somente nitrogénio dentro do circuito). Liga-se a bomba para injegfo do nitrogénio
na pressio mdicada {7 b/in?). O fluxo de nitrogénio deve ser mantido na hora da introdugdo da

sonda no banho do metal, para que o metal liquido nfo penetre no interior da sonda cerdmica.

5) - A sonda cerfimica é imersa cerca de 8 (cm) dentro do banho de metal liquido, conforme
FIGURA 5.7, e o nitrogénio comercialmente puro ¢ injetado numa pressio determnada,
formando um fluxe com pequenas bolhas. O hidrogénio dissolvide no banho de metal difunde-
se para as bolhas de nitrogénio até que o estado de equilibrio das pressbes seia estabelecido.
Esta mistura (Hy + No) tem um fluxo ascendente e é novamente coletado pela sonda. Depois
do sistema em equilibrio, espera de 5 a 10 minutos, as medi¢des podem ser iniciadas. Em cada
corrida foram feitas pelo menos 1rés medidas. Ao mesmo tempo ez monitorada a temperatura
do banho de metal através de um termopar tipo K e da placa de aquisicio de dados. Como a
solubilidade varia com a temperatura, este dado também € muito importante para a posterior

conversio das medidas do aparelho em concentragiio de hidrogémo.

FIGURA 5.7 - Sonda ceramica imersa dentro do banhe de metal liquido
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A seguir serd apresentado um exemplo de determinagdoc experimental do teor de
hidrogénio para a liga Al-4,5%Cu. Com o valor lido no instrumento, enira-se na carta de
aferigio no anexo 1. O valor obtido deve ser ainda multiplicado por um fator de correglio que
depende da liga que esta sendo fundida. Neste caso, o fator de correciio € igual a 0,98, Estas
correges siio necessarias pois o aparelho foi aferido para o aluminio puro, e a solubilidade
varia no s6 com a temperatura, mas também com a liga em questdo (Opie e Grant, I 9250,

Talbot, 1975- 1988).

Leitura Temperatura (°C) Teor de hidrogénic (cc/100 g de liga)
28 756 0,1150
28 735 0,0825
12 703 00,0600
- - média = 0,10

Tabela 5.1 - Medidas de teor inicial de hidrogénic obtidas experimentalmente.

A Tabela 5.2 apresenta valores médios do teor de hidrogénio encontrado em alguns dos

ensaios realizados com a liga Al-4,5%Cu.

Teor de hidrogénio (cc/100 g de liga)
Ensaio 08 media = 0,17
¥nsaio 09 média=0,11
Ensaio 11 média = 0,23
Ensaio 15 média = 0,10

Tabela 5.2 - Medidas de teor inicial de hidrogénic obtidas em diferentes ensaios.

Depois de feitas as medidas do teor inicial de hidrogémio, 2 liga era aquecida para cerca
de 770°C. Este aquecimento tem um grande inconveniente: a liga pode vir a assimilar mais
hidrogénic da atmosfera. Enfretanto, neste caso tornava-se um problema de menor
importancia, pois a partir de ensaios anteriores verificou-se que para temperaturas 1o forno de
refusdo menores de que 750°C surgiam problemas de preenchimento no molde, devido as

perdas durante o transporte.

6) Ao mesmo tempo utilizava-se um forno de resisténcia elétrica para aquecimento da casca

ceramica, conforme FIGURA 58. A casca cerimica era pré-aquecida até cerca de 700°C.
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Instantes antes do vazamento este forno era desligado, para evitar interferéncia no sistema de
aquisicio de dados. Mas verificou-se através da colocacfio de termopares que ele permacia
aquecido durante todo o processo de solidificagfo. Este aquecimento da casca cerdmica evita
as perdas laterais, sendo essencial na obtenglo de solidificagio direcional (Fang ¢ Granger,

1988).

FIGURA 5.8 - Forno de resisténoia eléinica, utilizado para aguecimento da casca cerdmica,

7y - Os moldes cerdmicos apresentavam 250 mm de altura por 40 mm de didmetro. Para
obienglo de solidificagfio direcional vertical foi utilizada uma coquilha de cobre refrigerada na
parte inferior do molde, Na FIGURA 5.9 ¢ apresentado um desenho esquematico do forno de

resisténcia elétrica com a casca cerdmica, e na parte inferior a coguilha de cobre refrigerada.

Os perfis de temperatura foram obtidos com a colocaclo de termopares tipo K
{Cromel-Alumel} de isolaclo mineral com 1,5 mm, em varias posicBes no metal e no molde
cerdmico a partir da inferface metal/coquitha, conforme as FIGURAS 59 ¢ 510, Esta casca
cerimica € basicamente feita de diversas camadas de zirconita com diferentes granulometrias,

com uma espessura final de 7 mun (Rizzo, 1994).



97

& 40 mm N
&
/
2 N -
N asca
» cerfmica
NS
N
— N _
%
~ N ¢
7 f/; \ ///
7 / N /
/
. Z \
/ - \ - /
7 % )
. ; \ fﬁ
7 Z N .
7 Forno de
7 N ; resisténeia
7k //// 250mm ? elétrica
5' N fﬁ
a 7 \ .
. / 5
- Z Ry L
0 % N
7 N /
/w / N .
. / \
/. Z Ny
; N 7
= 7 ,é
5 — — 3 Z 7
2 7 N 7
it [ ~ %
AR N
gl \ 7
e :....—w—,....,— \ _"‘MMW §

Coquilha de cobre
refrigerada

Fluxo de agua
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8) - Alguns segundos antes do vazamento o sistema de aquisigio era acionado. A aquisi¢do era
feita dentro de 30 minutos, com uma freqiénecia de 2 pontos por segundo. Durante o
vazamento tomou-se cuidado no sentido minimizar turbuléncia no metal liquido. Para tanto o

vazamento era realizado bem lentaments e pelas laterais do molde, ver FIGURA 5 12,

FIGURA 5.12 - Momento de preenchimento do melde cerdmico com a liga Al4.5%Cu A
frente termopares tipo K e os cabos de compensagfo Ao fundo sistema de refrigeracéo da
coquitha de cobre.
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9} - O forno de aquecimento do molde e o molde sdo resfriados ao ar, e a pega ¢, entdo,

desmoidada,

FIGURA 5.13 - Detalhe da desmontagem do forno de solidificagfio unidirecional utilizado nos
experimentos. Notar a coquitha de cobre refrigerada na parte inferior do forno e o molde
cerdmico ja preenchido com a liga Al-4,5%Cu.
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5.3 - Metalografias

A andlise dos aspectos microestruturais e das microporosidades foram feitas atraveés de
um  microscopio Otico Neophot 32 (Zeiss-JENA). Com objetivo de verificar a
microssegregacio do cobre foi feita microanalise com microsonda. A fracfo volumétrica de
poros, fol obtida também, por um método de analise de imagens utilizando o analisador de

imagens QUANTIMET 600 da Leica.

As analises metalogréaficas envolveram as seguintes etapas:

e Depois de desmoldadas as pegas foram seccionadas no sentido longitudinal, polidas e
atacadas, para que podessem ser feitas as macrografias e a comprovacio da solidificagdo
direcional.

¢ No caso de obtengio de solidificacdo direcional, a amostra era seccionada em varias alturas,

nos sentidos transversal e longitudinal.

transversal

longitudinal

@ W

FIGURA 514 - RepresentacBo esquematica das regifes dos corpos de prova onde foram
retiradas as amostras pars analises (a) macrografias (b) micrografias longitudinais e
transversais,
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» Na preparacio das amosiras para macrografia utilizou-se lixas de grana 180, 220, 400 e
600. Em seguida, as amostras foram submetidas a ataque com reagente Keller .

e Para micrografia, além das etapas anteriormente descritas, também foram usadas as pastas
de diamante de 15, 6, 1 € 0,25 um de granulometria. Por Gltimo, em alguns casos, foi feito
um polimento com silica coloidal.

o Para observagio e quantificacio das microporosidades as amostras ndo eram atacadas
inicialmente para n3o mascarar a visualizagdo das porosidades.

o Posteriormente as amostras eram atacadas para que fossem feitas as medigbes dos
espagamentos interdendriticos priméario, no sentido transversal e secundario, no

longitudinal, conforme indicado por Geiying e Lixin, 1989,

Ataques quimicos

Atague com reagente Keller modificado

Reagente: 15 ml HF + 4,5 mt HNO» + 9,0 ml Hel + 271,5 ml ;O
Procedimento: Depois do polimento as amostras foram lavadas secas e mergulhadas no regente

Keller modificado pelo tempo de 15 2 30 segundos

Ataque “especial”

Para melhor caracterizacio da microestrutura e visualizagio das porosidades, foi

utitizado também um ataque para coloragfio da microssegregacio do cobre,

Reagente; 0,5g NaOH + 1g KMnO, e dgua destilada até completar 250 ml.
Procedimento: Depois do polimento, as amostras foram lavadas com acido fosforico ¢ agua

destilada e em seguida secas.

As amostras foram mergulhadas por trés vezes consecutivas, durante 20 a 40 segundos,
no reagente. Fnire cada ataque, as amostras eram lavadas com 4gua corrente e dicool para

secagem.
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Como os resultados experimentais das medidas relativas aos espagamentos € as

dispersfio relativamente alta, houve, necessidade de uma
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analise estatistica desses dados. Foram avaliados pelo procedimento de Chauvent, para que

alguns dados fossem rejeitados da amostragem. O procedimento consiste no caleulo da razfo

de desvio-padrfio, DR, para cada componente da amostra, v, ou seja;
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Os resultados foram comparados com a razio padrio DR, obtida do gréfico da

FIGURA 515 em fungfio do nimero de amostras (n). O componente v, foi rejeitado quando

DR > DRy ¢ mantido quando DR < DR, para um intervalo de confianga de 95%.

A seguir na FIGURA 5.16 ¢ apresentada um exemplo da aplicagfio deste método para a
largura dos poros. O mesmo procedimento foi feito para as outras medidas experimentais,

como 0s espagamentos e comprimento dos poros, com resultados bem semelhantes,
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FIGURA 5.16 - Comparagiio das medidas de largura das porosidades em funcio da posicio,

antes ¢ depois da analise estatistica.



6 - Resultados obtidos e discussdes - { Parte A)

6.1- Analise do experimento proposto

A liga Al-4,5%Cu foi usada como sistema modelo neste trabalho, porque apresenta um
modo de solidificacdc bem documentado ¢ as suas propriedades termofisicas bem definidas,
inclusive sobre a solubilidade do hidrogénio. Além disso, ela faz parte do grupo de ligas, que
pela larga faixa de solidificagdio, tém dificuldades na alimentagfio interdendritica. Aliado a isto
possui contragio significativa (6 a 8%) associada ao fato de possuir facilidade para
solidificag8io direcional com a formacgio de grios bem colunares (Poirier et al., 1987). Mas a
metodologia empregada pode ser aplicada para outras ligas, desde que sejam obtidas as
propriedades termofisicas necessérias e uma estrutura de sofidificagdo colunar. O modelo
também pode ser aplicado para o caso de uma estrutura equiaxial, desde que sejam feitas as
devidas considera¢des morfolégicas para o raio inicial do poro conforme proposto por Yeum ¢

Poirier, 1988; Zou et al., 1990 ¢ Kuznetov ¢ Vafai, 1995,

As equagdes apresentadas no Capitulo 4 sfo resolvidas através de um programa
computacional em FORTRAN para WINDOWS, utilizando-se um micro PC 486 DXZ - 66
Mhz com 8 Mbytes de memoria RAM. Este programa baseado em diferencas finitas permite
calcular para cada posi¢do e em cada instante, o comportamento das diferentes variaveis
durante todo o processo de solidificagio. O tempo de processamento do programa numerico
depende de varios fatores tais como: nimero de mathas, tempo de cada iteragio, tamanho de
cada matha e até do coeficiente de transferéncia de calor. Como exemplo, para 51 malhas com
ki = 4000 W/m" K, tempo de cada iteragio (Af) igual a 0,05 segundos e tamanho de malha

(Ax) de 0,005m, o programa ¢é processado num tempo de aproximadamente de 35 minutos.
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Foram realizados 15 experimentos, embora nem todos tenham sido aproveitados

completamente, devido 2 falhas no processo de aquisigio de dados, problemas de samidade da

peca, e formagdo de estrutura ndo colunar, Na FIGURA 6.1 sio apresentados resultados da

aquisiciio de temperaturas, para diferentes pontos do metal, para duas experiéncias distintas. A

comparagic destes resultados mostrou que os mesmos sfio confivels e apresentam boa

repetibilidade.
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FIGURA 6.1 - Curvas de resfriamento experimentais da liga Al-4,5%Cu utilizando sistema de
aquisigio de dados e termopares tipo K em diferentes posicOes.
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Para verificacio da constincia das condigBes de resfriamento dos ensaios de
solidificacio direcional do processo, foi determinada a taxa de resfriamento experimental, que
pode ser obtida da seguinte forma (Pan, Lin ¢ Loper Jr., 1990; Suri ef 4l., 1992; Laurent ¢
Rigaut, 1992; Huang e Berry, 1993; Suri ¢t al., 1994):

AT Tzzg; Tout of
Rexp = Afexp = exp { /) 6.1;

;’Gcal

Onde: Rexp = taxa de resfriamento experimental, em °C/s.
AT = variagio de temperatura na zona pastosa, em "C.

AtXP = intervalo de tempo entre a passagem da temperatura Jiguidus (Tj,) ¢ a

temperatura eutética (7,;) em uma determinada posigio, em s.

Na FIGURA 6.2 sdo apresentados, como exemplo, para o ENSAIO 08 a variagio de
temperatura com o tempo, obtidas através do sistema de aquisigio de dados. Como pode ser
observado a variagiio de temperatura neste intervalo € quase linear levando a uma precisdo

razoavel na determinacio dessas taxas de resfriamento experimentais.
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FIGURA 6.2- Esquema utilizado para a determinacdo da taxa de resfriamento experimental,
com 3 variagdo dos perfis de temperatura na zona pastosa em fungfo do tempo.
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Este procedimentc {(equagdic 6.1), para determinagdo da taxa de resfriamento
experimental, pode n3o ser o mais indicado, pois em certos casos os perfis térmicos nfio sdo
lineares. Entretanto, a utilizaciio desta equagio pode oferecer um valor médio € dar uma idéia

da ordem de grandeza destas taxas de resfiiamento.

Na FIGURA 6.3 est@o plotadas as taxas para alguns dos experimentos, demostrando 2
reprodutibilidade dos ensaios realizados. Nota-se também que o equipamento empregado
permite a obtengdo de uma ampla faixa de taxas de resfriamento. Estas taxas obtidas com o
aparato experimental sBo semelhantes as encontradas na literatura, como por exemplo em
Anyalelechi et al, 1991; Fang e Granger, 1989; Emadi e Gruzleski, 1994. Estes autores
também fizeram solidificacfio direcional vertical (e com alturas de metal muito proximas), sé
que para outras ligas de aluminio. Uma outra diferenca estd no fato de nfio usarem coquitha,
mas jato de Agua sobre uma placa fina, que era retirada apds a formacfo de uma certa

espessura para ajudar na extragio de calor.
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I TR 15 4o w--t---  Anyalebechi et al., 1991
& |
< M 14
= 10 == 10 3 ® Fang e Grranger, 1989
g E g * 13 ] * 5 Emadi ¢ Gruzleski, 1994
g R 3 - .
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FIGURA 63 - Taxas de resfriamento experimental para diferentes ensaios realizados de
solidificacfio direcional com a liga Al-4 5%Cu, comparadas com faxas de experimenios
semelhantes da hiteratura.
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Os resultados das macrografias dos experimentos realizados, com o forno de
solidificagio direcional, apresentaram grios colunares em quase toda exiensiic da pega,

conforme pode ser visto na FIGURA 6.4

Fasaio 07 Enagio 08

FIGURA 64 - Macrografias da liga Al-4,5%Cu solidificada unidirecionalmente, através de
molde cerdmico vertical aquecido {cerca de 700 °C) e coquilha de cobre refrigerada na parie
inferior do molde. Dimensdes 40 mm x 250 mm. Ataque Keller.
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6.2 - Determinacio evolucio da fracdo de sélido

Na solidificagdo a liga metalica passa por fendmenos que determinam a estrutura e as
qualidades metalargicas da peca obtida. A anélise matematica da solidificagfio apresenta
dificuldades considerdveis, pois todos os mecanismos de transferéncia de calor atuam em
conjunto e ocorrem em regime transiente. Além disso outro fato que dificulta a analise ¢ a
geragio continua de calor latente na zona pastosa, entdio, para que o problema possa ser

analisado algumas simplificagBes devem ser feitas.

De acordo com a equagiio 4.48, apresentada no Capitluo 4, fica evidente que o©
desenvolvimento de um moldelo para solidifica¢Bo depende de uma quantificagio precisa do
modo pelo qual a liga perde o calor latente. Visto que a fragio de sohido ¢ diretamente
proporcional ao calor latente perdido, para a simulagio € desejavel uma equagiio precisa para
computar a evolugdo da fracio de solido, e que possa ser utilizada também para avaliar o perfil

de microssegregacfo da liga durante a solidificagio.

Na FIGURA 6.5 sdo apresentados os perfis de variacio da fragfo de solido para alguns
dos modelos da literatura. Pode-se notar que, para valores pequenos de v e £1 as equagdes de

Scheil, Brody-Flemings e Clyne-Kurz s30 semelhantes.

G640
N 640 — e Scheil
-
2. 620 — e Brody-Flemings
& .
% a0y - Rt aees N 1 S 177 54
1
? 380 Linear
o
e ——  Alavancy

560

Eutética

54{) ! H i i i H H i H
0.0 01 462 03 064 03 06 07 08 09 10
Fragdo de s6lido

FIGURA 6.5 - Variagfio da fragdo de solido com a temperatura para diferentes modelos da
literatura (adotando-se ¥ = 0,20 para a equacio de Brody-Flemings ¢ ()= 0,16 para a
equagdo de Clyne-Kurr).

A equaclio da regra da Alavanca sé for colocada, na FIGURA 635, a titulo de

comparagdo, nfo sendo wndicada para ligas substitucionais, como ¢€ o caso da liga Al-4,5%Cu.
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J4 a equagfo Linear apesar de ser muito usada em modelos para a previsio de
microporosidades (Lecomte-Bechers, 1982; Chiou e Tsai, 1990; Lee et al,, 1990; Kac ef al.,
7995}, pela facilidade de aplicagho, ndio oferece bons resultados quanto 2 redistribuiciio de
soluto. Para o caso de ligas com um alto teor de soluto, a consideracfio de equagio linear senia
até justificada, como pode ser visto na FIGURA 6.6. Segundo Sekhar ef al, 1983 ela somente

seria aceitavel para teores altos de cobre, acima de 10%.

Como ja foi mencionado, além da utilizaclo das equagdes citadas anteriormente para
considerar a variagio de fracfo de solido com a temperatura, as mesmas devem ser usadas para
avaliar o perfil de microssegregacdo apresentado pela liga, durante a solidificagdo. Portanto a
methor opglo entre as equacgBes de evolugio de fragio de solido € a que methor descreve os

perfis de temperatura aliado ao de concentragdo de soluto.
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FIGURA 6.6 - Variacio da fraggo de solido com a temperatura, usando a equacgio de Scheil,
para diferentes concentragBes iniciais de cobre (Flemings, 1974; Basu e Sekhar, 1989).

Na simulagio numérica dos perfis de temperatura empregou-se para compuiar a
evolugio da frac@o de solido a equaciio de Scheil (Fiemings, 1974), que apresentou melhores
resultados para esta liga, quando comparada com os testes de perfis térmicos e de composigdo
realizados com a equacio de Brody-Flemings (Brody e Flemings., 1966}, Clyne-Kurz (Clyne
e Kurz, 1981} ¢ a equacgio Linear (Jong ¢ Hwang, 1992) e os perfis experimentais, conforme
pode ser observado na FIGURA 67(b). A equagio de fragio de solido, influi diretamente na

entalpia conforme equacgio 4.8, isto também estd mostrado na FIGURA 6.7 (a).
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perfis de temperatura comparadas com o perfil experimental de temperatura, para uma posigio
92 mm distante da coquilha.
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Com o decorrer do trabalho o parimetro ¥ da equacio de Brody-Flemings, adotado
micialmente, pbde ser calculado. Este parimetro ¥ pode ser determinado utilizando-se a

seguinte equacio (Wangi, 1994):

- Dsof ifocal (6.2)

Onde: [J.,; = coeficiente de difusio de soluto na fase solida, em m’/s
Fiocai = tempo local de solidificagio, s

£ = distincia caracteristica, m

_ 4. Dsoi . i!ocai

ou seja Y= (Kz)z (63

Com os dados experimentais obtidos neste trabatho para o tempo local de solidificagio

: . ex: ) .. .. ex
experimentais {i;oci:) e dos espacamentos interdendriticos secundarios (?\,zp), pode-se

determinar © valor médio aproximado deste pardmetro, resultando em ¥ = 0,08 e para {2=
0,079. Na FIGURA 6.8 s8o apresentados os resultados para os modelos de Brody-Flemings e
Clyne-Kurz assumindo-se esses novos valores, onde pode-se observar que os modelos

praticamente coincidem com o de Scheil.
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FIGURA 6.8 - Variagfio da fracio de sélido com a temperatura para diferentes modelos da
literatura (assumindo-se ¥ = 0,08 para a equacio de Brody-Flemings ¢ £1= 0,079 para a de

Clyne-Kurz).
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6.3 - Determinaciio do coeficiente de transferéncia de calor e dos perfis térmicos

E de fundamental importancia para a precisdo dos resultados da simulagio numénica a
utilizacio de valores confidveis do coeficiente de transferéncia de calor na interface

metal/molde (Huang et al., 1993).

Uma primeira tentativa foi a comparago dos perfis experimentais de temperatura, com

os obtidos pelo modelo, utilizando-se coeficientes de transferéncia de calor constantes

(hiwnsmme) , obtidos na literatura para condigbes de interface metal/molde, semelhante as do
experimento utilizado. Para Al-4,5%Cu com baixo superaquecimento (3°C), solidificada scbre
uma chapa de 1 mm de espessura refrigerada a agua Garcia e Clyne, 1980 fornecem o valor de
4400 W/m K. Chiesa, 1990 sugere o valor de 2700 W/m’K, para o caso de aluminic sobre um
molde de ferro fundido. Para efeito de comparacio simulou-se também com o valor constante

de coeficiente de transferéncia de calor igual a 1000 W/m’K.

Para a condigio de contorno na regido superior do metal utilizou-se o perfil de
temperatura obtido pelo termopar posicionado na tiltima regido da pega com estrutura colunar,
ou seja fluxo de calor unidirecional. Este artificio foi usado, para nfo ser necessaria a adogdo

de um outro coeficiente de transferéncia de calor, na interface metal/ar.

Como os resultados para os perfis térmicos n3o foram satisfatorios, conforme FIGURA

£.9, houve necessidade de se determinar a variagc do coeficiente transferéncia de calor da

interface metal/coquilha (A7) para o sistema.

Para a determunacBo do coeficiente de transferéncia de calor (hi’) foi usado o método
de comparagio de perfis térmicos numéricos e experimentais (Rizzo ef al, 1993, Rizzo, 1994).
Este método consiste em introduzir o perfil experimental na posigio referente a interface
metal/molde, no modelo numérico através de um polinémio. Para o calculo do valor numérico
na interface o programa inicialmente usa um coeficiente de transferéncia de calor arbitrario
{(por exemplo Aii= 1000 W/m’ K). Esta temperatura da interface ¢ comparada com a
temperatura obtida do polinbmio para a mnterface a cada instante (AZ), Se a diferenca entre as
temperaturas ¢ menor que um AT admissivel (nestes caleulos foi usado AT = 20,01 °C), o

caleulo das temperaturas continua para as outras posicdes da pega. Caso contrario, novo hi ¢
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FIGURA 69 - Comparagdo das curvas de resfiiamento experimentais com as obtidas do
modelo numérico usando coeficientes de tranferéncia de calor na interface metal/coquitha
constantes {kz) Molde cerdmico aquecido e coquilha de cobre refrigerada. Dimensdes da
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testado, até que se cbtenha uma temperatura calculada dentro da faixa desejada. Como este

procedimento ¢ feito a cada #eracfo, o resultado ¢ um perfil de hi em fungiio do tempo.

Na FIGURA 6.10 apresenta-se o perfil de variacio de A7 com o tempo calculado pelo
método descrito para 2 ensaios distintos, mostrando a boa reprodutividade do processo de
calculo. O perfil do coeficiente de transferéncia de calor (kz) apresentado na FIGURAS 6.10
concorda com aquele indicado por Krishnar e Sharma, 1994, ou seja o valor de hi comega
com um valor alto e decresce rapidamente no inicio do processo de solidificaclio, tendendo
para um valor constante durante a fase de resfriamento do metal. A FIGURA 6.11 mosira a

vartagdo do /i fornecida pelo ajuste dos dados da FIGURA 6.10.
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FIGURA 6.10 - Coeficiente de transferéneia de calor na interface metal/coquilha determinado
pelo método de comparagiio de perfis numérico e experimental.

Para as condigdes de ensaio deste trabalho: solidificacBo direcional vertical, da liga Al-
4 5%Cu com um superaquecimento de cerca 100°C, sobre uma coguilha de cobre refrigerada,
molde cerimico aguecido a aproximadamente 700°C, e a altura da pega € de 250 mm com um

didmetro de 40 mm, pdde ser encontrada uma equacio para o coeficiente de transferéncia de

calor (#1) em fungsio do tempo {2):
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i) =394057—1221-1+002- 12— 151-105- 17 +427-1* (6.4

Para o seguinte intervalo de tempo 0 < ¢ <1200, sendo que o 7 ¢ dado em segundos e

hi obtido em W/m K.

X
k= 4000
=
T %00 Al-4,5%Cu
b Solidificagfo direcional vertical
g 000 - molde cermico aguecido
"ﬁ - coquilha de cobre refrigerada
‘5 2500
&
<% -
%@ 2000 —
E 1300
3
b}
w1000
2
2
g 500 : , ‘
{S i ! i H i {
G 200 400 600 8OO 1000 1200 1400

Tempo (s)

FIGURA 6.11 - Variaciio do coeficiente de transferéncia de calor na interface metal/coquitha
(Ai) em fungdo do tempo.

Na FIGURA 6.11 pode-se notar que o valor no qual o coeficiente de transferéncia de
calor se estabiliza (1000 W/m'K) ¢ relativamente baixo para uma situagio de coquiltha de cobre
refrigerada com solidificagiio vertical ascendente de uma liga de aluminic. Entretanto, isto
pode ser explicado pelo fato dos termopares colocados horizontalmente (conforme FIGURAS
59 e 5.11) propiciarem um arranjo rigido, ndo deixando que o peso do metal colabore no

coniato térmico da interface metal/coquilha.

Embora, o perfil do coeficiente de transferéneia de calor apresentado esteja relacionado
com as condicBes impostas pelo aparato experimental utilizado neste trabalho, a metodologia

pode ser aplicada a outros sistemas metal/molde.

Na FIGURA 6.12 sfio apresentados os perfis de temperatura experimentais ¢ os obtidos

do modelo numérico utilizando-se o coeficiente de transferéncia de calor varigvel (%Z}
determinado pelo método de comparagio de perfis. Conforme pode ser observado, a sua

aplicagiio apresenta boa concordincia entre os perfis numéricos e experimentais.



118

800 — Ensaio 13- IFT

Al-4,53%Cu

Solidificagfo direcional vertical
- molde cerimico amuecido

700 : ;
-coquilha de cobre refrigerada
- - = ~ Tliguidus
§ 500
2. - — — — Tewdtica
E
£ 500 —
g perfil numérico
<%
£
& 400
_ 152{mm}
<iZ24{mm)
S F (I
300 - e O 2{ 1T )
e, 353(mimM)
| e 3(mm
{nm )
20(} i i i H ; H ] T i !
0 300 600 906 1200 1500 1800

Tempo (s)

FIGURA 6.12 - Comparagio das curvas de resfriamento experimentais com as obtidas do
modelo numérico, usando coeficiente de transferéncia de calor variadvel com o tempo.

6.4 - Influéncia das propriedades termofisicas nos perfis de temperatura

Com a determinacdo dos perfis térmicos utilizando o coeficiente de transferéncia de

calor varigvel (hz) houve uma sensivel melhora dos resultados, como pode ser visto na
FIGURA 6.12. Porém na zona pastosa, que é a regifio de interesse para a previsdio de
formacio de microporosidades, os perfis numéricos anda ndc estBo com uma boa
concordincia em relacio aos experimentais. Qutros fatores, além da equagdo de redistribuicio
de soluto e do coeficiente de transferéncia de calor (?IZ) podem influenciar na determinagio
precisa dos perfis térmicos, por exemplo as propriedades termofisicas tais como: calor latente
de fusdo, calor especifico (<), condutividade térmica (K), coeficiente de particio (/)

densidades das fases {P), e difusividades (D).

Nesta FIGURA 6.12 pode-se observar também, que para temperaturas acima da
temperatura figuidus os perfis numéricos nfo sio muito bons, ja que no modelo matematico o
fluxo de calor ndo considera a convecgiio no lquido. Sob este aspecto a melhor maneira de
comparar o modelo seria fazer experimentos sem superaquecimento, mas isto ndo foi possivel

por razdes de preenchimento do molde. Nota-se também que para temperaturas abaio da
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eutética todos os perfis sfo muito bons, pois nesta regifo s6 existe condugfo térmica, sem
transformacfo de fase, e nestas condigSes o modelo para esta liga se comporta muito bem.
Toda a dificuldade em modelar, se concenira na regifio da zona pasiosa, onde ocorrem as

transformagSes de fase, a perda de calor latente e a redistribuicio de soluto.

A utilizaglo de métodos numéricos para simular a solidificagiio de ligas pode ser
considerada bastante precisa na descrigdo de fendmenos da solidificacfio. O maior problema,
no entanto, € & obtengdo de valores confidveis das propriedades termofisicas das ligas
metalicas, e de suas variagBes com a temperatura. S80 poucas as ligas metalicas para as quais
s¢ encontram na literatura dados suficientes, precisos e adequados para serem utilizados nos
calculos, sendo que muitos destes dados sio apresentados somente em ordem de grandeza.
Assim boa parte da imprecisfio verificada quando se aplica os métodos numéricos, ¢ decorrente

da utilizagdo de valores incorretos para as propriedades termofisicas.

Como ja foi citado anteriormente a liga Al-4,5%Cu fol escolhida por possuir as
propriedades bem difundidas. Entretanto ap6s uma analise detalhada notou-se que existe,

mesmo para esta liga, uma certa variag8o nestas propriedades conforme pode vista na ANEXO
Z enas FIGURAS 6 13 ¢ 6.14.

270 — i« Al-4,5%Cu
& 200 _ o Kubo ¢ Pehike, 1985
§ 180 y M W Voiler e Sundarraj, 1995
_E;f/ 169 ] Pehlke et al., 1982
ES 140 - Sahn e Hansen, 1984
:; 120 _ Basu ¢ Sekhar, 1989
g 100 - S Sasihumar, 1996
é &0 Popirier et al, 1987

50

360 400 300 600 TO0 8GO 9GO 100D
Temperatura (°C)

FIGURA 6.13 - Diferentes valores para a condutividade térmica da liga Al-4,5%Cu
encontrados na literatura.
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FIGURA 6.14 - Diferentes valores para o calor especifico da liga Al-4,5%Cu encontrados na
literatura.

Com o propésito de confrontar estas propriedades foi feita uma analise por DTA
(UFSCar), para uma posigio de aproximadamente 56 mm de distincia da mnterface
metal/coguilha, e os resultados estio no ANEXO 3 ( FIGURAS A1 e A2). Observa-se na
FIGURA Al que o calor especifico é aproximadamente constante no estado sélido e no estado

liguido.

Com objetivo de verificar a sensibilidade dos perfis as propriedades térmicas, algumas
delas foram testadas, através do programa, e os perfis numéricos de temperatura obtidos
comparados com experimentais. Foram feitas inumeras simulagdes combinando as
propriedades no ANEXQO 2. Na FIGURA 6.15 sio apresentadas, de maneira sucinta, a
influéneia das propriedades termofisicas na precisiio dos resultados do modelo numérico, para

um determinado ponto na peca a 92 mm da interface metal/coquitha. Adotando-se a densidade
como sendo Py = 2520 kg/m® e Py, = 2380 kg/m’ € o coeficiente de partigio ke, = 0,173
{Kubo e Pehlke, 1985), e assumindo que, inicialmente, os valores de condutividade térmica e
do calor especifico variam linearmente com a temperatura dentro da zona pastosa. A

condutividade térmica (k) , para uma determinada temperatura € dada por.

k=K T,2T (6.5)

(/ k:’z‘q _ ksei

k=l {175 )| g

I@a;’ sT= ?}z'g (6.6
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k=k' 72T, (6.7)

Onde k*% e k"9 condutividade térmica nas fases solida e liquida, em W/m.K

1.0 € Eiq s&o as temperaturas sofidus e liguidus, em °C

E as densidades das fases solida e liquida, em fungfio da temperatura:

P= Psoi 7;91 =T (6.8)
Psor — P
p= psal+(T—7}iq)'[T - ;QJ" p!éq Z;“of "<“T~<~Y}iq (6.9)
50 i
P= Puy TzTy (6.10)

O calor especifico volumétrico (C,,;) para uma determinada temperatura € dado por;

Cool = Csol - Prsoi ?;oi 2T (6.11)
(Ciz'q _ csoi\}
4 P
Cool = Csol * Psol +(T— 7}.;5;) ‘bﬁ T, ) Piig Toor ST STy (6.12)
50 ig

Coot = Cs01-Plig Tz ]}iq {6.13)

Onde ¢,,,; = calor especifico volumétrico, em J/m’

Csol € Cjig $80 0 calores especificos das fases solida e liquida em Jkg K

Psoi © Prig s80 as densidades das fases sohda e liquida, em kg/m’

Em primeiro lugar testou-se dois valores extremos encontrados na literatura para o

calor latente de fusfio (L ), ANEXO 2 (#). Observando-se a FIGURA 6.15 (a) vimos que

guanto menor o calor latente de fusio menores sfo as temperaturas, e mais proximo do perfil

experimental. Este valor de calor latente sera usado nas proximas simulagSes.
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Na FIGURA 6.15 (b) sio apresentadas as variagBes provocadas no perfil com a

condutividade térmica (k), conforme FIGURA 6.13 (). As ligas de aluminio tem alta
difusividade térmica quando comparada com outros metais, como conseqiiéneia a variagio dos
perfis com esta propriedade ¢ grande. Este alto valor de condutividade (k =210WmXK), que
¢ constante mesmo para a fase liquida, f8z com que os efeitos do superaquecimento e da
convecgdo no liquido fossem minimizados. Com isto o acordo entre os perfis experimentais ¢

os numéricos sfio excelentes.

Variou-se também o calor especifico (C,), conforme FIGURA 6.14 (), ¢ os

resultados do modelo para os perfis de temperatura foram praticamente iguais, com pode ser
visto FIGURA 6.15 {¢}. O que demostra que apesar desta propriedade possuir uma grande
variagio nos dados encontrados na literatura, & sua mudanga isolada dentro do modelo,

apresenta pouca influéncia nos perfis numéricos para esta liga nas condigOes deste trabatho.

Alterna-se agora o modo de computar as variagdes do calor especifico e da
condutividade térmica na zona pastosa, isto €, a variagho destas propriedades passa de uma
fungéo linear com a temperatura, para uma variagdo em fungio da fragdo de sélido, conhecida
como Regra da Mistura, dessa forma a condutividade térmica (k) ¢ dada por (Ruan et al,
1982; Bennone e Incropera, 1987; Flood ¢ Hunt, 1987; Chiou e Tsai, 1990; Voller ¢

Swaminatham, 1991; Chiang e Tsai, 1992; Hoseon e Viskanta, 1992; Voller ¢ Sundarraj,
1995).

=k T 2T (6.14)
k=K fior + K. fig Tt ST =Ty (6.15)
k=k" T2Ty, (6.16)

Onde k° e k"¥s50 as condutividades térmicas nas fases solida e liquida, em W/mX

S0t © Jiiq 580 as fragdes solida e liquida

A densidade das fases solida e Hquida passam a ser dadas por (Ruan ef al., 1982; Prescott ¢

Incropera, 1991).

D= Py 72T (6.17)
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0= foor Psot + Siiq-Piig Toor T £ Tjyy (6.18)
D= Pig TzTy, (6.19)

O calor especifico volumétrico {C,,;) pela regra da mistura passa a ser dado por:

Cyot = Csoi- Pool I;oi 2T (6.20)
— i ;

Cool = Csef'ﬂoi’»pwi + C;quffiq- p!iq 7;503 <7< Ez‘q (621}

Cyol = Clig-Plig 7= T;l’iq (6.22)

Onde ¢,,; = calor especifico volumétrico, em T’

Co! € Clig $80 0 calores especificos das fases solida e liquida em Jkg K

Psol € Plig s80 as densidades das fases solida e liquida, em kg/m’

Na FIGURA 6.16 (a) apresenta-se um exemplo da variagio da condutividade térmica e
do calor especifico em fungio da temperatura e da fragdo de solido, podendo-se observar uma

sensivel diferenca.

Na FIGURA 6.16 (b} sic apresentados os perfis de temperatura obtidos com o modelo
numeérico com estas duas formas de variagiio da condutividade térmica e o calor especifico.
Nota-se que a variagio com a fragfio solidificada tem um melhor acordo com os dados

experimentais, isto acontece, também, devido ao aumento da condutividade térmica (k).

Variando as densidades das fases solida e liquida, para os extremos do ANEXO Z, ndo

provocou diferencas sensiveis nos perfis de temperatura, para esia liga.

Em seguida ¢ apresentada novamente a FIGURA 6.12, s6 que agora com os perfis de
temperatura sendo calculados utilizando-se 2 regra da mistura. Pode-se observar que houve
uma melhor concordincia entre os perfis obtidos através do modelo numérico e os

experimentais.
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FIGURA 6.12 (modificada) - Comparacio das curvas de resfriamento experimentais com as
obtidas do modelo numérico, usando coeficiente de transferéncia de calor variavel com o
tempo e propriedades termofisicas dentro da zona pastosa em fungdo da fragiio de sohdo.

Empregando-se as propriedades termofisicas variando conforme a regra da mistura, 2

FIGURA 6.17 mostra a variacio da fragio de sélido com o tempo, obtida com o modelo para

uma dada posicdo (11,1cm da coquitha do Ensaio 15), juntamente com os perfis de

temperatura tedrico e experimental que comprovam a preciséio do modelo.
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FIGURA 6.17 - Variacio da temperatura experimental ¢ numérica ¢ da fragio solida {equagio
de Scheily com o tempo para uma posigdo 11,1cm distante da coquitha de cobre refrigerada. (a

fracdo eutéticn hachurada se transforma isotermicamente)
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Os dados experimentais e simulagdes numéricas apresentados a partir de deste ponto
referem-se ao Fnsaio 15, visto que neste ensaio obteve-se os perfis de temperatura para todos
os termopares, medidas do teor de hidrogénio, uma estrutura colunar em grande parte da peca,
composigio quimica correta, funcionamento adequado da coquilha de cobre refrigerada e ndo

ocorreu problemas de macrorrechupes.

Na FIGURA 6.18 na parte superior sio apresentadas as curvas de velocidade da frente
liquidus obtidas numericamente comparadas com os dados obtidos experimentais. Na parte
central s3o apresentados os gradientes térmicos, comparados com  0S obtidos
experimentalmente. Na parte inferior sio mostradas as taxas de resfriamento calculadas pelo

modelo e as obtidas a partir dos perfis térmicos experimentais.

Na determinagio experimental dos parimetros gradiente térmico da frente liquidus ¢ da
velocidade avanco desta frente, empregou-se as seguintes equagdes, ver FIGURA 6.2 {Pan,

Lin e Loper Jr., 1996; Suri et al., 1994; Laurent e Rigaut, 1 992}

T
g g
Gy = A (6.23)
Onde: T}, = temperatura figuidus numa posigdo i, °C

T;ﬁ; ! = temperatura do termopar subsequente i+1 no mesmo instante, °C

Ax = distAncia entre dois termopares adjacentes, m
E a velocidade da frente figuidus, fo1 deteminada com a equagéo:

Ax
Vep = i _ 71 (6.24)
g — g

Onde: ¢ };ri = tempo decorrido até a passagem da isoterma [iquidus numa posigdo /, em s

tfg-q = tempo decorrido até a passagem da isoterma lquidus no termopar seguinte,em s

Sendo que estas temperaturas e tempos foram adquiridos nos arquivos oriundos do

sistema de aquisigio de dados, que guardaram 2 pontos por segundo.
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FIGURA 6.18 - Parfmetros térmicos caloulados numericamente acompanhados dos dados
experimentais em funcfo da distdncia da coquitha. Macrografia da liga Al-4,5%Cu solidificada
direcionalmente, através de um molde cerfmico vertical aquecido ¢ uma coguilha de cobre na
parte inferior do molde. Dimenses 250 mm de altura x 40 mim de didmetro, Ataque Keller.



129

Pathak ¢ Prabhakar, 1984 ¢ Pan, Chiou ¢ Liao, 1991 asseguram que a primeira
condicBo para se obter fundidos com qualidade, € que se estabeleca solidificago direcional na
direcio do alimentador. Uma inclinagfo positiva da isoterma sofidus durante todo o processo
de solidificaciio, quando sdo plotados conjuntamente os valores experimentais da posi¢lo das
isotermas sofidus em fungio do tempo, para as regides unidirecional e equiaxial, equivale a
presenga de solidificagio direcional no fundido. Colocando em termos de uma equagdo temos

que em qualquer instante / , a derivada da isoterma solidus deve ser positiva, ou seja:

d{ds)
dt

A extensio de um fundido com solidificacfio direcional, pode ser estimada da natureza da

>0 (6.25)

isoterma sofidus. Além disso, quando a inclinag3o € muito leve, indica que longos tempos $30
necessarios para a alimentacgdo interdendritica durante os tltimos estagios da solidificagfo. E
por outro lado, uma inversdo, isto 6, uma inclinagio negativa da isoterma solidus indica
auséncia de solidificaciio direcional. Esta derivada corresponde numericamente a velocidade da

isoterma solidus, aplicando estas consideragdes as condigbes do ENSAIC 15, temos que:

0.00 0.03 0.10 G.15 0.20 0.25
THstancia da coquilha (m)

FIGURA 6.19 - Primeira derivada da isoterma sofidus em fung8o da distncia da coquilha para
a determinacg3o da extens3o da solidificago direcional do ENSAIO 15,

A FIGURA 6.19 mostra que durante aproximadamente 1350s a solidificaglio
apresentou condigdes de direcionalidade, isto equivale a cerca de 22Z0mm, que € quase o

comprimento de zona colunar apresentado na FIGURA 6.17.
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A direcionalidade também foi constatada através dos perfis de temperatura no metal €
no molde em trés posigdes (centro - interface e molde) em duas alturas diferentes conforme

FIGURA 6.20 a seguir:

A-4.5%Ca
Solidificacdo direcional vertical
-Molde cerdmico aguecido
-Coguitha de cobre refrigerada

800 - ———  Molde
i Metal centro da pega
700 | " (
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? 600 -
=
=
= % _
g 2006
=% B
g 143 (mm)
L]
= 400 -
300 —
~ 33 {mm)
200 ey T B e
0 300 600 900 1200 1500 1800

Tempo {s)
FIGURA 6.20 - Perfil de temperatura no metal e no molde para duas alturas diferentes.

MNa FIGURA 620 podemos notar que para a posigio 33 mm da interface
metal/coquilha o molde perde calor, mas como pode se observar a temperatura € menor que
548°C. Neste caso como a liga ja esta solidificada, isto acaba ajudando na extragfo de calor,
por conseqiiéncia na direcionalidade do processo. Para a posigio 143 mm distante da interface
metal/coguitha o molde se mantém aquecido durante todo o processo de sohidificagio, sem
perdas para as laterais e com isto garantindo a solidificagfo direcional por quase toda extensdo

da pecga.
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A FIGURA 6.21 mosira as curvas numéricas para as posigbes das isotermas Jquidus e

solidus e o tempo local de solidificagBio comparadas com os dados experimentais obtidos no

Ensaio 15,

iscierma solidus

1400 - I 10 1% 117 ] hqmd&zs
1200 — tempo local de sohdlﬁcaa _
] & p
1000 -/ . ¢ . experimentais ’
Z oo -
2, .
5 s00 -
= |
400 —
200 —
8 i H i : H ’ i
0,00 .05 0.10 015 0.26 .25

Distdncia da coquitha (m)
FIGURA 6.21 - Comparacio entre as curvas numéricas € experimentais das posigles das

isotermas solidus e liquidus e do tempo local de soldificag@o - Ensaio 15

As correlagBes entre os parimetros térmicos experimentais e os resultados do modelo
numérico apresentadas anteriormente podem ser consideradas muitc boas. As eventuais
divergéncias que apareceram em alguns pontos podem ser atribuidas a erros de medidas (entre
dois termopares consecutivos), € em alguns casos decorrentes das aproximagbes proprias da

modelagem e de imprecisGes nos valores das propriedades termofisicas.
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6.5 - Modo de solidificaciio da liga Al-4,5%Cu

A solidificacio de ligas metalicas corresponde, na pratica, a um fenbmeno de néo-
equilibrio. A ocorréncia de rejeigio de soluto & frente da interface solido-liquido, leva a
formacdo de um gradiente de composicio na estrutura. A estrutura resultante, quimicamente
heterogénea, quase sempre, difere da prevista pelo diagrama de equitibrio correspondente,
obtendo-se regifes com concentragdes menores ou malores que o valor nominal da liga em

questio.

As heterogeneidades de composigio quimica, normalmente encontradas nas estruturas
brutas de solidificacio de ligas metalicas, ¢ dada a denominagdo de segregagio. Surgem como
resultado da diferenca de solubilidade de elementos de liga no metal liquide e sélido, ¢ da
redistribuigiio heterogénea de soluto durante a solidificaciio. A segregaco de soluto se divide
em macro ¢ microssegragio, em fungdo das diferencas de composi¢do quimica, serem de longo
ou curto alcance. A segregaghio resultante da solidificagdo dendritica propicia o zonamento de
composiglo (‘coring’). Nos sistemas eutéticos por exemplo, a ocorréncia de microssegragio
pode causar a precipitagio do composto eutético em ligas cuja composiciio quimica nominal,

segundo o diagrama de equilibrio, ndo ocorreria (Flemings, 1974).

Antes da analise dos resultados dos par&metros microestruturais obtidos neste trabalho,

faz-se-4 uma breve revisdo do modo de solidificag8o da liga Al-4,5%Cu.

No diagrama parcial de fases das ligas Al-Cu apresentado na ANEXO 4 destaca-se a
composicio nominal da liga empregada neste trabalho (4,5%) Acompanhando-se o
resfriamento em condigBes de equilibrio da liga, a partir do estado liquido, observa-se que em
646°C inicia-se a formacdo de dendritas da fase solida ¢, rica em aluminio. Havendo rejeiglo
de soluto (Cu) para a fase liquida. Ao atingir 561°C a solidificagiio conclui-se, formando-se
apenas fase Ol. Entretanto, devido as condigBes de resfriamento empregadas, a solidificagéo
ocorre fora do equilibrio, havendo, assim o surgimento da estrutura eutética: CuAdl, em
548°C. No estado final observa-se uma estrutura formada de dendritas primérias de fase O
{com até 5,65% Cu) e a estrutura sutética (&+CZ§AZZ com 53,5%Cu) nos contornos da fase

primaria, conforme apresentam as micrografias das FIGURAS 6.22 € 6.23.
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Pode-se notar na FIGURA 624 que, embora as cores sejam relativas, elas revelam o
perfil de composigiio entre o centro das dendritas e a regific mierdendritica, onde ¢ possivel

observar a microssegregacdo ¢ o zonamento.

401um

FIGURA 624 - Microgratia Al-4,5%Cu solidificagio direcional, corte fransversal Atague
‘especial’. Aumento 250x

Com objetivo de verificar 2 variagiio de microssegregacdo de cobre na liga, foi feita
microanalise de amostras obtidas em diferentes posigbes As microanalises foram feitas ao
longo de linhas, entre dois contornos de grio. Obtendo-se perfis de concentragiio de cobre em

funcdo da distancia.



—
Lad
AW ]

4500 180 D38

e} LR
e

[

& om peso de cobre (%)
Lt

@
Lad
PR
&
@

[

s
4

Coneentrag

tt 200 40 50 80 100 120 140 160 IED

Distancia { nm)

FIGURA 625 - Micrografia da amostra da liga Al4 5%Cu, distante 56 mm dz interface
metal/coquitha. Corte transversal, imagem obtida com microscopio eletrdnico de varedura

{(MEYV). Na parte inferior perfil de concentragiio de cobre na liga.



136

= 3 & # %
€ : 8
© = -
st
) 3
G “
o
I
2 o
= i0
juh
£
42 -
& 2 ;
= ; H
e .
5 3 & i & & Z )
: o -
o 2 - % .
o & &
] __
o &
i H H H H H
{ 30 00 180 206 230 300 3500 400

Distancia {pm)

FIGURA 6.26 - Micrografia da amostra da liga Al-4,5%Cu, distante 140 mm da interface
metal/coquilha. Corte transversal, imagem obtida com microscopio eletrénico de varedura

(MEV). Na parte inferior perfil de concentracio de cobre na liga,
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Na FIGURA 6.27 sio apresentados os perfis de concentragdo de cobre nas fases solida

e liquida, mostrando a formag8o de cerca de 9% de fase eutética em 348°C, utilizando-se 2

equagio de Scheil.

35
30
25
20
15

i0

Concentragio de Cobre (% cm peso)

0

composigio eutética

D,
- 33,2%Cu frago

eutética
#®

lquido

fase primaria

00 01 02 03 04 05 06 07 08 09 10

Frac@o de sdhdo

FIGURA 6.27 - Variagiio da concentraciio de cobre para a lige Al-4,5%Cu, para as fases de
solido e de liquido, previstas pelo modelo numérico usando a equagio de Scheil.
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6.6 - Pardmetros estruturais

O crescimento dendritico é a forma mais comum encontrada em materiais fundidos, e 0
grau de refinamento das dendritas influencia diretamente as propriedades mecanicas do fundido
{Okamoio e Kishitake, 1975). Estas estruturas formam-se com um teor de soluto muito
diferente da média da liga. Essa diferenca da concentragio do centro das dendritas para a
regifio interdendritica é causada pela diferenca de solubilidade entre as fases liquida e solida, ¢
¢ conhecida como microssegregacio. Esta caracteristica tem efeito direto nos tempos de

homogeneizacio {Prates ¢ Davies, 1978}

Como a microestrutura tem influéncia direta nas propriedades do fundido, ¢
conveniente que um modelo matematico para solidificacio permita uma previsdo
microestrutural consistente e precisa. Principalmente para o caso da previsio de
microporosidades, existe a necessidade de se caracterizar muito bem a estrutura dendritica
durante a solidificagdo, pois posteriormente ela ser utilizada no calculo da permeabilidade e
iambém para estimar o raio da botha de gds na determinagfio da pressdo devido a tensdc

superficial gas/metal.

Para a previsio microestruiural existem basicamente dois tipos de modelos os
empiricos, fundamentados exclusivamente em resultados experimentais, ¢ os tedricos, baseados

nos pardmetros térmicos e em relagdes geométricas.
6.6.1 - Espacamento interdendritice primario ()

(O espacamento primério e ¢ arranjo da microestrutura esto enire os par@metros
metalirgicos mais importantes e tém sido largamente estudado nas Gltimas trés décadas,
principalmente para o caso de ligas solidificadas direcionalmente.

e Modelos empivicos para previsdo do espacamenio primdrio
Estudos sobre solidificacic direcional mostram que o espagamento primario decresce

com o aumento do gradiente térmico e ou da taxa de crescimento {Lixin e Geying, 1987}, ou

seja
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A = KGitVi? (6.26)

onde: G{;‘q = gradiente térmico na ponta da dendrita

Vg = velocidade de avango da isoterma Jiguidus ou da ponta da dendrita

Sendo que K,a,b sio constantes que dependem da liga. Em Han e Trivedi, 1994 ¢
Esaka, 1986 sio encontrados alguns destes valores para vérias ligas, determinados por
diferentes autores. Para ligas Al-Cu alguns valores experimentais tém sido propostos na

literatura.

Para a liga Al-4,4%Cu Young ¢ Kirkwoed, 1975 propuseram que:

Youne - _
Aoy = 305x10° Gy, Vi, (6.27)
Onde: }éﬁw}g = espagamento dendritico primarnio, um

Gy = gradiente térmico da ponta das dendrita, "C/mm

Viig = velocidade da ponta da dendrita, pm/s.

Utilizando os dados experimentais para o espagamento primério de McCartney ¢ Huni,
1981, para a liga Al-6%Cu, foi obtida a seguinte expressio baseada em regressio multilinear

{Poirier et al., 1987).

Aol artney (3474 ~031
Ay T =359G,, " "V, (6.28)
Onde: A; = espagamento dendritico primario, um
Gy = gradiente térmico da ponta das dendritas, °Clem

Vg = velocidade da ponta da dendrita, cn/s,
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e Modelos tedricos para previsio do espacamento primdrio

Modelos iedricos para a determinacfo do espagamento primario tém sido propostos em
funcfio da velocidade de avango da ponta da dendrita, do gradiente de temperatura da frente

liguidus, e da composic¢do da liga.

Quando uma liga ¢é solidificada unidirecionalmente, através de um gradiente positivo de
ternperatura, a interface solido/liquide pode apresentar uma morfologia planar, celular ou
dendritica. Quando uma composigio inicial e o gradiente de temperatura sfo fixados, a
interface muda de planar para celular se a velocidade de avanco aumenta, € eventualmente

desenvolve uma estrutura dendritica complexa (Esaka, 1986).

A transicio celular-dendritica tem sido examinada tedrica e experimentalmente por
diferentes autores. Flemings em 1974 afirma que se existem ramificagbes secundérias ¢
crescimento dendritico. Segundo o critério tedrico proposio por Kurzy e Fisher, 1981 a

transicio ocorre quando:

G gDy
_ —lg g
Vea = ZAT, (6.29)
Onde: V,; = velocidade de transigiio para £ < 1.

Gy = gradiente térmica da frente Jiguidus, *C/m

Dyyq = difusividade do liquido, m*s

k = coeficiente de partigiio

- 1-&
Sendo que ATy = mcﬂé )

Onde: m = inclinagio da linha figuidus, "C/% em peso

Cyy, = concentracgio iicial da liga, % em peso

Anélise tedrica do espagamentio primanio foi dada inicialmentie por Brown e Adams,

1961 propondo a seguinte equacio {Geying e Lixin, 1987).
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8- Dz’i -AC Liocat
}grown m (;__ k)CG (6.30)

Onde: Dy, = coeficiente de difusdo no liquido, m/ s°
AC = diferenca do teor de soluto da superficie para ¢ centro na fase lquida, % em
peso
t1ocar = tempo local de solidificago, s
k = coeficiente de distribuiciio no equilibrio

C@ = goncentracdo inicial de soluto, em % em peso

Em estudos posteriores, Rohatgi ¢ Adams, 1967 mostraram que o espagamento € uma

fungdo da taxa de crescimento (R) a0 invés do tempo local de solidificacao (#,.4)-

Qutra analise tedrica foi proposta por Qkamoto e Kishitake, 1975 que desenvolveram
um modelo simples para previsio do espagamento dendritico primério. Assumiram 08 ramos
secundérios como sendo placas, que engrossam com o progresso da solidificagdo, e que néo

existe difusdo no solido. Introduziram também um grau de mistura no liquido interdendritico

(8), entdo obtiveram que:

mngz'qé} — k) “ C@

AOkamafa =g .
! R

(6.31)

Sendo que § € uma constante menor que 2 unidade, experimenialmente encontraram que para

as ligas Al-8i, Al-Sn, Al-Cu e Al- Mg pode ser assumida como sendo 0,5 Notar que nestes

modelos os efeitos da velocidade de avango (V;jq) e do gradiente de temperatura (Gﬁq) néo

estdo isolados.

Um dos primeiros trabathos relacionando o espagamento primério com 2 velocidade de
crescimento, o gradiente térmico e da composicio inicial da liga, fol proposto por Hunf em
7976. Usando condigBes de balango de massa e assumindo que a regifio proxima 2 ponta da
dendrita poderia ser aproximada como sendo parte de uma esfera, propds a seguinte equagéo

para o espagamento interdendritico primario:
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—64 Dy, F[m(l ~k)Cy + kGfiq%;glj

Kz;i?mf — 4 5
I’Z’ig G!z'q

(6.32)

Onde: Dy, = difusividade no liquido, m®/s
I = constante de Gibbs-Thonpson, m K
m = inclinacdo da linha liquidus, "C/%
(y = concentragio inicial da liga, % em peso
k = coeficiente de partigdo
Gy, = gradiente térmico liquidus, °C/m

Vig = velocidade de solidificagdo, m/s

Considerando “mcoigl ll = AT, (6.33)

e substituindo a equagdo acima na equacio de Hunf para espagamento primario tem-se que:

64D, T KAT, + kGiig Vi |
Viz'g Gi%q

pfent =4 (6.34)

Para crescimento dendritico, quando ¥V >>V;, o segundo termo dentro do
parénteses torna-se desprezivel, e sob estas condigBes a equagiio proposta por Hunf pode ser

simplificada para:

(D, . TkAT;
pAHunt =9 83. 4| —4 "0 (6.35)

1\; E/fiq Gg"q

Outro modelo tedrico proposto para caracterizar o espagamento interdendritico foi

proposto por Kurz e Fisher em 1981, assumindo que ¢ raio da ponta da dendrita {RKW Z}
acompanhado do comprimento da zona pastosa {a) podem determinar o espacamento

Primario (K’;T:W ? ) , devido puramente & uma condigio geométrica. Assumiram também que a
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forma da célula ou da dendrita pode ser considerada como a metade de um elipstide de

revoluglo, e que o raio da ponta pode ser dado por:

b?
Aurz _
R = (6.36)

Sendo que @ e & correspondem ac menor e o maior eixo do elipsdide de revolugio,

dados por:
a= AT (637}
Glz‘q .
}\é:’wz
b= 6.38
3 {(6.38)

Supondo que o espagamento ¢ proporcional ao raic da ponta da dendrita, ou seja:

Wgwrz = o REwrzg (6.39)

Sendo que para V' >> ;. tém-se que:

Dy U
Kurz ~ .
R = 2?5( AT, kaJ {6.40)

O espagamento dendritico primario proposto por Kurz e Fisher, 1981, passa a ser:

}bX&{FZ B ,’j IAT RK@;{}‘Z
1 = |—

641
e (6.41)

Sendo que A7 = diferenga de temperatura entre a base ¢ 2 ponta da célula, gue pode ser

determinado por:

'
Giiquiq \J A?é
AZ’M(\iw Vim AT, ) (6.42)

Kury e Fisher em 1981, entic substituiram o valor obtido do critério de estabilidade,

para uma célula ou dendrita isolada, e seus resultados podem entdo ser sumarizados em:
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- para crescimento celular com velocidades baixas (Vﬁg < Vcd}:

AT | Dy ATy "
Gﬁq(} - k)‘i L Vz’ig Gﬁq

I
pra :s‘ (6.43)

e para altas velocidades (Vﬁq >> Vm:> assumindo que nestas condigdes AT = ATy

AT =434 (6.44)

k iv/liq Gi%q

Trivedi em 1984 que considerando a interferéncia dos ramos dendriticos vizinhos e
assumindo uma aproximagfo esférica para a interface, chegou a seguinte equacio para o

espagamento primario:

| 2
AT D, Tkl DG,
0+ lig (4% lig fq) (6.45)

Trived .. 4 —
}\41 6 )\J I/Zz'qGi%q ﬁzg[&ﬂ}k

Afirmando que quando (V < Vca’) o crescimento celular prevalece e o espagamento aumenta

com a velocidade de solidificaciio (V;@} , logo:

Dlicg Giiq
m —1 (6.46)

Entretanto, no caso de crescimento dendritico, com baixos valores para a relagio
Gﬁq / ?}zq» a equacic para espagamento primério proposta por Trivedi, 1984 pode ser

reescrita da seguinte forma:

}V?i}ivea? ~6. 455‘?&1}3%?

T (6.47)
¥ k K’@Ggq
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Em 1987 Geping e Lixin baseados no modelo de Hunt, 1981 ¢ na equacio de Trivedi,
1984, obtiveram como rtesultado para o calculo do espagamento primério, as seguintes

equaches;

- para baixas velocidades (V < Vcd) a equagio:

: D LT
WY =238, il (6.48)
Gliquz'q
P + I/vh*g C@
e para altas velocidades quando (?}iq > ?/C@?) a equagio;
. ATLD, Tk
28 134T - 4|~k — (6.49)
%quZiq
Sendo para uma aproximagio esférica da frente dendritica, tem-se que:
1
z§(Z+1)(Z+2) e (3<i<9) (6.50)

para o crescimento dendritico, Trived:, 1981 indica que [=6.
o Andlise comparativa entre os modelos

Observando os modelos teoricos de Hunt, 1979, Trivedi; 1984; Kurz e Fisher, 1981 ¢
Geiyng e Lixin, 1987 nota-se eles diferem significativamente em regime de crescimemto
celular, Porém em regime de crescimento dendritico as equagbes tém formas similares. Por

exemplo fazendo:

(AT, DT
® = 4 (6.51)

V E/ﬁg Gé’?@

e substituindo nas equagfes para altas velocidades {V >> Vcd} nos modelos acima citados,

{emos que:
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(6.52)

(6.53)

(6.54)

(6.55)

Como j4 tinha sido observado por Kurg e Fisher, 1984 ¢ Geying e Lixin, 1987 as

equagdes para altas velocidades propostas pelos quatro modelos (Hunt, 1979, Kurz e Fisher,

1981, Trivedi, 1984 ¢ Geying e Lixin, 1987) si0 mesmo muito semelhantes, s6 diferem por

constantes, e esta diferenga resulta das consideragBes geométricas assumidas inicialmente pelos

autores. Esta semelhanca entre os modelos fica evidenciada na FIGURA 6.28 onde sfo

apresentados o resultados para os quatro modelos, juntamente com © parimetro ((0), comum

para todos,.

1099

Espacamento interdendritico primario (pm)

0.00 0.05 0.10 (.15 $6,20
Disiéncia da coguitha (m)

A4,5%Ca
Solidificacdo direcional vertical

Kury e Fisher, 1986
Trivedi, 1984

Geying e Lixin, 1987
Humnt, 1979

LEH]

FIGURA 6.28 - Espacamento interdendritico primario (A;) para varios modelos tebricos em

func¢do da distAncia da coquilha.

Outra analogia que pode ser feita & entre os modelos empiricos e tedricos que de uma

maneira geral possuem a mesma forma. Vejamos, por exemplo, o modelo de Hunt, 1979
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it = (2,83-4[ Dy TRAT, |- Gio ™ Vi ™ (6.56)
K

Onde K reine todos os termos constantes da equagdo para uma determinada liga, ou seja:

~0,
M = KGg VOB (6.57)
que ¢ muito semelhante aos modelos empiricos de Young ¢ Kirkwood, 1975 ¢ McCartney ¢

Hunt, 1981 apresentados anteriormente.

A grande vantagem dos modelos tebricos sobre os empiricos na previsdo
microestrutual, ¢ que podem ser usados para varias ligas em diferentes condigbes térmicas, sem
a necessidade da realizagio de experimentos. Entretanto, como j& foi mencionado, ha

problemas em se encontrar as propriedades termofisicas precisas para as ligas. A difusividade
no liquido (Dﬁq ), por exemplo, muitas vezes ¢ encontrada somente em termos de ordem de
grandeza 10 m%s. Um outro problema surge quando para o mesmo pardmetro 40
encontrados valores distintos. No ANEXO 2, estdo agrupados diferentes valores para as
propriedades da liga Al-4,5%Cu encontrados na literatura. Estas propriedades foram testadas,
através do programa numérico, € constatou-se que pequenas variaches em certas casos,

provocam mudangas sensiveis nos pardmetros microestruturais.

Um exemplo destas dificuldades é exposto na FIGURA 6.29, utilizando as equagdes de
Hunt, 1979 ¢ Kurz e Fisher, 1981 para diferentes valores da constante de Gibbs-Thompson

{I'}. Esta constante pode ser obtida através da entropia de fusdc (AS) ou do calor de fusio

volumétrico {H f} _ conforme as equagdes a seguir (Salas et al., 1995; Kurz ¢ Fisher, 1992).

Tsol/ Gsazj/f ?;i
[=—tle N (6.58)
AS, = H,

Sendo que Gy, € & energia interfacial solido/liquide, e 1j;,¢ 2 temperatura liguidus da higa.
S lig

Para estes parametros foram encontradas algumas vanagdes na fiteratura conforme Tabela 6.1

3 §eguir
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TABELA 6.1 - Variagbes encontradas para a constante de Gibbs-Thompson.

@%q{}fmz) AS ; @m’K) H ((/m®) I'(mK) Referéncia
0,050 - 1,047 x 10 0,440 x 107 | Kattamis et al, 1967
0,10 - 1,0 x 10° 0,918 ¢ 107 Feurer, 1977
- - - 1.0x 107 Esaka, 1986
0,093 1,02 x 10° 95x10° 0911 x 10" | Kurg e Fisher, 1992
- - - 2.40x 107 Kurz e Fisher, 1992
0,097 0,99 x 10° - 0.979 x 107 Sasikumar, 1990

Kurz e Fisher em 1986 afirmaram que a constante de Gibbs-Thompson (I') ¢ da

ordem de 107'mK, e que a energia interfacial Gy ~somente torma-se importante para
Vlig

morfologias com raios muito peqUEnos, Menores que 10 pm. Isto inclui nicleos, perturbagles

de interfaces, pontas de dendritas, e fases eutéticas. A influéncia da variagio de O'mz{ g
7/ Eg

consequentemente do parametro de Gibbs-Thompson (1) no espagamento interdendritico

primario (M) é observada na FIGURA 6.29 em fungao da taxa (G, V). PoTE Dyig = 5x10”

(m%s) e kg, = 0,173,

w00 — T mK)yx 107
- 240
900 — 051 Al-4,5%Cu

v Solidificagio direcional vertical

BG0

Kurr e Fisher, 1981
760

- Haunt, 1979
GO0 —

500

Espagamento primario (i}

Taxa {°C/s)

FIGURA 6.29 - Variagdes dos perfis do espagamento primario em fungdo da taxa (GrgVig)

empregando-se valores diferentes do parimetro Gibbs-Thonpson (.
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Na FIGURA 629 fica bem evidente a grande diferenca que algumas propriedades
podem causar na previséo microestrutural utilizando-se modelos tedricos. Com 0s modelos de
Trivedi, 1984 ¢ Geying e Lixin, 1987 estas variacBes ocorrem da mesma forma. Analisando &
faixa dos espagamentos primarios nota-se que esies podem variar muito, sendo a diferenga
entre os valores minimos (Hunt, 1979 com o menor [} e maximos (Kurz e Fisher, I 9281 com

o maior 1) préxima de 550%.

Convém salientar que propriedades como difusividade no liquido (Dh-q), tensdo

superficial solido/liquido (ﬁwg/lﬁ ), entropia de fusio (AS 1), entre outras, niio sio faceis de se
/i

obter experimentalmente, sendo que normalmente a Gnica fonte sio os dados da literatura. Isto
vem mais uma vez demostrar a importincia de experimentos bem controlados de modo a se
obter dados confidveis para aferigio dos modelos matematicos, ac lado da necessidade de uma

analise criteriosa dos dados da literatura.

o Andlise comparativa dos modelos com os resultados experimentais para o espagamento

primério

Na FIGURA 6.30 sio mostradas metalografias da liga Al-4,5%Cu realizadas em trés
diferentes posigdes, onde observa-se claramente a variagio do espacamento interdendritico

primério com a disténcia da coquilha.

A comparagio dos resultados experimentais do espagamento interdendritico primario,
obtidos neste trabalho, com equacdes as empiricas de Young ¢ Kirkwood, 1975 e McCartney
¢ Hunt, 1981 estio na FIGURA 631, onde pode-se notar que as Curvas apresentam a mesma
tendéncia de crescimento, porém deslocadas para cima. E conveniente salientar que as faixas
de gradiente de temperatura € de velocidade de crescimento para as quais estas equagdes
foram deduzidas (sem superaquecimento) s&oc um pouco diferentes das utilizadas neste

trabalho.
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2P = (1984 54)um

Distancia de 110 mm da coquitha.

2P = (1784 35)pum

Distancia de 70 mm da coquilha.

2 = (50+ Jpum

100pm
F—

Distancia de 10 mm da cogquilha.

FIGURA 630 - Micrografias da liga Al-4,5%Cu solidificada unidirecionaimente, corie
transversal mostrando a variagio dos espacamentos interdendriticos primarios com a distancia
da coquitha de cobre refrigerada. Aumento 100x. Ataque Keller.
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FIGURA 6.31 - Espagamento interdendritico primario em fungo da distdncia da coquiltha.

Han e Trivedi, 1994 alertam para o fato das constanies de b, usadas nas equagdes
empiricas, estarem sendo influenciadas pela presenca ou nio de convecglio no liquido, isto
explicaria o fato destes modelos ndc serem consistentes com resultados experimentais deste

trabatho.

Para a utilizagio das equagdes tedricas, para previsio do espagamento primério,
através do modelo numérico, o teste inicial foi a determinagfio da velocidade de transicdo
(V. ;). visando a verificagdo da faixa de velocidades durante o processo de solidificagio. Desta

forma é possivel determinar se o regime é celular ou dendritico {Kurz e Fisher, 1981).

Nz FIGURA 6.32 pode-se observar que durante todo o processo de solidificagdio a

velocidade de avanco da ponta das dendritas {V;z:q) é sempre muito maior do que a velocidade

de transigio (V). logo a solidificagio é dendritica. Isto também pode ser comprovado, pela
analise micrografica das amostras onde foram encontrados ramos secundérios, em toda
extensiio da pega, caracteristico de crescimento dendritico. Como por exemplo na FIGURA
6.33, apresenta-se a micrografia de uma amostra distante 30 mm da interface metal/coquilha,
onde observa-se a formagio uma estrutura colunar dendritica. Na FIGURA 6.34 ¢ apresentada

a microestrutura da liga em corte transversal, exemplificando o tipo de arranjo encontrado.
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FIGURA 6.32 - Velocidade da frente liguidus (numérica e experimental) e velocidade de
transicio em fungdo da disténcia da coquilha.

50um
| —
FIGURA 6.33 - Micrografia da amostra da liga Al-4,5%Cu solidificada unidirecionalmente,

corte longitudinal, distante 30mm da interface metal/coquitha. Ataque Keller. Aumento 200x.
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FIGURA 634 - Microestrutura da liga Al-45%Cu sohdificada unidirecionalmente, corte
transversal distante 84mm da interface metal/coquitha.. Atague ‘especial’. Aumento 200x

Na FIGURA 6.35 sdo apresentados para a liga Al-4,5%Cu, as previsBes da vanagio do
espacamento interdendritico priméario (A4), assumindo [ =0,911ImK, Q;j-g = 5% 10" mYs e
ko, = 0,173, S50 apresentados também os resultados experimentais, para varias posigdes a

partir da interface metal/coquitha.

]
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£ 1200 Sohdificacdo dirccional vertical
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g 1600 Burz e Fishep, 1981
=

e 4 . .

E e - e Trivedi, 1984
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T 600 Gaving e Lixin, 1987
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= oo-

2 A e 7 15+ A B 5
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fﬁ:

@

d 6,00 .03 0.1G .13 4.20

Distdncia da coguitha (m)

FIGURA 635- VariagBes do espagamento interdendritico primario ( %_} para 05 modelos
tedricos comparados com os resultados experimentais em fungBo da distdncia da coquitha.
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025
Vi

Como os modelos tedricos analisados variam em fungo do parametro ig

’icg
torna-se interessante decompor a influéncia deste fator no espagamento PrImArnoc (A9,
conforme FIGURA 6.35. Nota-se entdo, pelos resultados das FIGURAS 6.34 ¢ 6.35, dentre 03
modelos testados a equagio de Hunt, 1979 apresenta os melhores resultados. Observa-se
também que para altos valores deste parimetro (acima de 4) o modelo de Hunt, 1979
representa muito bem os dados experimentais (até 0,05m a partir da coquilha). Porém com ©
decorrer da solidificagiio para baixos valores de gradiente (Ggg-q) e velocidade de solidificagio

(th}, e por conseguinie o pardmetro G V;G 23 o modelo de Hunt, 1979 se distancia da

média dos dados experimentais.

E 020 -
£ 15 Al-4,5%Cu
R Solidificagfio direcional vertical
2 0.10 - - molde cerdmico aquecido
- - coquitha de cobre refrigerada
g 0.05
£§ G{}G U £ i T [ |

900 ~ Iy 2.3 5 19 20

Y

= 800 - ”’1 Kury ¢ Fisher, 1981
2 700 4N e Tryivedi, 1984
- = 4 y %”,,
‘;é 600 — ‘K\x Geiyng e Lixin, 1987
2500 | Hunt, 1979
P - i
8§ 400 - Experimental
£ _
& 300 —
% _
m288

o -

G i i H L B ) ! - H
i 2 3 5 ig 20
{32:5
Gﬁzq
FIGURA 636 - Na parte superior a distincia da coquﬂha em funcio das variagbes do
- G,’Zﬁ . . . m -
parametro G;zg . Na parte inferior, as variacDes das previsoes do espacamento

interdendritico pnma{io (1) para os diferentes modelos tedricos em comparagio com oS

(.23
dados experimentais em fungfic do parametso Ggg ngg
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Uma modificagdo no modelo de Kurz e Fisher , 1984 pode ser feita com a introdugio

do comprimento da zona pastosa () na equagdo da seguinte maneira:

“&T"?;?Q“Teﬁi
=TT G

que resuliou em:

(6.59)

K?urz - ?MRK%?‘Z (6'60)

Com a introdugio do parimetro @, distdncia entre a raiz e a ponta da dendrita,
calculado numericamente, o gradiente térmico na equagio deixa de ser o da frente liguidus e
passa a ser o gradiente médio. Embora ndo descreva bem os resultados experimentais
encontrados neste trabalho, esta consideragiio resulta numa melhor descri¢iio dos valores do
espacamento primario, no final da solidificaco, como pode ser observado na FIGURA 6.37.
Também na FIGURA 6.37 sfio apresentadas previsdes para o espagamento interdendritico
primario utilizando a equagio geral do modelo de Hunt, 1979 ¢ Trivedi, 1984, isto €, sem

desprezar o termo relativo ao crescimento celular, a previsgo apresenta uma mudanca sensivel.

Al-4 5%Cu
Solidificago direcional vertical

******** Kurz e Fisher, 1981
Kaerg ¢ Fisher, 1984
Trivedi, 1984
e Tpivedi, 1984%
e Hyizet, 1979

wommw~=  Hynt, 1979

® Experimental

Espagamento dendritico primarto (um)

.00 405 4.10 0158 .20
Distancia da coguitha {m)

FIGURA 637 - VariagBes do espagamento interdendritico primério com a introdugdo
modificagBes nos modelos tebricos comparadas com resultados experimentais em fungfo da
distdncia da coquilha. {*) indica que ¢ o modelo na forma geral.
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Estes resultados estio apresentados também na FIGURA 6.38 em fungio do parimetro
03:,025
Gﬁffﬂjé . onde pode-se observar que o modelos de Hunt, 1979 ¢ agora o de Trivedi, 1984,

. A 0.5¢,0.23 .
mesmo para valores baixos do parametro ngq V;ggz‘, (cerca de 2,5), representam relativamente

bem, os dados experimentais.
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S 010
‘-G J—
=2
g 5
g 0.08
. -
B 0.00 ! y % P T T Thhd T
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= Tu # PR e Experimental
2 400 - 4
g .
g, 300
W
m -
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0 —
i 2 3 5 10 20
05:,025
sz’q i/:’i{g

FIGURA 6.38 - Na parte superior a distncia da coquitha em fungfio das variagdes do
- 05,025 _. , . . . . (s
par@metro Gﬁq Vﬁg . Na parte inferior, variagdes da previs#o do espagamento interdendritico
primario (Aq) para os diferentes modelos tedricos e dos dados experimentais em funcéo do

A 05,025
parémetro Gy Vi

Da andlise dos resultados apresentados, observa-se gue o modelo de Hunt, 1979
permite a previsio da variagiio do espagamento primério (A}, para as condigdes deste
trabalho, mesmo para baixos valores do gradiente térmico (G;g-q} e da velocidade de

solidificaggo (V).
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Kurz ¢ Fisher, 1992 afirmam gue de uma maneira geral penhum destes modelos
descreve com perfeigio o espagamento dendritico primario. Estes modelos sio Gteis apenas
para fazer uma estimativa qualitativa dos espagamentos. Pois os modelos anteriormente citados
consideram somenie interfaces com morfologias regulares e niio levam em conta 0 aspecto dos
ramos secundarios, que sdo caracteristicos da estrutura dendritica. Neste sentido Esaka, Kurz
e Trivedi em 1987 apresentam um trabalho, essencialmente experimental, tentando determinar
o papel dos ramos secundarios e terciarios nos mecanismos de formagdo do espagamento

primério.

6.6.2 - Espacamente interdendritico secundario (?\,2)

O espagamento primario depois de estabelecido, ndo varia durante, ou mesmo depois
da solidificacZo, 0 mesmo ndo ocofre Com O espagamento secundério por causa do efeito de

“engrossamento”(Kurz e Fisker, 1992).

De acordo com Flemings, 1974 ¢ Kurz e Fisher, 1992 o engrossamento dos bragos
secundarios das dendritas, ocorre pelo mecanismo de refuséo dos ramos secundérios mais finos
e o aumento do difmetro dos ramos mais espessos. A diferenga de potencial quimico de
cristais com energias interfaciais distintas, devido as diferentes curvaturas, ¢ a forga motriz

para esse processo de refusio,

Para a determinagio do espacamento interdendritico secundario também existem

modelos empiricos e tedricos. Entretanto, neste caso a forma da equagio geral ¢ a mesma:

Aoy = B '{ﬁjtiocai)ﬂ (6.61)

Onde: A, = espagamento dendritico secundario, pm
B = constante
M =constante

# = constante que varia entre 1/2 e 1/3
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O tempo local de solidificagiio (#;,.,) que ¢ definido como sendo o tempo entre a
passagem da isoterma Jiquidus e a isoterma solidus, ou seja, o intervalo de tempo entre a
passagem da ponta ¢ a raiz da dendrita, para o caso de solidificagdio direcional, pode ser

simplificado para;

AT Ty, — T
liocal = R~ GV {6.62)

Onde: AT = diferenca de temperatura na zona pastosa, em °C
R = taxa de resfriamento, em °C/s

(G = gradiente de temperatura na zona pastosa, em "C/m

Vo1 = velocidade de frente solidus, em m/s

o Modelos empiricos para previsiio do espacamento secunddrio

Em 1966 Bower, Brody e Flemings propuseram para a liga Al-4,5%Cu, a seguinte

equagho para a determinagiio do espagamento secundario:

)> (6.63)

Ao =7 5X10° 0y

Onde: ASP"¥ = espacamento dendritico secundério, em um

t,00 = tempo local de solidificagdo, em s

Baseando-se na taxa de resfriamento Jones, 1984 propds outra equagdo para o

espagamento secundario (Pratt, Jones e Davies, 1988}
: —1/3
g\éanes = 50- (R) (6.64)
Onde: WP = espagamento secundério, em pm

Sendo que de acordo com a equaglo 6.6, tem se que:



159
Es‘q - I‘m!

R =
4 local

{("C/m)

e Modelos tedricos parg previsdo dos espacamentos secunddrios

Modelos tedricos para previsdo dos espacamentos secundarios tém sido propostos, em
funcdo do tempo local de solidificagio. De acordo com Salas ef al,, 1995 estes modelos estéo
fundamentados em dois conceitos basicos: a Lei de Fick e a equaciio de Gibbs-Thompson, que
sdo usadas para desenvolver modelos idealizados de coursening. Mas a diferenga, entre os
diversos modelos, esta nas consideracdes sobre a refusfio dos ramos secundéarios em cada um

deles.

Feurer em 1977 considerando o engrossamento como sendo conseqiiéncia da refusdo

dos ramos laterais menores, ¢ propondo a seguinte equagao:

<

— i
Ageurer = Bol Mitgoear) (6.65)

Sendo que M representa a influéncia do sistema de liga ¢ da composigBo inicial no

espagamento secundario, ¢ chamado pardmetro de engrossamento, e ¢ dado pela equaggo:

260y, DugTiy I 2
gsi{;f;q fig<lig Cg

M=
Hf{} - ;{)miz‘q(cfiq -Gy

} (m’/s) (6.66)

Onde: B, = constante teérica = 4,359

CSSO% = energia interfacial solido/liquido, J/m®
Slig

Dy, = difusividade do liquido, m/s
15, = temperatura figuidus da liga, K
Cﬁq = goncentracio final do liquido, %, que muitas vezes € igual 2 Cout

C, = concentraciic inicial da liga, % em peso

H ;= calor de fusdo volumétrico, 3m’
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k = coeficiente de partigio

;= inclinagio da linha fiquidus, "C/% em peso.

559:;; ?;iq

L. S g " . .

Substituindo I = MH na equaclio 6.65, tem-se para ¢ espagamentio secungano;
i

E F'Dliq } Wa,w_
}Ligearer — 5’5 E G

1\(1 -~ k)mﬁq(co - Cifq)j

— I
=5 (Mtfocaf)/:’; 6.67)

( c) \}

Kirkwood em 1985 propbs um modelo tedrico para o engrossamento baseado na
refusio dos ramos menores, iniciando-se na ponta e deslocando-se em diregfio 2 raiz, e prop0s

a seguinte equacio para o espagamento secundario :

Comparando os modelos tedricos de Feurer, 1977 e de Kirkwood, 1985, equagbes

6.67 e 6.68, nota-se que sdo praticamente iguais.

A vantagem dos modelos tebricos, € que servem para determinar 0 espagamento para
varias ligas, desde que se conhegam as propriedades termofisicas. Mas por outro lado, s@o
muito sensiveis a estas mesmas propriedades. Como exemple na FIGURA 639 sdo
apresentadas as variagBes que ocorrem na previséo do espagamento secundario (A,) para o8
modelos de Feurer, 1977 ¢ Kirkwood, 1985 para diferentes valores da constante de Gibbs-
Thompson (F}, conforme TARELA 6.1. Como no caso do espacamento primario, esses
diferentes valores ao serem introduzidos nos modelos provocaram alterages significativas na

previsio do espagamento secundario.
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FIGURA 6.39 - Variacdes do espacamento dendritico secundério com a taxa de solidificagio
empregando-se modelos tedricos.

Assim, a mesma consideragfio feita para a previsdo do espagamento primario deve ser
feita para o secundério, quanto aos cuidados com as propriedades termofisicas e a necessidade

de dados experimentais, para a escolha do melhor modelo da literatura.

o Andlise comparativa dos modelos com os resultados experimentais para o espacamento

secundirio

Nas FIGURAS 6.40(a) e (b) sio mostradas metalografias da liga Al-4,5%Cu em
diferentes posigBes, onde observa-se que hé um crescimento do espagamento secundério com a

distdncia da coquilha.
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3P ={61+1)um

Distdncia de 77 em da coquilha,

T =(424+5um

Distancia de 35 mm da coquitha

257 = {35+ 6)um

100um
—

Distancia de 21 mm da coquilha.

FIGURA 640 {3y Micrografias da liga Al-4,5%Cu solidificads unidirecionalmente, corte
longitudinal mostrando a variagio dos espacamentos interdendriticos secundénos com a
distdncia da coquilha de cobre refrigerada. Aumento 100x. Atagque Keller,
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2T =(115+43)um

Distancia de 230 mm da coquilha.

257 = (83419 um

Distdncia de 190 mm da coquilha.

Instancia de 160 mm da coquitha.

FIGURA 6.40 (b)- Micrografias da liga Al-4,5%Cu solidificada unidirecionalmente, corte
longitudinal mosirando a variagio dos espagamentos interdendriticos secundarios com a
disténcia da coquitha de cobre refrigerada. Aumento 100x. Ataque Keller.
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A comparaciio dos resultados experimentais obtidos com estes modelos empiricos e

tedricos ¢ apresentada na FIGURA 6.41.

160
= 140 .  Al45%Cu
g Schdificacdo direcional vertical
§ 120 — i’ 2
"% 160 N
§ 80 — Feurer, 1977
‘% 60 - e Kivkowood, 1985
ga 40 Jones, 1984
&% 20 Bower, 1966

§ = Experimental

i I
t i

G.00 6.05 .10 015 .20 0.25

Ihstancia da coguilha (m)

FIGURA 641 - VariagBes do espagamento secundario (A,) para diferentes modelos
comparados com 0s dados experimentais em fungfo da distdncia da coquilha,

Observa-se inicialmente que, ¢ ponto experimental mais distante da coquitha (12), além
de apresentar valores muito altos, possui uma dispersio muito grande, pois ja faz parte de uma
regifio onde a direcionalidade foi parcialmente perdida. Isto pode ser visto na micrografia da

FIGURA 6.40( b), portanto, este ponto serd abandonado.

Na FIGURA 6.41 pode-se notar que os modelos empiricos de Bower, 1966 ¢ Jones,
1984, representam muito bem os resultados experimentais obtidos neste trabalho. Os modelos
teoricos de Feurer, 1977 e Kirkwood, 1985 para previsio dos espacamentos secundérios,
apresentam a mesma tendéncia de crescimento, porém deslocadas para cima, ¢ mesmo assim

representando bem os resultados experimentais obtidos neste trabalho para a liga Al-4,5%Cu.
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Como os modelos para previsio dos espagamentos secundarios sio dados em fungdo
do tempo local de solidificacdo, torna-se interessante analisar as variagOes das previsbes nestes

modelos em funcio deste par@metro, conforme FIGURA 6 42,

Al-4 5%Cu
Solidificagfo direcional vertical "

Kirkwood, 1935
Feurer, 1977

Jones, 1984

Espagamento secundéario (um)
o
-]

0 -4 e Bower et al., 1966
® Expenmental

0 1060 200 360 400 300 600
Tempo local de solidificacdo (s)

FIGURA 6.42 - Variagio do espagamento secundario em fungdo tempo local de solidificacfio.

Na FIGURA 6.42 pode-se notar que para todos os modelos a tendéncia ¢ a mesma, ou
seja, aumento do espagamento secundério (A,) com o tempo local de solidificagdo (£;5.4).

Nas FIGURA 6.41 ¢ 6.42 pode-se notar que o modelo de Bower, 1966 foi o que mais se

aproximou dos resultados experimentais obtidos neste trabatho
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6.6.3 - Determinaco de equacdes experimentais para os espacamentos interdendritices

UUma boa descrigio para 08 espagamentos interdendriticos ¢ de impertdncia
fundamental para a calibragio do modelo matematico, para a posterior determinacic das
dimensdes das microporosidades. Apesar de terem sido obtidas boas correlagdes entre os
modelos da literatura € os dados experimentais. Durante uma ceria etapa do trabalho, houve a
necessidade da utilizacio de curvas experimentais para 0s espagamentos. Estas curvas foram
obtidas a partir de regressGes multilineares dos resultados experimentais, para as condigGes de
ensaio, variando em fungio da distancia da coquilha. Desta forma, conforme FIGURA 643,

foram obtidas as seguintes equagdes:

2P = 57 4085+ 54049(x) +1,3401(x)* - 0,0272(x)° —132,3720x 107%(x)*
(6.69)
Onde: Qf;(p = espagamento interdendritico primério, em pm.
x = distincia da coquilha, em cm.

2SP — 15,6349 +9,1183(x) — 04677(x)” +6,3785x107(x)” +2,0672 x 104(x)*
(6.70)

e . ' .o
Onde: ?\,;p = espagamento interdendritico secundario, em pm.
x = distdncia da coquilha, em cm.

600 —
Al-4,5%Cu

Solidificagdo direcional veriical

500

@ rimario
400 - b
s secundario

Regressio - Primério

Regressdo - Secundario
200 —

Espagamentos {pm)
(9%
[oe]
<

00 —

G 5 G 15 20 25
Distancia da coquitha (cm)

FIGURA 6.43 - Regressbes para os espagamentos a partir dos dados experimentais em fungfo
da distdncia da coquitha.



Na FIGURA 644
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sio apresentadas as regressGes para Os  espagamentos

interdendriticos feitas a partir dos dados experimentais, em funcdo da distancia da coquilha,

mas agora colocadas em funglo da taxa (Gﬁql/}gq}.
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250

Espacamentos (pm)
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Al-4 5%Cu
Solidificagdo direcional vertical
- molde cerdmico aguecido
- coquilha de cobre refrigerada

Regressdo - espagamento primario
Regressdo - espagamento secundario
® Primério - Experimental

Secundario - Experimental

0.01

61 i 10

Taxa (°C/s)

FIGURA 6.44 - Espacamentos interdendriticos primdrios ¢ secundarios experimentals, em
fungiio da taxa (G;iqi/}iq) e os perfis dos espagamentos interdendriticos obtidos com as

regressoes.

Na FIGURA 6.44 pode-se observar que para baixas taxas (1°C/s) ha um aumento

consideravel dos espagamentos, e como j4 apresentado na FIGURA 6.18 anteriormente grande

parte da solidificagio, para as condigbes de ensaio deste trabalho, se passa em baixas taxas.
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7 - Resultados obtidos e discussfes - ( Parte B)

Com todos os pardmetros térmicos e estruturais j4 determinados e devidamente
aferidos, o modelo pode entfo calcular os parmetros diretamente ligados com a formagéo de
microporosidades. Como ja apresentado anteriormente, a possibilidade de formacfio de um
poro em uma liga solidificando pode ser descrita em termos de pressdes (Piwonka e
Filemings, 1966; Flemings, 1974; Argo ¢ Gruzleski, 1988; Sigworth ¢ Wang, 1992a;
Kuznetsov e Vafai, 1995).

AP+ F, gas 2 Pézzm +F metalostatica + £ o (7.1)

Onde: AP = queda de pressio dentro dos canais, N/m’

Pyas = pressio dos gases, N/m’

P, =pressio aimosférica, N/m’

P

 retalosiatca = Pressio da coluna de metal liquido, N/m®

P_ =pressiio devido & tensfio interfacial liquido/gas, N/m’

Durante o processo de solidificac8o, para uma determinada posicdo dentro da zona
pastosa, quando a soma da queda de pressio devido a contragfio do metal {AP) com a pressio
dos gases {Pgag} se sobreple a somatdria das pressdes atmosférica (), metalostatica
(P, orniostatica) © & pressdo causada pela tensdo superficial dos gases (£, ), surgem condigBes

para a formago de porosidades {(Zou of al., 1998}
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O modelo numérico faz a previsio da formagfo de microporosidades, utilizando a
condiciio imposta pela equagio (7.1). Depois de calculados os perfis de temperatura, de fragdo
de sdlido, de concentracic de soluto e os parfmetros estruturais O programa numerico
reinicializa os caleulos, para determinar os perfis das pressdes em cada ponto. Para tanto, as
pressdes devem ser calculadas simultaneamente, durante todo o processo. Porém, as equagdes

para pressdes serfio apresentadas separadamente para maior facilidade.

Como pode ser observado na revis#o da Jiteratura, existem alguns modelos para a
determinagio das pressbes. Sendo que cada um deles possuindo caracteristicas ¢ consideragBes
proprias. Pretende-se também, na medida do possivel compara-los, de modo a se obter um

modelo mais adequado e abrangente.

Liquido
645 °C
L Zona
< < pastosa
o= o= 58%C,
__ D eutéti
S0 Sélido
micmpogsidade

FIGURA 7.1 - Esquema utilizado para o caleulo das pressdes dentro dos canais

interdendriticos.



170

7.1 - Queda de pressio deniro dos canais interdendriticos (AF)

Para compensar a contragio do metal durante a solidificagiio deve haver um fluxo de
metal liquido para o interior dos canais interdendriticos. O aumento da rugosidade dos canais
interdendriticos, causada pelas ramificagBes sucessivas dos bragos dendriticos, promove uma
queda de pressdo dentro do canal (AP). Quando esta queda de pressio ¢ maior que a presséo
atuante na entrada do canal pode resultar na formagdic de microporosidades (Flemings, 1974).
Considerando-se somente a formacgiio de porosidade por contracio, poros sio formados
quando a queda da pressdo num ponto dentro da zona pastosa, € maior que a pressdc atuante
naquele ponto, ou seja (Piwonka e Flemings, 1966; Minakawa et al., 1985; Chiou ¢ Tsai,
1990):

AP 2 Péz'uante (7‘2)

Bzfzcam‘e = R‘ixfetafasratz‘ca + Bzim (7'3)

Como os canais interdendriticos sio bastante finos, ¢ fluxo de metal liquido, através
dos mesmos, pode ser tratado como o fluxo através de meios porosos. Entio a queda de
pressio dentro dos canais interdendriticos foi determinada utilizando a lei de Darcy, que tem
sido usada por diferentes autores (Piwonka e Flemings, 1966; Poirier ¢ Maples, 1984; Zou
et al., 1990; Sigworth ¢ Wang, 1992; Lee et al., 1995). Para o caso de solidificagdo direcional
vertical com o calor sendo retirado pela parte inferior do molde, o fluxo de metal liquido €
paralelo aos ramos dendriticos priméarios. Entdio a velocidade do fluxe de metal liguido

(V fuxo), € dada por:

e =~ (éﬁm } 7.4
Fluxo — . g!’z’q Ay Q};q-g (7.4)

Isolando o termo da pressdo, temos que:

AP Vaxo-g‘i-gii
Ezpﬁfj'g_ & K, ! (7.5)

Integrando o campo de pressdes em vy, temos que:
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V .
LY fluxo- M. Brhg
P= pu.82 — fﬁ I ? ay (7.6)
| S — I )
I melalostaticn AP

Logo a queda de pressio dentro dos canais, para um determinado ponto dentro da zona

pastosa num certo instante, pode ser determinada a partir da equagio:

Vo e
4L flxuo M gﬁq
AP = -_§; X, dy (7.7)

Onde: P = pressdo num ponto, em N/m’
g = densidade da fase liquida, em kg/m’
g = acelerago da gravidade, em m/s”
AP = queda de pressio, em N/m’
V fuso = velocidade do fluxo de metal liquido na diregdo y, em m/s
K, = permeabilidade dos canais interdendriticos, em m’
L¢ = viscosidade dindmica do metal Hquido, em kg/m s
Llig = frag@o volumétrica de liquido.
g = aceleragio da gravidade, em m’/s
z = altura de metal liquido ponto, emm

L =comprimento da zona pastosa (intervalo entre as posigbes com temperatura

liquidus e solidus, num determinado instante {
Considerando que a contragic do metal ao se solidificar, deve ser compensada pelo
metal liquido, que escoa pelos canais interdendriticos, a velocidade do fluxo de metal liquido

dentro dos canais interdendriticos, pode ser dada por (Minakawa et al, 1985; Lecomte-

Beckers, 1988; Sigwoth ¢ Wang, 1993}

{me-gﬁq}- p= —'yﬁzfxwgﬁg {7.8)

gue resulta eny: Vo = ~BV 50 (7.9



172
Onde; V,; = velocidade da linha solidus

Psol — Piig

7.10
Esorl ¢ )

B = contragiio volumétrica [ =

Na FIGURA 7.2 é apresentada a curva de variagio da velocidade do fluxo de metal

liquido (Vﬁyxg) com a distdnecia da coquiltha, onde pode ser observado que tem a mesma

tendéncia da curva de velocidade da isoterma solidus, conforme apresentado na FIGURA 6.19.

o
=]
|

LA
w
}

;

L

Vsolidus x B

B
oD
i

Velocidade do metal (um/s)
it L
o o
|

ot
o)

0 ' i ! i ! i

0.00 0.035 0.10 .13 020 0.25
Distéincia da coquitha (m)

FIGURA 7.2 - Apresentando a velocidade do metal liquido (}/};ﬁuxg) durante o processo de
solidificacdo em funciio da distincia da coquilha.

A fragio volumétrica de liquido (gp,) leva em consideragio as diferengas de
densidades das fases sélida e liquida, é calculada a partir da fragdo em peso de liquido ( j}iq),

através da seguinte equacglo {Minakawa ef al., 1985).

Jiq

pz’ifj

1- ﬁiq ) ‘ f g
4+ i,
Psol p;’z‘q

Liig = ( (7.11)

Na FIGURA 7.3 apresenta-se a evolugio da fragio volumétrica de liquido (g, ). para

a liga Al-4,5%Cu. usando a equagfo de Scheil
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Lo - i fragio volumétrica de Hauido ]
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FIGURA 7.3 - Fragio de lguido ( f;iq) e fragdo volumétrica de liquido (g, ) em funcdo da
temperatura para a liga Al-4,5%Cu, utilizando-se a equagfo de Scheil.

A FIGURA 7.3 mostra que existe muito pouca variaco de uma fragio para outra,
como ja tinha sido observado por Yeum e Poirier, 1988. Somente para o caso de ligas, com
maiores quantidades de cobre € que faria diferenca (2 densidade do cobre € muito maior que a

do aluminio), conforme FIGURA 7 4.

1.0 ,
|
T |
0.9 - :
- £
o 08 - §
k= ) 1 S
& 07 - Al-18.4%Cu % B
2 g ) K
g 06 - :g
=2 4
g8 g 03 g
g 2 ] e
=7 L E
o '8
g 03 z
& 7 i
02 - Al-4,5%Cu | fragfio de liquido
H
0.1 — w o fragfio voluméirica de liquido
,_ i
0.0 ;

g 5 0 13 20 25 3G 33
consentracio de Cobre no Hguido (% peso)

FIGURA 7.4 - Variagio da fragfio de liquido () e da fragio volumétrica de liquido (&y4)

em funcio da concentragio de cobre no lquido, utilizando-se equacgio a Scheil
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7.1.1 - Andlise dos modelos para determinacio da permeabilidade da rede dendritica

Para a determinacio da queda de pressio, que ocorre no preenchimento dos canais
interdendriticos, existe a necessidade do caleulo da permeabilidade rede dendritica. No caso
em questio como a é solidificagfo direcional vertical, com gréios colunares, o fluxo de metal
liquido ¢ paralelo aos ramos dendriticos priméarios, € a queda de pressdo ocorre da entrada para

os pontos internos dos canais.

A determinagio da permeabilidade é uma fase de incertezas para a modelagem de
microporosidades. Um dos motivos é a grande variagdo entre os modelos propostos, outro,
seria a falta de dados experimentais consistentes (nfio é possivel a obtenciio de dados
experimentais com baixas fragdes de liquido), pois em se tratando de um complicado fenémeno
transiente, sdo dificeis as observacdes experimentais ¢ a medigdo com uma razoéavel precisio

{Hoseon e Viskanta, 1992).

Para a queda de pressdo (AP) nfio foi possivel a comparagiio direta dos resultados do
modelo com resultados experimentais. Houve entfo a necessidade de se encontrar outra forma

de calibrar ¢ modelo. Isto foi feito através da comparagio de diferentes modelos da literatura.

Na FIGURA 7.5 sfio apresentados os resultados (a) da variagio da permeabilidade
(K ), para fluxo de metal liquido paralelo aos ramos primarios, para os modelos apresentados
no Capitulo 3, e (b) para a queda de pressio (AP). Estas curvas foram obtidas, através da
simulaciio numérica, considerando © caso de formagfio de microporosidades somente por

contracio (sem a presenca de gases).

As diferencas apreseniadas entre as curvas na FIGURA 7.5(a) sfio devidas as
consideracdes feitas na concepgdo das equagdes. Por exemplo, a equacio de Blake-Kozeny,
também conhecida como Carman-Kozeny, nfo considera a direcionalidade do fluxo de metal
liquido, além disso, muitas vezes ela nfio ¢ vélida para o caso de particulas muito diferentes da
forma esférica, ou com ampla variacio do tamanho médic (Nield e Bejan, 1992). Entretanto,
na falta de equacdes mais apropriadas para a permeabilidade ela € usada em muitos trabalhos:

Eubo e Pelhke, 1985; Chiou ¢ Tsai, 1998; Suri e Paul, 1993; Kuznetsov ¢ Vafai, 1995
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Analisando a FIGURA 7.5(a), as curvas de evolugdo da permeabilidade com fragdo de
liquido previstas pela equacio (2.19) de Murakami et al., 1984, que sio regressdes de dados

experimentais, obtidos para (0,265 gy, <0,66) e que levam em conta a influéncia do

espacamento secundario e a equacio (2.6) de Carman-Kozeny (utilizando-se a dimenséo
caracteristica como sendo igual ao espacamento secundério) sdo muito préximas. Observa-se
também que as curvas das equagdes {2.7) de Carman-Kozeny {empregando-se 0 espagamento
primario), apresenta a mesma tendéncia, da que utiliza o espacamento secundario, porém com

um maior valor da permeabilidade para uma mesma frago de fiquido.

Analisando a FIGURA 7.44(b), observa-se que as equagbes de Flemings, 1970

{equacio 2.17); Poirier, 1987 (equagdic 2.21), que também ¢ uma regressdo baseada em dados

experimentais, para (0,17< gy, £0,61), e a sugerida por ele para 0 caso de extrapolagfes que
P &g

é a equacio de Blake-Kozeny modificada (equagbes 28 e29) e a de Santos, 1988 {equagdes

2.25 e2.26), apresentam resultados muito proximos.

Nota-se também que somente para as equacdes de Murakami, 1984 ¢ Carman-Kozeny
(utilizando espagamento priméario e secundario), haveria condicbes de formagio de
porosidades apenas por coniragdo nesta posigio, para as condigdes deste trabalho {liga Al-
4 5%Cu com solidificagio direcional vertical), mesmo assim para fragbes de liquido muito

baixas {<1%).

Neste ponto torna-se interessante introduzir o conceito de fragio critica de liguido
( f}ffﬁca}y que & utilizado por diferentes autores na modelagem da formagdo de

microporosidades.

Pode-se notar que nas equacgdes para determinagio da permeabilidade que quando a
fragdo de Hguido é um, a permeabilidade tende a infinito, isto €, ndo existe queda de pressio
para a liga completamente liquida. Por outro lado, quando a temperatura do fundido esta
proxima da temperatura solidus, a permeabilidade ¢ muito baixa e a queda de pressdo se torna
muito grande. As equacdes indicam que quando a fracio de liquido ¢ zero a permeabilidade ¢
zero e a queda de pressdo tenderia a infinito. Para suplantar esta dificuldade matemética,

alguns autores adotam uma fragfio critica ( ﬁfgﬁz‘ca}_
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A fracio de liquido critica ¢ definida como sendo um valor abaixo do qual 2
alimentacio interdendritica cessa e considera-se que neste ponto que nfio ocorre mais a
formagiio de microporosidades (Chion e Tsai, 1996). Esta escolha do valor critico, para a
fracio de Hquido, ¢ totalmente arbitriria, entretanto, trazendo inlmeras alteragles nos

resultados dos modelos. Na TABELA 7.1 sfo apresentados alguns valores para o valor critico.

TABELA 7.1 - Fragfio de liquido critica ( /;£/7°?) utilizada em diferentes modelos.

iq
fracdo de liguido critica Liga Referéncia
0.1 Al-CuyTi e Cu-Zns; Chiou e Tsai, 1990
0,1-0,01 dependendo da liga Lee et al., 1990
0,05 ART%SE Suri e Paul, 1993
0,01 Al-4 5%Cu Kubo e Pehlike, 1985
1x107” Ago 1%Cr Chiang ¢ Tsai, 1992

Na FIGURA 7.5 (a) pode-se¢ observar que para todas as equacdes de permeabilidade
usadas, quando a fragio de liquido tende a zero a permeabilidade também tende a ser muito

baixa, levando a um expressivo aumento da queda de pressdo FIGURA 7.5 (b).

Na FIGURA 7.6 sdo apresentadas, para as condigBes do ENSAIO 15, as posigbes onde
haveria condicdes de formaglio de microporosidades somente por contragdo, utilizando-se para
determinagio da permeabilidade a equacgio de Blake-Kozeny (com o espagamento primaric).
Nota-se que ha formagfio de porosidades por quase toda extensdo da pega, entretanto, nota-se
também que com fracBes de liquido muito baixas (<1%). Curvas semelhantes também foram
obtidas para as equacdes de Murakami et al., 1984 e Blake-Kozeny {com o espagamento
secundario}. Adotando-se uma fragio de liguido critica igual a 0,01 e analisando estas curvas,
onde houve condicBes de formagiio de microporosidades para esta situagdo em estudo, estes
poros prevista pelo modelo devem ser desprezados, pois se formaram com frag@es de Hquido

mouito abaixo da fragdo critica.
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Al-4.5%Cu
Solidificagfo direcional vertical
Fluxo de metal paralelo aos ramos dendriticos primarios
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FIGURA 7.6 - Isotermas sofidus e liguidus, localizagio das porosidades, e a variagdo da
fragfo de liquido com a posigio.

Optou-se pelo emprego da equagdio proposta por Santes, 1988 pela facilidade da

introdugio no modelo numérico, por ser uma equagiio baseada em pardmetros do processo

(A, A9, Liig), © nlo em pardmetros decorrentes de regressdo linear, que possuem um

intervalo rtestrito de validade. £ importante salientar que, enquanto os modelos em geral
consideram a tortuosidade constante {como por exemplo Flemings, 1974; Poirier, 1987;
Sigworth e Wang, 1993), esta equago proposta por Santos em 1988 prevé uma variagio com

a fracio de liguido.

A equacio utilizada neste trabalho para a queda de pressio devido 4 contragdo (AP,

para fluxo de metal liquido paralelo aos ramos dendriticos primarios, ¢ a seguinte:

j’zﬂ 905 B gy

0 KSaﬁfos Q& {(7.12)

Substituindo as equacdes para a permeabilidade (2.26) e tambem a da tortuosidade {2.25), a

equacdo (7 12), toma a seguinte forma;
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A queda de pressio é obtida no modelo para cada posicio dentro da zona pastosa, isto
é, entre as posigdes com fragdo de liquido igual a um e zero, respectivamente. Estes célculos
sio feitos a cada instante, durante todo processo, de forma que pode-se obter um perfil de

pressdes no tempo.

Segundo Santos, 1988, a tortuosidade e a permeabilidade variam dentro da peca com a
distancia da coquilha, ndo s6 com os espagamentos, mas também com a relagho entre eles. Na
FIGURA 7.7 pode-se observar a variagio desta relagio entre os espagamentos obtida para os
resultados experimentais deste trabatho. Algumas posigdes foram selecionadas para uma

analise mais detalhada (pontos coloridos na FIGURA 7.7).

Al-4,5%Cu
Solidificagdo direcional vertical

------- Regressdo para © espagamsnto primario
_______ Regressfio para o espagamento secundério

Espagamenio secundario/Espacamento primario
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FIGURA 7.7 - Espacamentos priméario e secundério e a relaglo AT / 2" em fungdo da
distancia da coquitha.
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Na FIGURA 7.8 sfo apresentados os resultados da simulagiio numérica dos par@metros
tortuosidade (T,,) (a), permeabilidade (K,,) (b} e queda de pressio nos canais interdendriticos

(AP) (c) em funglio da fracio volumétrica de liquido (gy,), para fluxo de metal liquido

paralelo aos ramos dendriticos primarios. Estes parimetros sdo apresentados para diferentes

posi¢des ao longo da peca (selecionadas na FIGURA 7.7).

Pode-se observar na FIGURA 7.8 (a) que as diferencas entre as tortuosidades, para

cada posiggo, tende a diminuir a medida que a fragio volumétrica de liquido tende a zero.

Na FIGURA 7.8 {b) observa-se também que permeabilidade da rede dendritica, para
fluxc de metal liquido paralelo, aumenta com a distAncia da coquilha, a medida que 0s
espacamentos interdendriticos primarios crescem. Convém neste ponto salientar a importancia
da determinaciio correta dos espacamentos interdendriticos, na previsfio da permeabilidade e

por conseqiiéncia no célculo da queda de pressao.

Na FIGURA 7.8 (c) até proximo do centro da peca (12,5 cm) a queda de pressdo
diminui com 2 distincia da coquilha, j4 que a permeabilidade aumenta. Deste pontc em diante a
permeabilidade mantém-se alta (regifio com espagamentos interdendriticos grandes),

entretanto, a queda de pressio cresce. Isto ocorre devido ac aumento da velocidade do fluxo

de metal liquido (Vﬂm) ), causado pelo crescimento da velocidade da isoterma solidus (ver

equagdo 7.7 e 7.9), e a grande extenso da zona pastosa (ver FIGURA 6.21).

Para o caso deste aparato experimental (solidificacio direcional vertical) com esta liga
(Al-4,5%Cu), onde ha formagfio de estrutura colunar por quase toda a exiensfo da pega,
ocorre uma situacdo limite onde 2 alimentacfio interdendritica ¢ fortemente favorecida, pois os
espagamentos s aumentam com a distincia da coquilha, fazendo com que a permeabilidade
aumente com o decorrer da solidificagio. Lee ef al, 1990 afirmam que a queda de pressio
diminui gracas 2 alta permeabilidade da estrutura grosseira que facilita a alimentagfo
interdendritica (experimento semelhante com a liga Al-7%8i-0,3Mg). Sigworth ¢ Wang em
publicagbes recentes 1992-1993, afirmam que a queda de pressdo, na presenca de gases, nfo
exerce nfluéneia na formagio de microporosidades em ligas de aluminio, por causa da ordem

de grandeza ser muito menor que a pressio dos gases.



P (pm /A ()
100/483
g 87/413
"Iy F
Z 74/272
P
5 63/175
Lot
46/100
L0002 64 06 08 1O 29/64
E-S 5 Fragfio de Hiquido 55 .
. 1E-10 74
\?3 1E-11 v 23
= 22
£ 1E-12 2 -
& 1E-13 = 20 -
= =
E IE-14 o 19
% . 18
g R 17
E1E16 1 2 6
B 25 ) { 15 -
Eld ) 4
) R T N— Ef
000 0.01 010 1.00 5 o
Fragio de Hauido -
100000 - i
10
2 B .
2 & 10000 ;
=i . P
24 6
g5 1000 .
g £ .
g . _
&g wo :
0
E
)
3 et
0.00 0.01 0.10 1.00 B comite
Fragfo de ligudo d;c;%n«;
i CTAGH

FIGURA 7.8 - Variacdes da tortuosidade (T,/), da permeabilidade (K} e da queda de
pressio dentro dos canais interdendriticos {AF) para fluxo de metal liguido paralelo aos

ramos dendriticos primarios, em diferentes posigdes dentro do fundido, durante a solidificagiio
direcional da liga Al-4,5%Cu.
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FEm funcio disso, para estas condigBes de ensaio € com as equagdes para determinaggo
da permeabilidade utilizadas, a queda de pressdo sempre foi menor que a pressio atuante,

indicando que n3o ha formacgdo de poros somente por contragio.

Entretanto, as micrografias das amostras em diferentes posi¢Oes mostraram a existéneia
de porosidades em toda extensdo da pega. A partir desta constatagdo experimental, verificou-
se a importincia da influéncia dos gases na formacio das porosidades, que passou ent&o a ser

analisada.

7.2 - Pressiio dos gases ( Fy,)

Na seg@io anterior foi discutida a formaciio de porosidades em fundidos, devido a
contracdo causada pela diferenca de densidades entre as fases liquida e solida, e também a
deficiéncia de alimentagio interdendritica. Nesta seciio serd analisada a formagio de
porosidades, causada pela evolugo dos gases devido a diferenca de solubilidade dos gases
entre as fases solida e liquida. Estes fatores em geral interagem uns com outros, € torna-se
dificil determinar a causa predominante na formagio de porosidades (Emadi, Gruzleski e

Toguri, 1993).

Os gases diatdmicos, por exemplo Hy, O, N; entre outros, geralmente dissociam
guando estdo dissolvidos em metais. Entdo a Lei de Sievert pode ser usada, para determinar a
pressdo parcial destes gases. Ela diz que a solubilidade de um gas diatdmico ¢ proporcional 3

raiz quadrada da pressio parcial do gés, ou seja:

ga5
p . =-— (7.14)
gas Kol
gas
_ S
P gas — (7'15)

Kfiq
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Onde: Ko7, Ky 580 as constantes de solubilidade do H no Al, nas fases solida ¢ liquida, em

ce/100g Al atm"”?

Cfg T = concentragio de gas na fase liquida, em cc/100g Al

Cﬁf = concentragio de gas na fase soOlida, em cc/100g Al

Considerando que as fases solida e liquida, coexistem lado a lado dentro da zona
pastosa, e que os espagamentos sio geralmente muito pequenos, € razodvel assumir que o gas
rejeitado pela fase solida difunde inteiramente na fase liquida (liquido interdendritico), antes
dos microporos se formarem (Lecomte-Beckers, 1988). Assumindo que a quantidade inicial de
gas da liga deve ser conservada, ¢ pode-se fazer um balango de massa, supondo gque ndo

ocorra perda nem absorcio de gas, ou seja;
SO5 _ ~gas gas
CG ™ “sof (1 - ﬁitj) + Cliq -flz‘q (7.16)

Onde: Cg? = quantidade de gas dissolvido inicialmente no metal liquido

f};q = fraciio de liquido, determinada com a equagio de Scheil.

Para ¢ aluminio e suas ligas, o hidrogénio € o Gnico gis com sclubilidade significante

(Emadi e Gruzleski, 1994; Chen ¢ Engler, 1994), logo temos que:
Pg&s = PHi@rogema- (7.17)

Os trabalthos de Piwonka ¢ Flemings, 1966; Lecomte-Beckers, et al., 1982; Gupia et
al, 1992; Gruzleski et al, 1993 ¢ Chen e Engler, 1994 consideram que o limite de
solubilidade do hidrogénic na liga igual ac limite do hidrogénio do aluminio puro, ¢ que a
quantidade de hidrogénio na liga durante a solidificacio permanece aproximadamente

constante, ou seja;

FHidrogenio Hidrogenio
C £ o C(} £

i (7.18)
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A pressdo parcial do hidrogénio (Pgm} pode ser calculada a partir da equagfo de

conservagio de massa (7.16) ¢ utilizando a Lei de Sievert (7.14 ¢ 7.15), resultando em:

2

)
1 COHsdmgema i
%, . Kol } soi /}
\ & thq( Kiig Kk@

Na FIGURA 7.9 apresenta-se os limites de solubilidade para ¢ aluminio, propostos por

Ppos =10° - (7.19)

Piwonka e Flemings, 1966, os quais tém sido usados pelos outros modelos acima citados,
Mostra-se também a variagio da solubilidade na faixa de solidificacdo da liga Al-4,5%Cu,
obtida através do modelo numérico. Na mesma FIGURA 7.9 sfo apresentados os dados

experimentais de solubilidade do hidrogénio para o aluminio puro de King, 1987,

1.0
~ 09 — Pressio=1atm
=T i
& 0% -
<
:% 0.7
o
2 06
%} Piwonka e Flemings, 1966
2 5 _
5 0 King, 1987
- o 7
,g 4 ““:
fik ]
E 03 -
= S
£ 02 -
E _
“ogr -
0.0 5

240 560 580 600 620 640 660 68O OO
Temperatura (°C)

FIGURA 7.9 - Scolubilidade do hidrogénio no aluminio, em fungdo da temperaturs, utihizada na
equacdo da pressio dos gases proposta por Phwonka e Flemings, 1966, comparada com 08
dados experimentais de solubilidade do hidrogénio no aluminio puro de King, 71987
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A pressdo dos gases (Pgas} também pode ser determinada pela Lei de Sievert

associada 3 uma equagio de rejeicio de soluto para o sistema Aluminio-Hidrogénio, que € uma

consideragio bem mais interessante pois leva em consideracio a segregagdo do hidrogénio no

liquido, conforme proposto por: Poirier et al., 1984-1987a; Kubo ¢ Pehlke, 1985; Fang ¢

Granger, 1989; Zou et al., 1990; Gruzleski et al., 1992; Sigworth ¢ Wang, 1992a-19934;
Suri ¢ Paul, 1993; Combeau et al., 1993; Kuznetsov ¢ Vafai et gl., 1995 entre outros.

A pressiio parcial do hidrogénio que estd em equilibrio com © metal lquido é dada pela

Lei de Sievert, (Sigworth e Wang, 1992a-1993a).

( f Hidrogenio \2
3 H'

% lig
Py = 10° i S J (7.20)
Onde: Pgas = pressdo parcial do hidrogénio dissolvido, N/m?
Hidrogenio ~ . o ..
Cy = concentracio de hidrogénio no liquido, cc/100g Al

S = solubilidade, cc/100g Al atm™”

7 = coeficiente de atividade do Hidrogénio na liga

Segundo Sigworth, 1982 em ligas binarias Al-H, que contém uma pequena quantidade
de hidrogénic como impureza, o coeficiente de atividade (fH) ¢ igual a 1 (um). Em ligas
ternarias, como por exemplo Al-Cu-H, é geralmente proximo de um. A presenca de um
terceiro elemento, na maioria dos casos, altera a solubilidade do hidrogénio e, em ligas de
aluminic com muitos elementos de liga, a solubilidade com certeza deve ser afetada.
Determinou-se este fator para a liga Al-4,5%Cu, a partir das proposigdes e dados de Sigworth,

1982, conforme equacionamento a seguir:

¥ # 2 #ooRn
. ; . ; e . 3
logfy = el [%j]+ 2rif|%] + 2 2rk % ll%4] + (%)
i=1 =2 j=2k=2
j<k (7.21)
Por convencdo o aluminio é adotado como sendo o elemento de indice 1 num sistema com ¥

elementos.
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Onde: f;; = fator de atividade do hidrogénio na liga AL-Cu-H

n=72
€y = 0,030
Fag = -0, 0004

Resultando em f5 = 0,98

Desta forma a equagdo para a pressdo parcial dos gases, usando a solubilidade do

hidrogénio no aluminio, passa a ser dada por:

(0?98 i Cfdrogenio \2
Py =10° L Sq j (7.22)

Qutra forma, para a determinagdo da pressdo parcial dos gases ¢ utilizando da
constante de equilibrio (K) (Sigworth e Engh, 1982; Poirier et al., 1987a; Yeum e Poirier,
1988);

idrogenio 2
(g
< J (723)

Pgas :L

Onde: Pgas = pressio dos gases, N/m®

Hidrogenio ; . .
Cy & = concentracio de hidrogénio no liguido, % em peso

K = constante de equilibrio da reagio, em N/m'”

A quantidade do hidrogénio em ligas de aluminio é geralmente medida em centimetros
chbicos, em condigdes estabelecidas de temperatura e pressio por 100 da tiga. Usando a lel
dos gases perfeitos, a seguinte relagdo pode ser encontrada, ver ANEXO 5, (Rousset, Rappaz

¢ Hannart, 1995}

107
lecspH, 22,4008
100g ~  100g

=0,89107% =107*% em peso {(7.24)
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O calculo da constante de equilibrio (K} pode ser feito através da variagfio da

temperatura em K, ou da solubilidade {S), conforme TABELA 7.2,

TABELA 7.2 - Coeficiente de equilibrio

K Referéncia
A h e Wang, 1982
an:_SS;Z_mSi igworth e Wang
K =8923x10"8 Poirier et al., 1987a
K =8994x1073S Yewm e Poirier, 1988

Assumindo completa difusio do hmdrogénio a concentracfio no liquido ¢ dada pela
equacio de equilibrio (Poirier et al., 1987-1988, Zou ef al., 1990; Sigworth ¢ Wang, 1992a-
19935}, da seguinte forma:

g Cﬁidmgenio
e .
C!z 14Vogenio — 4] (725}
1- & fiq(} - kHidrogema}
Hidrogenio ... )
Onde: Ly = concentragdo imcial da liga, em % peso, ou cc/100g Al

&g = fracio volumétrica de liquido do sistema Al-Cu, no intervalo de solidificacdo da

liga, obtida pela equaciio de Scheil

k Hidrogenio = coeficiente de parti¢8o do sistema Al-H.

O coeficiente de particio (& Hidrogenic)} € @ 1azlio entre as conceniragbes nas fases

solida e liquida, e para o sistema Aluminio-Hidrogénio foram encontradas propostas bem

distintas, como pode ser visto na TABELA 7.3
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TABELA 73 - Coeficiente de particdo

k Referéneia

Hidrogenio

0,03 Fang e Granger, 1989

0,052 Zou et al., 1997
0,069 Poirier et al., 1987
0,1 Kubo e Pelhke, 1985

Os autores Poirier et al., 1987 ¢ Zou et al, 1990 afirmam que o coeficiente de
particio para o sistema Al-H ¢ baseado no trabatho de Talbot, 1975. Ja Fang et al., 1989

fizeram uma aproximagdio do diagrama de fases Al-H, do Smitheil’s Metals Reference Book,

1983,

Aplicando estes valores na equagfio {7.25), com um teor inicial de hidrogénio de 0,2
cc/100g Al obtém-se as curvas da FIGURA 7.10. Pode-se notar uma sensivel diferenga na
composicio do liquido interdendritico, & medida que a temperatura decresce a partir da
temperatura Jiguidus. Na FIGURA 7.11 ¢ apresentada a variaglio do teor de hidrogénio no

liquido em fungio da fragfo de liquido.

20 — Coeficiente de particio Al - H
0,069

10 —

“" Concentragio inicial = 0,20 cc/100g Al

0.0

640 630 620 610 &00 390 580 370 360 550
Temperatura {°C)

Concentracio de Hidrogénio no tquido (cc/100 g Al)

FIGURA 7.10 - Variacdes da concentragdo de hidrogénio no liguido com a temperatura em
funcdo do coeficiente de parti¢lio do sistema Al - H, conforme TABELA 7.2.
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FIGURA 7.11 - Apresentando a variacdo da conceniragdo de hidrogénio no liquido com a
fracdo de liquido, com diferentes coeficientes de partigio do hidrogénio no aluminio.

Procurou-se entdio verificar a raziio destas diferentes propostas para o coeficiente de

particio do hidrogénio no aluminio. Poirier ef al., 1987a baseando-se nas equagdes propostas

por Talbot, 1975 para o sistema Al-H, sugere que o coeficiente de parti¢lo (k Hidrogenio) POde

ser estimado pela equacg8o:

ieg{kfﬁdmgenéo) =1lo cH = ——— 1,369

Onde: Kppgrogenic = coeficiente de partigio no equilibrio,
Cfgj = concentragdo na fase s6lido, em % peso de Hidrogénio,
C;g = conceniragio na fase liquida, em % peso de Hidrogénio,

T = temperatura, K

(7.26)

A equacio apresentada por Poirier ef al, 1987 ¢ coerente com a equagio proposta por Talbot,

1975, que também é citada por Zou et al., 1998 (entretanto, ndo existe explicagfio para o valor

0,052). Aplicando esta equagio para a temperatura média do intervalo de solidificagio da liga
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Al-4,5%Cu obtém-se um valor de 0,069, indicando que valores da TABELA 7.3 este € ¢ mais

coerente e sera utilizado neste trabalho.

Como pode ser observado na FIGURA 7.12, nfo houve grandes variagOes na pressio

dos gases com as mudancas do coeficiente de partigio do hidrogénic no aluminio
(k Hidrogenio)» Para um dado teor inicial de hidrogénio, em fungo da fragio volumétrica de
liguido. No entanto, estas diferengas tendem a aumentar & medida que a fragdo de liquido
diminui,

500000 —

300000 —

4000006 —

300000 -

200060 —

Pressfio dos gases (N/m?)

100000 \
4 0,10cc/100g AF
0 I = V T .1 T

00 01 02 03 04 05 06 07 08 05 10
Fragdo de liqmdo

FIGURA 7.12 - Variacdes da pressiio dos gases em fung@o da fragfio volumétrica de liquido
para diferentes valores do coeficiente de partigdo (K Hidrogenio )» Para duas concentraces

iniciais de hidrogénio 0,10 e 0,20 ¢c/100g Al

A solubilidade (S} de um elemento (no casc hidrogénio) pode ser definida como a
capacidade deste soluto dissclver em um solvente (no caso aluminio}, sem a formag&o de uma
fase saturada. E em geral uma funclio da temperatura, e pode ser determinada através da
seguinte equacio (Opie e Grant, 1950, Talbot, 1975; Sigworth, 1982; Porieir et al,, 1987a;
Anayalebechi, 1991)

-4
Log§ = “*}““"%“B (7.27}

Onde: § = solubilidade do Hidrogénio na liga numa dada pressfio {em geral 1 atm) €
temperatura, oc/100g Al

A, B = constantes que dependem da higa



7 = temperatura absoluta, K
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Os wvalores para 4 e B sdc obtidos de curvas logaritmicas experimentais da

solubilidade versus o inverso da temperatura {1/ 7) numa pressio de 1 atm. Anyalebechi,

1991 apresenta uma coletdnia dessas constantes 4, B para o aluminio puro e para diferentes

ligas de aluminio. A solubilidade também varia com a composi¢io da liga como pode ser

observado na TABELA 7 4.

TABELA 7.4 - Constantes 4 e B para aluminio e algumas de suas ligas (4dnyalebechi, 1991).

Liga % em peso A B | Faixa de Temperatura, °C Referéncia
09,99% Al ¥ | 2550 2,62 700-1027 Opie e Grant, 1950 #
99,99% Al & | 2700 2,72 670-850 Talbot et al, 1988

Al-2%Cu 2950 | 290 700-1050 Opie e Grant, 1950
Al-4%Cu  # | 3050 | 294 700-1050 Opie e Grant, 1950
Al-8%Cu 3150 | 294 700-1050 Opie e Grant, 1950
Al-16%Cu 3150 § 2383 700-1050 Opie e Grani, 1950
Al- 4%51 2950 291 700-1050 Opie ¢ Grant, 1950

Poirier et al., 1987a foram além, propondo que a solubilidade varia também com

microssegregacio durante a solidificagiio. A partir dos dados experimentais de Opie e Gran,

1958, fizeram uma analise de regressio colocando na equacBo da solubilidade a influéneia da

segregacdo do cobre para o liquido interdendritico. O mesmo foi proposto para o sistema

aluminio-silicio em Yeum ¢ Poirier, 1988

A=a, +a1(CC“)m ~§~a2(

B=b,+5(Cs) +5,

“lig

fig

fig

CCu

fig

fig

c)rafcg)”

)+53(CC")M

tig

(7.28)

(7.29)
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Sendo que Cj, = % em peso de cobre no liquido interdendritico, obtido através de uma

equacio de rejeicfo de soluto, que neste caso € a equaclo de Scheil Os coeficientes das

equacdes 7.28 e 7.29 sfio apresentados na TABELA 7.5

TABELA 7.5 - Coeficientes das regressdes propostas por Poirier
et al, 1987a e Yeum ¢ Poirier, 1988 para as constantes 4 ¢ B.

Al-Cu AL-Si
8 2550 2550
a 358.9 -14,65
2 -54.48 203,0
23 0,6241 -47,86
bo 2,620 2,620
b: 0,3043 -0,09268
b, -0,08072 0,2271
bs 0,004484 -0,05411

Logo, a equaglo da solubilidade (7.27), segundo Poirier et ai, 1987a ¢ Yeum e

Poirier, 1988, toma a seguinte forma:

Cu vz Cu Cu 32
a, —i—ai(Cﬁq) —%az{Cﬁq )%@{C;éq)
A

log(8) =

+8,+0 () v (cg)+nlcg)”

g tig “lig

(7.30)

Na FIGURA 7.13 sfio apresentadas as variacBes dos coeficientes 4 ¢ B, propostos por
Poirier, em funcio da variacio da concentragio do cobre no liquido remanescente causado
pela rejeigio de soluto. Notar que os termos g, e b, sgo os mesmos do aluminio puro de Upie

e Grant, 1950 da TABELA 7 4.
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FIGURA 7.13 - Constantes 4 ¢ B propostas por Porieir et al., 1987a para o célculo da
solubilidade do Hidrogénio em sistemas Al-Cu hipoeutéticos, utilizando equagio de Scheil (as
linhas cheias indicam as faixas para a liga Al-4,5%Cu).

A seguir na FIGURA 7.14 serfio apresentadas as variages da solubilidade do
hidrogénio {§) com a temperatura propostas por Opie e Grant, 1950 ¢ Talbot, 1988 (ver
TABELA 7.4 #) em comparagio com os dados experimentais para o aluminio puro de King,

1987 Como pode ser observado, estes resultados de solubilidade s8o extrapolagGes para uma
faixa de temperatura menor que a temperatura de fusfo do aluminio puro (?;éié} = 660°C).

Regidio esta, que se fosse somente o sistema Al-H, j4 estaria toda no estado solido, entretanto,
como também existe o soluto, no caso cobre, a solidificacio se processa numa faixa de
temperaturas abaixo da temperatura de fusfic do aluminio. Estas extrapolagfes permitem, a
determinacio da variagio da solubilidade {§) durante o intervalo de solidificaclio da liga.
Pode-se notar também que os diferentes valores dos coeficientes 4 ¢ B da equagio da

solubilidade (7.27) influem significativamente no caleulo da solubilidade do hidrogénio (S}

Introduzindo na equaciio de pressdo dos gases (7.22) as diferentes propostas para a
determinagio da solubilidade do hidrogénio (5}, da FIGURA 7.14, obteve-se as curvas das
pressdes dos gases na FIGURA 715, para quatro valores diferentes do teor inicial de
hidrogénio. Apresenta-se também na FIGURA 7.15 as curvas obtidas com a proposigdo de

Piwonka ¢ Flemings, 1966 para determinacgio da pressdo dos gases {equaglo 7.37)
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FIGURA 7.14 - VariagBes da solubilidade do hidrogénio no aluminio com a temperatura (OUpie
¢ Grani, 19504; Talbot et al., 1988), para o sistema Al- Cu- H (Opie e Grant, 1950, Poirier
et al., 1988), com dados experimentais de solubilidade para o aluminio de King, 1987,

Observando esta FIGURA 7.15 {a) (b) (¢) (d) nota-se claramente que a pressio dos

gases (Pgas) na liga que contém alto teor de gas (no caso Hidrogénio) excede a pressdo

atuante (P oiatostatica + Famm + P ) muito mais facilmente que aquela com baixo teor inicial

de gés,

A pressio dos gases também cresce com o progresso da solidificagdo, sendo para uma
dada fracdo de Hquido ela é muito maior no caso de um alto teor inicial do que para baixos
teores. Este efeito, segundo LaOrchan e Grugleski, 1993 deve ajudar a reduzir a dificuldade
de nucleagio da bolha de gas. Uma bolha de gas entfio, pode se formar mais rapidamente em
utma liga com um maior teor inicial, do que em outra com um menor teor inicial. E por outro
lado, num baixo teor inicial de hidrogénio necessita de um tempo consideravel para vencer a
pressio atuante. Como mostra na FIGURA 7.15 (a) a liga com teor baixo de hdrogénio
{0,10¢¢/100g Al) alcanga a pressio externa somente com uma fragho volumétrica de liguido

muito baixa.
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Analisando ainda a FIGURA 7.15 pode notar-se que as curvas obtidas com as
propostas para a solubilidade do hidrogénio de Piwonka e Flemings, 1966 ¢ Sigworth, 1982
(com os dados de solubilidade de Opie e Grant, 1950%) comecam sempre juntas, pois ambas
assumem a solubilidade do hidrogénio no aliminio puro. Mas, & medida que a solidificacfo
progride, elas viio se distanciando. A explicagio para isto, reside no fato que a proposta de
Piwonka e Flemings, 1966 nio considera a rejeigio de hidrogénio no liquido, de forma que o

teor de hidrogénio no liquido & sempre constante e igual ao inicial

(Cﬁ;dwg@mm = Cf Z-{:Zlmgemo). Resultando que esta equaclio (inicialmente proposta por
Piwonka e Flemings, 1966, ¢ utilizada em outros modelos, como por exemplo: Lecomte-
Beckers, et al., 1982; Gupta et al. 1992; Gruzgleski et al., 1993 ¢ Chen et al., 1994) para a
determinagdo da pressdo dos gases subestima a importéncia dos gases na formacio de
microporosidade. Observar que independente da fracio inicial de hidrogénio ela € sempre a
menor. Ja a proposta de Sigworth, 1982 apesar de nfio considerar a rejeigdo do cobre no
sistema (para a solubilidade), considera a do hidrogénio, fazendo com que a pressio dos gases

aumente com o progresso da solidificagdo.

Quando na FIGURA 7.15 sio comparadas as curvas obtidas com as propostas para
solubilidade de Talbot et al., 1988 ¢ Sigworth ¢ Wang, 1982a-1993a nota-se que sdo bem
semelhantes, pois as duas sdic baseadas no hidrogénio no aluminio puro, ¢ nos dois casos
considerou-se rejeicio do hidrogénio no liquido. A diferenca esta nas constantes utilizadas na
equagdo (7.27), que no caso de Sigworth e Wang, 1982a utilizou, as obtidas anteriormente

por Opie e Grant, 1950# para aluminio puro {ver TABELA 7.4).

Quando comparadas na FIGURA 7.15 as curvas obtidas com as propostas para a
solubilidade de Opie e Grant, 1950 para a liga Al-4%Cu e Poirier et al., 19874 para a liga Al-
4,5%Cu, com as demais (onde se considera o aluminio puro), nota-se uma diferenga desde os

instantes iniciais da solidificacio (g, =1). Segundo Taibot, 1975 a solubilidade do

hidrogénio diminui com a adigiio de cobre (ver TABELA 74 ), logo a pressio dos gases
aumenta quando se considera a solubilidade do hidrogénio no sistema Al-Cu. Poirier et al.,
7987a consideram que ha rejeicio de soluto & medida que a solidificagio progride, ou €13,
teor de cobre vai aumentando no liquido interdendritico, e a solubilidade do hidrogénio vai
diminuindo. Isto resulta num certo distanciamento entre as curvas de Poirier et al., 1987qa ¢ a

de Opie e GGrant, 1950,
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FIGURA 7.15 - Variagio da pressdo parcial dos gases { fégs) com o teor inicial de hidrogénio,
& com a equacghio para determinar a solubilidade do hidrogénio (S), segundo diferentes autores.

Utilizando a equacio de Scheil e assumindo & Hidrogenio =9,009.
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Os diferentes valores da press@o dos gases (Pga.s), obtidos das varias propostas de

solubilidade do hidrogénio na liga testadas no modelo matemético, permitiram a determinagio

dos taios das microporosidades. Estes resultados para os raios das microporosidades estio

apresentados na FIGURA 7.16 em fungfio espacamento primario.

Poirier ef al., 1987
200 e Opie e Grant, 1950

Talbot et ul., 1988
Opie ¢ Grant, 1950 8

150 — Piwonka e Flemings, 1966 .

E .
S
> i
[
j)
S 160 —
2 |
&
50 [H,] = 0.20 cc/160g Al
{) o

50 100 150 200 250 300 350 400 450 300
Espagamento interdendritico primdrio (pm)

FIGURA 7.16 - Infludncia das equagbes de solubilidade na determinagfio do raio das
microporosidades em fungdio do espacamento priméario. Para a liga Al-4,5%Cu, com
solidificacio direcional vertical, adotando coeficiente de partigio Al-H igual a 0,069,

Na parte inferior da FIGURA 7.16 ¢ apresentada a variagio percentual entre as curvas
que oferecem o raio do poro maximo {rp%iffm") e 0 raio do poro minimo {5,55{;;%9} , obtida

da seguinte maneira:

},,;Maxérﬂﬁ _ rﬁﬁ;@z’me
o/ _  porO poro
Yo = T x100 (7.31)

F poro
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A FIGURA 7.16 mostra que para a condigio em estudo, solidificagiio direcional

vertical da liga Al-4,5%Cu e teor inicial de hidrogénic de 0,20 ¢c/100g Al ocorreu uma

variagio de aproximadamente 40% para o raio do poro {#p,y,) dependendo da equagdo de
solubilidade (&) utilizada. Como ser definido posteriormente, ¢ raio do poro (Fporo) varia

diretamente com o espagamento interdendritico primario (A;) e com a fragio volumétrica de
liquido { gy, ) durante o processo de solidificagdo. Uma vez que as condigbes térmicas sfo as

mesmas o espagamento primario se mantém, entretanto, guanto maior for a pressdo dos gases
mais rapidamente ha condigBes para a formagio de poros, e por consegiéncia com fragles de
liquido maiores, gerando raios maiores. Através desta analise, nota-se também, a grande
susceptibilidade da modelagem matemética na previsio de microporosidades com respeito a

solubilidade do hidrogénio na liga.

Os dados de Opie e Grant, 1958 foram obtidos numa faixa de 700 a 1300°C (TABELA
7.4). Nesta faixa de temperatura a liga estd no estado liquido, e consequentemente nfo ha
rejeicio de soluto. Como j&4 fol mencionado, estas equacgdes para solubilidade foram

extrapoladas para a faixa de solidificacio da liga (szqm(gus — Tsotigus), onde ha rejeigio de

soluto. Por isto é pertinente a colocagdo de Poirier et al., 1987a de considerar esta rejeigdo.

Em funcBo do exposto, a proposi¢ic de Poirier ef al, 1987a, foi assumida neste
trabalho pelo fato de considerar a influéneia do cobre na solubilidade do hidrogénic na liga Al-
Cu, e pela coeréneia dos coeficientes de sua regressiio (equagBes 7.28 e 7.29). Esta escolha ¢
reforcada através da analise das curvas de solubilidade para a liga Al-4%Cu (Opie e Grant,
1956) e a de Poirier et al., 1987a na FIGURA 7.14, Comparando estas duas curvas, notamos
que praticamente coincidem no inicic da solidificagdo (645" C) e a medida que a solidificacBo
progride e a rejeigio de cobre aumenta, estas vio se distanciando, uma vez que Opie e Grant
ndo considera a rejeigiio de soluto. A consideracio feita por Poirier ef al., 1987a, onde o
cobre rejeitado da fase solida enriquece a fase liquida, e com isto diminui a solubilidade do
liquido interdendritico, pode ser vista como uma solugdo para a falta de dados sobre

solubilidade do hidrogénio, na zona pastosa.
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Finalmente a equagio para a determinar a pressfio parcial dos gases (Pgas), utilizada

neste modelo passa a ser:

Hidrogenio A
Co
0,98 -
1~ g!’iq(l - kHidrOgEﬁiG)
P =Py = v (7.32)
gas T (C64) 2 rar{ ) cE) 2 Y
aptra Uy 1 "+l U el ) 2 o
10 . o+ ) wewbz{q,-;}j

7.3 - Pressdo devido 3 tensdo superficial da interface liguido/gas (F,)

A pressio causada pela tensfo superficial da interface liquido/gas representa uma
resisténcia inicial para a formagdo da bolha de gés. De acordo com Gupta et al., 1992 este
parimetro varia com muitos fatores e mecanismos de nucleagiio. Uma botha nfio consegue se
estabelecer com um raic muito pequeno. Por exemplo, para um raio tendendo a zero, a presséo
devido & tenso tenderia a infinito. Mas existe, segundo Campbell, 1969, um tamanho critico

da botha abaixo do qual, ela nfio € capaz de sobreviver e acima deste, ela tende a crescer .

Para o calculo desta pressdo foi usada a equagfo de Laplace, que relaciona a diferenga
de pressdio através da interface com a tens@o superficial e os raios principais de curvatura,
desta interface no ponto (Emadi et al., 1993). J4 utilizada em outros trabalhos (Piwonka ¢
Flemings, 1966; Campbell, 1969;Kubo ¢ Pelhke, 1985; Poirier ef al., 1987a; Yeum e
Poirier, 1988, Fang ¢ Granger, 1989; Apelian et al, 1990; Gupta et al., 1992; Sigworth e
Wang, 1992a-b 1993;; Combeau et ai., 1993; Suri ¢ Paul, 1993; Chen ¢ Engier, 1994):

i 1
P =0, ~(~»~~é~w) 7.33
ﬁzg’:gm‘ rg FZ ( )

Onde: P, = pressio devido & tensiio superficial da interface liquido/gés, em N/m’

Cugs = tensdo superficial da interface liquido/gas, em N/m

gas

¥, ¥, = ralos principais de curvatura, em m



200

Para o caso de uma botha esférica, tem-se que!

2 * Gﬁq/.:f
/ gas

Py=—— (7.34)
rpom

Onde: Fpope = 1aio eritico inicial da bolha ou raio da porosidade, em m.

Na FIGURA 7.27 sio apresentados alguns valores da tensdo superficial liquido/gas
encontrados na literatura para a liga em estudo. Nota-se que existem variagdes razoaveis de

uma referéncia para outra. Entretanto, os valores maximos e minimos para a tensdc superficial

(G, ) foram testados no modelo numérico ¢ ndo provocaram diferencas sensiveis nos perfis
4
S gas

de pressdo, nem nos raios das microporosidades. Resultados semelhantes foram encontrados
nos modelos de Fang e Granger, 1989 ¢ Emadi, Gruzleski e Toguri, 1993 eles variaram &
tensdio para o caso de ligas A356 modificadas e nio-modificadas, e concluiram que esta
variagdo isolada da tensfio superficial, ndio explicaria a diferenca do nivel de porosidades

encontrado entre estas ligas.

.98 — : ,
- i
096 4 | ‘
_ i 4
094 — !
i
T 092 ] Kubo e Pehike, 1985 Mi
€ 900 o S L a
= i % ; wm,w,w_w,Ww_wmfgf’iiiereSpeiser, 987 ;‘g
% 0.88 :;E B -
% 086 — i o
# - k=
< i Bt o
e {}84 o R . i
é %‘i Emadi, Grugleski e Toguri, 1993 2
2 082 4 3! £
: ! Zou, Shivkumar e Apelian, 1596 ' +
0.80 — i i
i i
078 — i %
4 i
@?6 Ty ii H ! T i H H ] i ] ! ! H i H

540 550 560 570 S80 590 600 610 620 630 640 630
Temperatura {(°C)

FIGURA 7.17 - Apresentando a variagio da tensio superficial {Tug, ) durante 0 intervalo de

/’I’
gas

solidificacio da liga Al-4,5%Cu, em fungiio da temperatura.
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Neste modelo matematico serd usada a equacio de Poirier e Speiser, 1987 variando

com a concentragio de cobre, por considerar a microssegregagio, que € 2 seguinte!

e/ = 0,868 +0,761x10°C¥ + 1293107 C (7.35)

Ji
//ﬁ‘:f q

Onde: Cjoty = tensdo superficial, em N/m
g

C;?’; = concentraco em peso de cobre no liquido interdendritico, em % pesc obtida

através da equacio de Scheil.

Um dos problemas da modelagem da formagZo de microporosidades ¢ a determinagic

do raio critico inicial (74, ). Para estimar este raio, inicialmente, existe a necessidade de

caracterizar muito bem a estrutura dendritica da liga durante a solidificagio, como ja
mencionado no Capitule 6. Por exemplo, em fungio da estrutura dendritica formada pela liga,
as microporosidades podem ser interdendriticas, localizando-se entre 05 espagamentos

primarios, ou intradendriticas, entre os ramos secundarios.

A literatura apresenta algumas sugestdes para este problema, que foram introduzidas
no modelo matematico, para que pudéssemos comparar seus resultados, e suas eventuais

conseqiiéncias, na previsio da formagéo de microporosidades.

Kao, Chang e Lee em 1995 fazendo solidificag@io direcional vertical, para a liga Al-
4,5%Cu, encontraram estrutura de grios equiaxiais. Assumiram entio que o8 poros nucleilam
na raiz das dendritas e sio controlados pelo espago interdendritico durante o processo de
solidificaciio. Asseguram que durante os Gltimos estégios de crescimento dos poros, o valor de
¥, ¢ muito maior do que 7j, como mostrado na FIGURA 7.18. Logo o raio principal de
curvatura #;, pode ser considerado como sendo proporcional ao espagamento secundério,

entdo assumiram que

Ay
= (7.36)
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FIGURA 7.18- Esquema apresentado por Kao, Chang e Lee, 1995 para a formagio de poros.

Donde a equagio da pressdo causada pela tensdo superficial, pode ser dada por:

46,0,
S lig

B=—g (1.37)

Zou, Shivkumar e Apelian em 1990, modelando a formagfo de microporosidades na

liga A356 com griios equiaxiais, também usaram o raio das porosidades desta maneira.

Kubo ¢ Pehlke em 1985, também utilizando a mesma liga Al-4,5%Cu, e solidificagdo
direcional, sugerem que o este raio pode ser considerado como sendo do tamanho da celula

dendritica, ou seja:

(7.28)

M
Fooro = 3

Sendo que a equacio para a pressio devido 2 tenso superficial fica sendo:

F.= }\,; (7.39)
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A

No entanto, a consideragdo de 7y, = A ¢ pouco realista ja que o poro se forma

entre as dendritas, que apresenfam uma certa espessura solidificada, e portanto o poro
apresenta dimensdes menores gue o espacamento interdendritico priméario, conforme pode ser

visto na FIGURA 7.19

50 um

—
FIGURA 7.19 - Micrografia da liga Al-4,5%Cu sohdificada unidirecionalmente. Com destaque

a microporosidade interdendritica Corte transversal. Ataque ‘especia/’. Aumento 200x.

Poirier et al. em 1987a, fazendo uma nova andlise do problema, sugeriram gue este
raio depende do arranjo geométrico formado pelas dendritas, € que o mesmo varia tambem
com a fraclio volumétrica de liguido. Estas sugesiBes de Poirier ef al, 1987a sdo baseadas em
um estudo anterior sobre microestruturas de dendritas colunares de Jacobi, 1977, no qual os
ramos primarios sfo alinhados em filas adjacentes, com os seguintes tipos de arranjo:

entrelacado FIGURA 7 20(s) e quadrado FIGURA 7 20(b}.
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[T I -

@ (b)

©)

FIGURA 720 - Arranjo dos ramos dendriticos, apresentados por Jacobi, 1977. {a)
entrelacado, (b) quadrado, (¢) encaixe de trés dendritas (Poirier ef al., 1987a}

Supondo que o caso entrelagado € 0 que ocorre com maior frequéncia, Poirier et al.,
1987a, na FIGURA 7.19(c) mostra em detalhes o espago interdendritico como sendo um canal
de largura O, e propde que a largura do poro deve, ser corrigida em fungio da fragio

volumétrica de liquido (g, ), da seguinte maneira;

_ 8iigh

6="7

(7.40)

Quanto menor for a fragio volumétrica de liquido (gy,) menor sera 8, logo menor seré

a dimensdo do poro, e quanto maior o espacamento interdendritico primario (A4) maior serd a
dimensiio do poro. Segundo Peirier ef al., 1987a uma bolba de gas deve se encaixar num
canal, em que o comprimento (7} € muito maior que a largura (#,), quando os principais raios

de curvatura sfo
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B=98/2 e Fy = (7.41)
&g ;‘*1
Logo: A = =57 (7.42)

Substituindo os raios determinados segundo Poirier ef al, 1987a, a equagio da tensdo

superficial toma a seguinte forma:

P i (1.43)
¢ &iig * ?\'i -

Convém salientar que a equagBo 7.43 fo1 deduzida para uma condi¢iio de fluxo de calor
unidirecional, com formacfo de estrutura colunar. Em Poirier ef al., 1988 ¢ proposta outra
equagio para o caso de solidificaciio com estrutura de grios equiaxiais, como por exemplo,

para a liga Al-Si.

Comeo tem sido discutido, quando a pressio dos gases somada & queda de pressdo,
supera a soma das pressdes metalostatica, atmosférica e a pressdo devido a tensio superficial,
o poro pode nuclear. Um poro com um grande raio de curvatura pode nuclear com moderada
pressio dos gases (baixa concentragfio de hidrogénio no liquido interdendritico), pois a

contribuicio da pressio devido 2 tensfo superficial, € baixa (Zou et al., 1990}

Pelo exposto, nota-se que estas consideragdes para o raio do poro (¥p,,,) séo muito

importantes, para estimar a pressdo devido 4 tensio superficial gas/metal (f},), e também para

a determinago da condigfo para a formagéio de um poro. Isto pode ser observado na FIGURA
7.21, onde s&o apresentados os resultados das variagfes das diversas pressdes que atuam num
ponte (0,092m distante da coquitha), para um mesmo teor inicial de hidrogénio {0,10c¢/100g

Al Assumindo gue a pressfio dos gases sendo determinada pela equagio 7.32.

Existem modelos que nfio consideram esta pressio causada pela tensfo superficial

(P, = 0)Buznetsov e Vafai, 1995), FIGURA 721(a) este seria um caso limite de

Froro = . Desta forma, nfio existe nenhuma dificuldade inicial para a formagho da bolha de
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g4s, ¢ a quantidade de porosidades depende somente da quantidade de gases presente na liga.
Mas esta considerac@io, embora de facil aplicag@io, nSo estd de acordo com resultados
experimentais encontrados na literatura que a guantidade de porosidades decresce em pegas

fundidas com estrutura refinada.

Para o caso de Fppp = "f4j2? (Kao, Chang e Lee, 1995 ¢ Zou, Shivkumar e Apelian,

1996} (constante para cada posigdo) na FIGURA 7.21(b) onde ¢ considerada a formagfo de

poros entre 0s ramos secundarios.

Para o caso de Fpgp = ""23? (Kubo e Pelhke, 1985) (constante para cada posigdo) na

FIGURA 7.21(c} o valor para o raio do poro ¢ irreal (superestimado), portanto, o valor da

pressdo causada pela tenséo superficial gas/metal (F;) € subestimado.

4 iig }“i

Para 0 caso de 7'pp, = 7 {Poirier et al., 1987} (variavel para cada posiclio) na

FIGURA 7.21{d) a pressdo devida a tensfio superficial gas/metal (PG) varia em uma faixa,

dependendo da fragio volumétrica de liquido (gy,). Para um mesmo espagamento primario,

que quando gy, = 1, tem-se que:

4 el ggg//
S gas

B=—p® (7.44)

Notar gue nesta situagdo os modelos de Kube ¢ Pelhke ¢ Ppirier sfo iguais. Esta pressdo

representa uma pressfo adicional, que deve ser vencida para nucleagiio de um poro. Mas a

medida que a solidificagiio progride {0 <gy, <1), segundo a proposta de Poirier a pressio

devido & tensdo superficial (£} aumenta, chegando a valores muito elevados, e com isto

dificultando a formag8o de poros.
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Observar também na FIGURA 7.21 que a fragio volumétrica de liquido na qual a bolha
de gas ¢ termodindmicamente estavel, chamada de g;gﬁ varia em cada situacio, em funcdo da

pressfo causada pela tensBo superficial. Quanto maior esta fragfio de liquido, indica maior a
facilidade na formac8o da bolha. Ou seja, é mais rdpido atingir as condigbes termodindmicas

nas quais, para um dado teor de hidrogénio saturado, a botha torna-se estével.

Relembrando que os espagamentos priméario e secundério {A; e A,) estdo fortemente

relacionados com a taxa (G;@V;fq }, conforme FIGURA 6 .44, foi plotada a FIGURA 7.22 com

a pressdo causada pela tensdio superficial (£,) em funcio da taxa, juntamente com os

resultados encontrados por Sigworth ¢ Wang, 1993, que apesar de serem para ouira liga de

aluminio (A356), apresentam bom acordo com os resultados deste trabalho.

gfiq

Poirier et gl., 1987
Eao, Chang ¢ Lee, 1995

Kubo ¢ Pelhike, 1985
Sipworih ¢ Wang, 1993

Pressdo devida a tensio superficial (N/m*)

@

001 01 1 10
Taxa (°C/s)

FIGURA 7.22 - Variages da press@o causadas pela tensio superficial gas/liquido (F), para os
modelos de Kao, Chang e Lee, 1995, Kubo e Pelhke, 1985 ¢ Poirier et al., 1987 (neste caso
para diferentes fragSes volumétricas de liquido (gy,)), em fungio da taxa {Ggg-g . %g}.

Comparadas com as obtidas por Sigworth ¢ Wang, 1993,
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Analisando a FIGURA 7.22 pode-se notar que independente da equagio de pressio
devido a tensdo superficial adotada, esta pressfio sempre aumenta com a taxa. Segundo o
modelo de Poirier et al., 1987 a pressdo devido a tens3o superficial vai aumentando a medida
que fracfo de liquido diminui. Sendo que para altas taxas e baixas fragBes volumétricas de
liquido, esta pressdo torna-se muito elevada, dificultando demasiadamente a formagfo de
porosidades. Pode-se observar também que para baixas taxas {1°C/s) hd uma diminui¢io
consideravel da pressfio causada pela tensfo superficial (para um dos qualguer modelos
testados), e como ja foi apresentado anteriormente grande parte da solidificacfo, para as
condigdes de ensaio deste trabatho, se passa em baixas taxas (ver FIGURA 6.18). Isto implica
em dizer que: para as condicbes experimentais deste trabalho, a pressiio causada pela

superficial ndo oferece grande resisténcia para a formagio de porosidades.

Portanto, quando a taxa de solidificagio aumenta, o espacamento priméario (A;)
diminui. Consequentemente, as porosidades de gases, que porventura vierem a se formar
devem se encaixar num pequeno espago interdendritico, ¢ vencer uma press3o devido 2 tensfio
superficial muito grande. Portanto altas taxas de solidificagio dificultam 2 formacio de
porosidades. E com certeza ¢ por isto, que no decorrer dos anos, diversos trabalhos tém
recomendado o aumento da taxa de extraglio de calor, ¢ o uso de resfriadores para a produgéo
de pecas com boa qualidade, mesmo aqueles trabalhos experimentais, que ndo analisam o©

efeito dos gases.

Para um mesmo teor inicial de mdrogénio 4 medida que 2 taxa diminu {aumento dos

espagamentos interdendriticos) a fraclo volumétrica de liquido na qual a porosidade pode se

s
formar (gj;,) aumenta.

Nos experimentos realizados neste trabalho, j4 apresentados anteriormente, houve
formacgdo de estrutura colunar em quase toda extensfo das pegas (FIGURAS 64 e 6.18).
Segundo Poirier ¢f al., 1987g numa zona pastosa com dendrifas colunares, o espago entre os
ramos primarios, € muito maior que o espago enire 0s ramos secundarios, portanto, a pressio
necesséria para a formagdo de uma bolha de gas ¢ muito menor entre os ramos primarios, do

que entre os secundérios.



Realmente, nas amostras metalograficas dos ensaios realizados, as porosidades foram
sempre interdendriticas. Isto foi observado através de microscopia Oftica, conforme exemplo

apresentado na FIGURA 7.23 onde fica bem evidenciado que 05 poros so interdendriticos,

100 um
i

FIGURA 7.23 - Micrografia da amostra da liga Al-4,5%Cu corte transversal distante 14 mm

da mterface metal/coquilha, ataque ‘especial”. Aumento 100x.

Portanto, entre as propostas de raio do poro testadas, a que parece mais indicada, neste
caso, € a de Poirier ef al,, 1987a. Desta forma a equacglio para pressio causada pela tensio

superficial usada neste modelo, € a seguinte:

4{0868+0,761107.C +1,2910°C¥) »
Clig 7 = g}’ég’}vi {7.»’-33}




211

7.4 - Determinacfo do volume percentual de porosidades

O calculo da possibilidade termodinimica para formaclio de microporosidade
interdendritica empregando-se a equagdo 7.1, nfo ¢ condicio suficiente para a determinagio
do volume de microporosidade formado. Para que se possa caleular a quantidade de

microporosidade, segundo Poirier ef al. 1987a, outras consideragGes devem ser feitas.

A medida que a temperatura diminui o limite de solubilidade do hidrogénio no liquido
também ¢ reduzido, conforme ja apresentado na FIGURA 7.14, e € obtido pela lei de Sievert

de acordo com a seguinte eguagio:

Hidrogeni 1
sz' idrogenio o Pg%% X S . fH , 1{}5 (7.46)
Hidr i , ..
Onde: S JTOREIE concentragio saturada de hidrogénio na fase liquida

Sendo que a solubilidade (S) é uma fungiio da temperatura e da concentragio de cobre no

liguido interdendritico.

Por outro lade, quando a temperatura diminui, uma maior guantidade de hidrogénio é

rejeitada para o liquido interdendritico, o que pode ser determinado pela seguinte equacgo:

Hidrogenio
Cﬂfa@agefzio _ C(} &

i -
I- g lig (}i - Kfffdmgeﬁis}

(7.25)

A FIGURA 7.24 mostra esquematicamente a concentragio de hidrogénio que pode ser
dissolvido dentro da zona pastosa nas fases liquida e sélida (linhas azuis). Apresenta também

as curvas de rejeigdo de hidrogénio nas fases lquida e solida (linhas vermelthas). Para uma
fracio volumétrica de liquido critica { gzq) a solubilidade nas fases sélida e liquida é superada

{dependendo do teor inicial de hidrogémio e das condiges térmicas) surgindo a condigdo

termodinamica para 3 formacio de microporosidade, conforme previsto pela equagiio 7.1

Entretanto, observa-se que com a continmudade da solidificacio, a fracdo volumétrica
de Hquido atingird a fragdo eutética (g,,,) numa temperatura menor, e, consequentemente, o

grau de saturagiic aumenta:
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Hidrogenio Hidrogenio
Cy —Siig (7.47)

para a fase liquida

Hidrogenio Hidrogenio
Csof T snd (7.48)

para a fase solida.

De acordo com Poirier et al. 1987, pode-se considerar que a fase gasesa formada em
* N . . e, n ¢ - .
&4 continua crescendo até que finalmente a fragdo volumétrica de liquido torna-se igual a

fracio eutética, e depois vai tendendo a zerc. Nesta situagio, a massa de gas saturado € a soma

da massa da fase séhida e da fase liquida, ou seja:

- Hidrogenio Hidrogenio Hidrogenic Hidrogenio
1006 = (Cyq — OJig V&g +(C —Dsoi W—gug) (749

: f Saturagdo no liquido
€L
=
£
=
s G
: % - i . -
g \“\,‘ é | Saturacdo no sohdcz mmmmm
g T R
2 o Tmemtl
5} e e 1
s T Co Krriroge
: ooy T hdﬂ}gem(}
O T L
A &
8 ggm gizg

Frago volumétrica de Hquido

FIGURA 7.24 - Representago esquematica da variagiio da concentragio de hidrogénio no
liquido interdendrifico e no sdlido dendritico durante a solidificagio e as concentragfes
saturadas nas duas fases.

A concentracio na fase solida ¢ obtida pela equaciio de equilibrio, ou seja;

Hidrogenio _ JHidvogenio
CS@! = K Hidrogenio * “iig (7.50)

Na falta de dados melhores para o coeficiente de partigBio do hidrogénio na liga Al-Cy,

Poirier et al, 1987a recomenda o uso do mesmo coeficiente para a determinacio da fase

solida saturada de forma que:
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Saturoda __ Saturada
SSG! = K Hidrogenio * Slzq (7.51)

Em Poirier ef al., 19870 ¢ Yeum ¢ Poirier, 1988 considera-se a massa saturada de

hidrogénio (¢) como sendo a quantidade de hidrogénio rejeitada para o liguido interdendritico
até que seja atingida a fragdo eutética (g,,,) conforme apresenta a FIGURA 7.24. Desta

forma combinando as equacdes 7.49, 7.51 e 7.52, tém-se que a massa saturada é dada pela

seguinte equagio:

_ Hidrogenio Hidrogenio
}‘GO¢ - (Ceut - Seuf )( Beur + kHz‘drogem‘e - kHidr@genif)v geut) (7.52)

ApoOs a andlise dos resultados de volume percentual de microporosidade obtidos
empregando-se este equacionamento (item 7.5), verificou-se que este modelo nfo descrevia
bem os resultados experimentais obtidos neste trabalho. Desta forma, optou-se pelo célculo da

massa de hidrogénio saturade como sendo a quantidade de hidrogénio rejeitada para o liquido

interdendritico até a completa solidificagdio numa dada malha (g g~ 0). Esta consideracéo

parece ser mais apropriada, pois, mesmo apos atingida a fragic de liquido correspondente a
fracBio eutética, o hidrogénio continua a ser rejeitado do solido formado para o liguido

remanescente. Pelo exposto ¢ novo equacionamento €

. Hidrogenio Saturad

H}O(b — {Cfiq - Sfig e )kﬁidmgenio (7.53)

O volume percentual de microporosidade ¢ estimado considerando-se que o hidrogénio
comporta-se com um gas ideal, e que todo o hidrogénio rejeitado para o liquido interdendritico
contribui para a formagfio de microporosidade (Poirier ef al., 1987, Fang ¢ Granger, 1989,
Kao, Chang e Lee, 1995}, e que o a bolha de gas continua crescendo em equilibrio

termodindmico (Sigworth ¢ Wang, 1993a), tém-se que:

®R.T,,

v9% = 5
Mgas-Pgas

(7.54)
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Onde: v%% = volume percentual de porosidades em 1 g da liga
@ = massa saturada de gas, % em peso
R = constante dos gases perfeitos (8,31467 N.m/(K.mol}))

1., = temperatura eutética, em K

M 45 = peso molecular do gés (2,016 g/mol)

* . P
Pgm = pressio dos gases no instante de formagio da bolha, N/m?

Empregando-se esta equagio modificada para volume percentual de microporosidades,
para diferentes teores de hidrogénio dissolvidos na liga Al-4,5%Cu, mantendo-se as mesmas

condi¢des térmicas, obteve-se os resultados da FIGURA 7.25.

45 7 Al-4 5Cu

4.0 Solidificagio direcional
3.5 ~

3.0 —
25 -
2.0
i5
1.0
0.5
0.0

i
H

4,20

e 0,10

Perceniual de porosidades (%)

001 0.1 i 10
Taxa (°C/s)

FIGURA 7.25 - Variacic do percentual de porosidades em fungiic da taxa obtidas
numericamente.

Apresenta-se na FIGURA 7.25 a variagio do percentual de porosidades prevista pelo
modelo numérico desenvolvido, em fungéo da taxa {Gﬁq. Vﬁq) para diferentes concentracdes
iniciais de hidrogénio. Nota-se que para a mesma liga e as mesmas condigBes térmicas, o
percentual de porosidades aumenta diretamente com o teor inicial de hidrogénio. Isto ocorre
devido ao fato da pressBo dos gases (Pgas) exceder a pressdio atuante muito mais facilmente
com o aumento da concentracio inicial de hidrogémio. Nota-se ainda que pode-se evitar a

formagio de porosidades para determinados teores de hidrogénio, através do aumento da taxa

de resfriamento.
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7.5 - Comparacio dos resultados do modele com os resultados experimentass

Para a comparacio dos resultados do modelo com os experimentais, procurou-se
formas de quantificar as porosidades das amostras da liga Al-4,5%Cu obtidas, através de

solidificag¢8o direcional.

A anglise quantitativa das porosidades € possivel com uma das seguintes medigdes {(Heo,

Cheng e Sekhar, 1991)

€= Vporo / (V poro + V;iga) (3D: densidade) (7.55)
&= Aporo / {Apom +A§ga) (2D: analise de area) (7.56)
€= Lo / (Lpom + Lﬁga} (1D: analise linear) (7.57)
€= Nporo / (N poro + N ;iga} (OD: contagem de pontos) (7.58)

Sendo que Vv, A, L , N referem-se a volume, area, comprimento e namerc de pontos,

respectivamente.

As primeiras medidas de fragiio de porosidades foram feitas através da contagem de
pontos. Esta contagem de pontos consistia em colocar uma grade sobre a amostra, através da
ocular do microscopio, € contar o numerc de poros que coincidiam com as intersecBes da
grade. A fragdo de poros eqiiivale ao nimero de poros dividida pelo nimero total de pontos da
grade. Este processo foi repetido vérias vezes, sobre diferentes areas de cada amostra.
Seguindo sugestio de Padilha ¢ Ambrdsio, 1985, para se obter bons resultados a rede deve
ser selecionada de forma que nfo mais de um ponto da grade incida sobre o objeto de
interesse, ou seja, que o espacamento da rede {que ¢ determinado pelo aumento da ocular do
microscépio) seja proximo ao espagamento do objeto de interesse, no caso os poros. Os

resultados obtidos para o Ensaio 15 estfo na FIGURA 726,
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FIGURA 7.26 - Percentual de porosidades determinado pela contagem de pontos em fungdo

da distdncia da coquilha.

A tendéncia encontrada foi boa, entretanto, 0s resultados ndo foram satisfatérios, pois
a dispersio era muito grande. Esta alta dispersdo nas medidas, nfio pode ser atribuida
simplesmente a erros de medida, mas & variagio da quantidade de poros dentro da amosira.
Além disso, no inicio e no final da peca niio foi possivel a medi¢8o por incompatibilidade com

o métodeo, no inicio muito menores, ¢ no final da pega muito maiores do que a grade utilizada,

O método mais empregado para quantificar ¢ percentual de poros ¢ a medida de
densidades (LaOrchan e Gruzleski, 1992; Viswanathan ¢ Brody, 1992). A quantidade de

porosidade ¢ obtida pela seguinte relagio:

% Porosidades = densidade teGrica - densidade aparente X 100 {7.59)
densidade teorica

Sendo que a densidade tedrica pode ser obtida por calculos (Pan, Chiou e Liao, 1991; Suri
Huang, Berry e Hill, 1992, Fuoco, Goldenstein ¢ Gruzleski, 1994), ou experimentalmente
através de medidas de uma regifo sem porosidades (Viswanathan e Brody, 1992). A
densidade aparente pode ser quantificada pelo método de Arquimedes. Entretanto, este tipo de
medida de densidade para esta liga nfo é indicado. Pois a grande diferenga de densidades entre
os componentes (Al = 2700 e Cu = 9900 kg/m”) associada 4 solidificagio direcional favorece a

macrossegregacio do cobre (Huang e Berry, 1993).
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Finalmente, seguindo sugestdo de Fang ¢ Granger, 1989 foi feia determinacéo do
tamanho das porosidades, através da medicio dos poros em diferentes amostras, variando a

distincia da coquitha, ou seja, para diferentes taxas de resfriamento.

Uma consideragio importante com relagio aos poros € quanto a sua forma final nio
esférica, conforme pode ser observados nas micrografias, FIGURAS 727 e 7.28. Na verdade
estes poros devem surgir de inicio numa forma esférica, no meio do liguido interdendritico, e
posteriormente, em fungfio da pressdo exercida, pelo avango da interface solido/liquido,
deforma-se contornando os ramos dendriticos. Quando observado nas analises micrograficas,
este poro ja deformado, € geralmente encontrado no interior da estrutura eutética final Estas
consideragOes sfo coerentes com as observagBes experimentais, feitas por Monteire ef al,
1993 ¢ Chen ¢ Engler, 1994, que usaram a técnica de solidificag@o interrompida, em varias

temperaturas dentro da zona pastosa da liga A356.

SO um
—

FIGURA 727 - Micrografia da liga Aiwfi_,fa%{fﬁ corte transversal distante 110 mm da interface

metal/coquilha. Ataque ‘especial’ Aumento 200x.
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Esta forma peculiar de poros, exige a definicBo de um raio equivalente {(Fang e
Granger, 1989} para quantificagio, das dimens6es dos poros experimentalmente. Supondo que
a bolha se deforma com o progresso da solidificacdo, mas o volume permanece constante, €
que numa seqlo trans?arsai, o mesmo pode ser representado por uma area, as medidas foram
feitas da seguinte forma;
- cOmMOo 08 poros sdo geralmente alongados, mediu-se o comprimento total de cada poro;
- varias medidas foram feitas para a determinacfo da largura, e depois foram feitas médias para
cada poro,
- a area foi determinada pela multiplicaco do comprimento total pela largura,
- o raio equivalente foi determinade pela equivaléncia desta area média com o area de um
circulo, ou seja:

Ry
Ao =7 () (759)

| A nedia

Sendo que: }“;gfé = \\f : - (7.60)

40 pm

—
FIGURA 728 - Micrografia da liga Al-4,5%Cu corte transversal distante 110 mm da interface

metal/coguitha. Ataque ‘especia!’. Aumento 250x.
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Estas medidas experimentais oferecem uma dispersdo muito grande, e os resultados
foram tratados estatisticamente, conforme ja descrito Capitulo 5. Na FIGURA 7.29 estdo
apresentados, no caso para o Ensaic 15, o8 resultados das medidas experimentais do
espagamento primario, do comprimento e da largura dos poros, juntamente com O 810

equivalente em cada posigdo, em fungdo da distancia da coquitha.

06 — .
900 Liga Al-4,5%Cu

Solidificacfo direcional vertical
800 - molde ceramico aquecido
- - coquitha de cobre refrigerada

T00 —
Medidas experimentais

600 %  Espacamento primario .
g 500 — & Largura do poro m ;
~—t ' &
@ &«  Comprimento do poro i i
2 400 P P ; |
5 . @ Raip equivalente do poro 1
é 300 : ° B
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Distincia da coquitha (m)

FIGURA 7.29 - Medidas experimentais dos espagamentos primarios, comprimento € largura
dos poros e do raio equivalente em fungdo da distancia da coquitha. Liga Al-4,5%Cu
solidificacio direcional vertical (resultados ja tratados estatisticamente).

Os resultados experimentais obtidos neste trabalho, como j& mencionado, mostraram
que, mesmo para um baixo teor inicial de hidrogénio, de 0,10 ec/100g Al ha formagdo de
poros em praticamente toda extensdo da pega, conforme pode ser observado na FIGURA 729
Observa-se também que as dimensdes das microporosidades aumentam com 2 distincia da
coguitha, em fungdo da taxa de resfriamento. UUm exemplo desta variagiio estdo nas FIGURAS
730 e 7.31, para duas posicdes distintas a enfatizando a grande diferenga das dimens3es das

microporosidades.



20 um
FIGURA 7.30 - Micrografia da higa Al-4 5%Cu corte transversal distante 14 mm e
da coquilha, com taxa de resfriamento de 5°C/s. Ataque ‘especial’. Aumento 500x.

50 um
FIGURA 7 31 - Micrografia da liga Al-4,5%Cu corte transversal distante 110 mm ——
da coquilha, com taxa de resfriamento de 0,1°C/s. Ataque ‘especial’ Aumento 200x.



221

Na FIGURA 7.32 sio apresentadas os resultados do modelo numérico para o raio das

porosidades, segundo as trés consideragbes para o raio das porosidades, ja discutidas na se¢io

anterior 7.3. Nota-se que a consideragio de Poirier et al, 1987a ¢ a que oferece o melhor

acordo com o0s dados experimentais, Na FIGURA 7.32 apresenta-se © r1aio das

microporosidades, para a proposta de Poirier et al.,1987a, em funglio da taxa de resfriamento.

Raio das microporosidades (um)

300
280
260

240
220 -
200
180

160

140 -
120
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7 Poirier et al., 1987a // :
E Ego, Chang ¢ Lee, 1 995{9)3 ..
8 Experimental 4
A ' i ' Bl
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 025
Disténcia da coguitha (m)

FIGURA 7.32 - Variacdes do raio das microporosidades previstas pelo modelo matematico,
por diferentes consideragBes para o raio das porosidades, comparadas com os resultados
experimentais do raio das microporosidades, em fungio da distincia da coquilha.
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FIGURA 733 - Variagio raio das microporosidades previstas pelo modelo, utilizando a
proposta de Poirier et al., 1987a, comparadas com os resultados experimentais em fungio da

taxa ( Giz'q I/Eg’g )
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Nz FIGURA 7.33 observa-se as dimensdes das porosidades aumentam com diminuico

da taxa. Estes resultados assemelham-se ao0s encontrados por Emadi e Gruzleski, 1994 para a
liga A356 (modificada e nfio modificada), ou seja, que a fragio volumétrica ¢ as dimensdes das
microporosidades das aumentam com a diminuigdo da taxa, sendo gue este aumento € mais

abrupto para taxas de resfriamento baixas (menores 1°C/s).

Analisando estes resultados, através condigio imposta pela equaglo 7.1, nota-se que
para o caso em estudo, isto ocorre porque os espacamentos aumentam muito para baixas taxas
de resfriamento, conforme mostrado na FIGURA 6.44, e desta forma, a pressio devido a

tensio superficial (FP,;) decresce, quase ndo oferecendo resisténcia & formag@o de
microporosidades. Como a pressio metalostatica (Pyoratostatica )» 70 caso de ligas de aluminio,
& relativamente pequena {1m de coluna de aluminio corresponde a 0,3 atm de pressfo), isto faz
com que a pressiio dos gases (ngs) tenha que vencer somente a pressdo atmosférica (P

Qutro fator que auxilia neste aumento das microporosidades € que, nesta regido, a solidificaco

é lenta dando mais tempo para o hidrogénio difundir para as bolhas ja formadas.

Para 2 mediciio do volume percentual de microporosidades, outra tentativa fo1 2 anélise
de imagens (Fang et al, 1988; Rousset ef al., 1995). Esta técnica tem sido muitc usada
recentemente, para estudar varios aspectos microestruturais, com resultados animadores. No
caso em questdo houve algumas dificuldades. A primeira seria o grau de polimento necessario,
pois os pequenos riscos residuais de polimento sdo computados, como se fossem poros, e
mascaram os resultados. Outro problema € que, para a liga Al-4,5%Cu, ndo se péde usar
ataques quimicos. Pois os ataques festados atrapalhavam a visualizagdio dos poros, fazendo
com que os resultados ficassem totalmente aiterados. Por isto que as amostras para analise de
imagens eram somente polidas, como nas FIGURAS 734 e 7.35. Este procedimento,
conforme descrito no Capitulo 5, facilita a medigio dos poros, entretanio, dificulta a
localizagiio das porosidades dentro da microestrutura, € a relaglio destas com os pardmetros
estruturais. Depois de fotografadas, as fotos eram digitalizadas, ¢ © percentual de
microporosidades obtido através de um aplicativo apropriado (conforme exemplo nas
FIGURAS 7.34 ¢ 7.35). A contagem foi feita de maneira semelbante a contagem de pontos, ou

seja, em varias segOes de cada amostra e depois feita uma méedia
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Numa segunda etapa, nfo houve a necessidade fotografar as amostras, pois utilizou-se
um analisador de imagens (QUANTIMET 600 da Leica) que digitalizava as imagens da

microestrutura diretamente da amostra.

A comparagio dos resultados de volume de porosidades obtidos pelo modelo
numérico, com as equacdes (7.53, (7.52) e (7.53), e comparadas com os resultados

experimentais por analise de imagens, so apresentados na FIGURA 7.36.

Al-4,5%Cu
Solidificagio direcional vertical

30
| e experimental (analisc de imagens) |
g 285 —  wewe Poirier ef al., 1987a {modificada)
o 1
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FIGURA 7.36 - Variagio do volume percentual de microporosidades previsto pelo modelo em
funciio da disténcia da coquitha, comparados com os resultados experimentais obtidos neste
trabalho e da literatura para experimento semelhante.

Na FIGURA 7.36 apresenta-se os resultados numéricos e experimentais para o volume
percentual de microporosidades. Observa-se que o modelo descreve bem os resultados
experimentais, obtidos por analise de imagens. Nota-se também que, na parte final da peca,
houve um certo afastamento entre a curva prevista pelo modelo e os pontos experimentais
obtidos neste trabalho. Isto se deve ao fato, do modelo numérico ndo considerar a
macrossegregacio do hidrogénio dentro da pega, que deve ocorrer pela diferenga de
densidades entre o aluminio e o hidrogénio, e pela propria solidificagdo direcional vertical.

Mesmo assim os resultados foram considerados satisfatorios, pois a tendéncia foi muito boa.
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7.6 - Consideragbes finais

Apesar de serem apresentados neste trabalho resultados apenas para solidificagiio
direcional da liga Al-4,5%Cu, com estrutura colunar, como j citado anteriormente, o modelo
desenvolvide pode ser usado para analise da solidificacio de outras ligas metalicas e outras
geometrias, desde que sejam feitas as devidas modificagdes e principalmente que se obtenha as

propriedades termofisicas da liga e a solubilidade do gés na mesma,

Uma vez que o modelo matematico desenvolvido e sua implementagdo computacional
apresentam boa concordéncia com os resultados experimentais obtidos guando na comparagdo
dos perfis de temperatura, espagamentos primério e secundério, localizagdo, dimensdes €
percentual de microporosidades, pode-se assumir que © modelo esta aferido. Desta forma,
pode-se considerar que uma das aplicagdes de um modelo ¢ a sua utilizac8o para analisar a
sensibilidade de certas varidveis do processoc em estudo a determinados pardmetros e
propriedades que ndo estejam ainda bem estabelecidos. Como exemplo deste tipo de aplicagio
sio apresentados a seguir os resultados de algumas simulagBes do modelo numérico

desenvolvido para o caso da liga Al-4,5%Cu.

Na FIGURA 7.37 sio apresentados os resultados da simulagio do modelo nNUMErico
desenvolvido considerando o emprego dos seguintes parimetros: coeficiente de transferéncia
de calor na interface metal/'molde constante e igual a 4.000 W/m’K, a utilizagio das equagBes
de Hunt e de Bower para a previsio dos espacamentos interdendriticos primario e secundério

respectivamente, o teor inicial de hidrogénio igual a 0,10 ¢¢/100g Al

Observa-se na FIGURA 7.37 que para taxas de resfriamento altas (maiores que 1°C/s)
a formacio de porosidades por contragio ¢é favorecida, influenciada pelos menores
espacamentos, que diminuem a permeabilidade e por sua vez aumentam a queda de pressio
dentro dos canais. Com 2 diminuigio da taxa de resfriamento (menores que 1°C/s), a formagao
de microporosidades por gases € favorecida, ja gque dquanto maiores o8 espacamentos
interdendriticos menor serd a pressdo devido 4 tensfo superficial, 2 qual dificulia a nucleagdo
de poros. Apresenta-se também nesta figura a variagdo do espagamento interdendritico

primario.
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FIGURA 7.37 - Variagio das dimensdes das microporosidades formadas em fungio da taxa de
resfriamento para duas condigBes: com e sem a presenga de hidrogénio.

A viscosidade (i) do liquido interdendritico também interfere na formagdo de
microporosidades, pois ela é fortemente influenciada pela presenca de modificadores e de
refinadores, que afetam a segregacHo, precipitagio ¢ 2 fluidez do liquido interdendritico
durante a solidificacio (Lecomte-Beckers, 1988). Procurando avaliar a influéncia do aumento
da viscosidade do lquido interdendritico na formagio de microporosidade, realizou-se uma
simulaco considerando a viscosidade variando com o teor de cobre no liquido interdendritico,
ou seja, considerando o efeito da microssegregagdo, pois, nd0 foram utilizados modificadores
ou refinadores de grio. Nesta simulaglo considerou-se também o emprego dos seguintes
parametros: coeficiente de transferéneia de calor na interface metal/molde constante e igual a
4000 W/m'K, a utilizagio das equacdes de Hunt e de Bower para a previsio dos
espacamentos interdendriticos primario e secundaro respectivamente; a auséncia de hidrogénio
dissolvido Os resultados apresentados na FIGURA 7.38 indicam que um aumento da
viscosidade dindmica do Hquido interdendritico, causado pela rejei¢lo de soluto, aumentaria a
formagio de microporosidades por contragdo. Este comportamento pode ser explicado pela
equagio 7.12, na qual a queda de pressdo ¢ diretamente proporcional & viscosidade do liquido.
Analisando a FIGURA 7.38, apesar do valor utilizado para a viscosidade néo ser baseado em
dados reais, a variagio encontrada nos resultados do modelo dio indicios de que mudangas
nesta propriedade sfo muito importantes na previsdo de microporosidades devido a queda de

pressio.



1060 E
”'éf‘ .
= = 7
o _
238
\§"§ 100 =
8 -
o O
R o
g g 16 E
A .
e ]
5 |

227

A1-4.5%Cu
Solidificagdo direcional vertical
Variando a viscosidade do Hquido
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FIGURA 738 - Influéneia da viscosidade do liquido interdendritico na formagdo de
microporosidades por contragdo em fungdo da taxa (Gr;!-,g V}iq)

Para avaliar a influéncia da pressio externa atuante na formagiio de microporosidades,

o modelo numérico foi aplicado para as variaveis inerentes ao Ensaio 15 (FIGURA 6.18 Ai

variavel). Considerou-se 3 valores para a pressfo externa: 1, Z ¢ 4 atm e 2 valores para a

concentraco inicial de hidrogénio na liga: 0,10 e 0,20 cc/100g Al conforme FIGURA 7.39.
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FIGURA 7.39 Influéncia do aumento da pressio externa atuante nas dimensbes das
microporosidades, em fungo da taxa de solidificagio, para duas concentragbes de hidrogénio.
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Os resultados apresentados na FIGURA. 7.39 mostram que com o aumento da pressdo
externa atuante, diminuem as dimensSes das microporosidades formadas. Este fato esta
relacionado com a maior dificuldade para a nucleagio de um microporo. Nota-se também, que,
para estas condigdes liga Al-4.5%Cu e solidificagio direcional vertical, os resultados do
modele indicam que a desgaseificag@io (0,20 para 0,10¢c/100g Al) ¢ mais eficiente do que o

aumento da presséo.

Na revisdo apresentada no Capitulo 3 deste trabalho a respeito dos modelos para a
previsdo da formag3o de microporosidades em ligas metalicas, observa-se uma disting@o entre:
(i) modelos que consideram a presenca de gases na liga metalica nfio avaliando a contracfo
durante a solidificagio (Sigworth ¢ Wang, 1993a), (i) modelos que consideram somente a
contragio durante a solidificacio (Minakawa et al., 1985, Lecomte-Beckers, 1988; Lee et al,
1999, Chiou e Tsai, 1990), (iii) modelos que consideram tanto a presenga de gases na liga
metalica quanto a contragio durante a solidificacdo (Piwonka e Flemings, 1966; Kubo e
Pehkle, 1985; Poirier et al., 1987a; Fang ¢ Granger, 1989; Zou et al., 1990; Kuznetvov e
Vafai, 1995).

Numa primeira analise da revisfio da literatura apresentada no Capitule 3, verifica-se
que existem conclusdes conflitantes. Niyama et af., 1982 e mais tarde Minakawa et al., 1985;
Lecomte-Beckers, 1988 | baseados na Lei de Darcy, sugerem queda de pressio devido a
contragdo diminui com o aumento do tempoe local de solidificago (associade com uma menor
taxa de resfriamento K) reduzindo, assim, 2 formagio de microporosidades. Em esséneia, este
resultado pode ser analisado em termos da permeabilidade da rede dendritica, a qual aumenta
com a diminuicdo da taxa de resfriamento, ou seja, com o crescimento dos espagamentos
interdendriticos (FIGURA 6.44) Isto concorda com as diferentes equagles para a
permeabilidade da rede dendritica da propostas na literatura (Murakami et al., 1984, Foirier,
1987, R.G. Santos, 1987-1988). Sendo que os espagamentos interdendriticos, por sua vez, slo

proporcionais ao tempo local de solidificacio (Flemings, 1974

Por outro lado, Poirier et al, 1987a-1988, Kubo ¢ Pehlke, 1985 enire outros,
modelando a formag3o de microporosidades para ligas metalicas, concluiram que o teor de
microporosidades diminui com o aumenio da taxa de resfriamento e do gradiente térmico,

influenciada pelos menores espacamentos inferdendriticos. Ressalta-se que estes autores
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também aplicaram a Lei de Darcy nos calculos, entretanto, consideram também o efeito dos
gases através de Lei de Sievert, ¢ da tensdo superficial gas/metal. Posteriormente, Fang ¢
Granger, 1989 ¢ Pan, Lin ¢ Loper Jr. 1990 entre outros, realizaram experimentos nos quais
verificou-se a relagfo entre o decréscimo da concentragfo de porosidades com o aumento da

taxa de resfriamento.

Como ja mencionado anteriormente, uma das grandes vantagens dos modelos de
evolugdio das microporosidades, ¢ a sua utilizagdo para a compreensio deste fendmeno, uma
vez que estes modelos podem levar em conta suas duas principais causas, ou seja, a contragdo
durante a solidificagio e a evolugio dos gases. Desta forma, € possivel o emprego destes
modelos na avaliagio e quantificagiio da importincia de cada uma das causas citadas, para

diferentes situacGes de processo.

Considerando a condigdo para a formago ou nio de microporosidades, fornecida pela

equagio 7.1. Observa-se que os termos relativos & pressfio devido a4 tensfio interfacial
liquido/gés (F) e a queda de pressdio dentro dos canais (AFP) variam com a taxa de
resfriamento, e que os termos relativos & pressdio atmosférica (£,,,), 2 pressio da coluna de
metal liquido (Buumtostanica) © & pressio dos gases (F,,) nfio variam com a taxa de
resfriamento para uma determinada posicdo. A analise em conjunto dos par@metros relativos 4

pressdo causada pela contracio e a pressio dos gases dissolvidos, pode ser feita analisando-se

as FIGURAS 7.22 e FIGURA 7 40,

Como pode ser observado FIGURA 7.40 a permeabilidade (K, ) (linha azul)
aumenta com a diminuigfo da taxa de resfriamento (GﬁqV}ig), ou seja, com o aumento dos
espacamentos interdendriticos, conforme FIGURA 6.44. Como a queda de pressio {AP)
(linha vermelha) varia inversamente com a permeabilidade, 4 medida que 2 taxa de resfriamento

aumenta, a queda de pressfo tende a aumentar, favorecendo a formagdo de microporosidades.

Entretanto, para & queda de pressio a analise nio é direta, pois, ela depende também do
comprimento da zona pastosa (L) e da velocidade da isoterma solidus (V,;), e da viscosidade

() do ligmdo interdendritico, conforme a equacgio 7.12.
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Aumentado o comprimento da zona pastosa (L), a queda de pressfio aumenta (AP, e

com ela a possibilidade da formagiio de microporosidades devido & contragiio. Isto explica
porque autores como Pathak e Prabhakar, 1984; Argo e Gruzleski, 1988; Lecomie-Bechers,
1988; Chiou ¢ Tsai, 1990; Huang ¢ Berry, 1993, concluem que ligas com um grande
intervalo de solidificaciio apresentam uma maior tendéncia de formaglio de microporosidades
do que ligas com um pequenc intervalo de solidificagfio. O coeficiente de contragdo (Drea
viscosidade ([} atuam na mesma direcfo do intervalo de solidificagdo. Portanto, cbserva-se
ainda, que o aumento dos pardmetros intervalo de solidificagfo, coeficiente de contraglo da

liga e a viscosidade deslocam a curva de queda de presso (curva vermelha) para cima.
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FIGURA 7.40 - Variagio da permeabilidade da rede dendritica (K,) ¢ da queda de
pressio dentro dos canais interdendriticos (AP) em fungio da taxa (Gyp,ly,) para uma
fraglio volumétrica de liquido igual a 0,01, Liga Al-4,5%Cu solidificagfo direcional vertical.

Porém, quando se analisa a presenca de gases, para altas taxas de resfriamento a

pressiio devido & tensfo superficial ¢ alta, dificultando a formagfo de microporosidades
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{FIGURA 7.22), e por outro lado, quando a taxa de resfriamento ¢ baixa, a pressdo causada
pela tensfio superficial ¢ baixa (espagamentos aumentam), de forma que quase ndo oferece

obstaculo para a formac#o de bolhas de gas.

Resumindo, observam-se recomendages divergentes na literatura, para a redugio ou
eliminagiio de microporosidades. Por exemplo, em trabalhos onde sO se analisa a formag@o de
microporosidades sob o aspecto da contragio de solidificagdo, utilizando a lei de Darcy
(Niyama et al., 1982, Minakawa et al., 1985, Lecomte-Beckers, 1988} a conclusdo de que a
porosidade diminui com a taxa de resfriamento, na auséncia de gases dissolvidos no metal
liguido ou quando a diferenga de solubilidade dos gases nas fases liquida e solida for pequena,
é verdadeira, pois, a queda de pressfic varia inversamente com a permeabilidade e esta,
inversamente com a taxa de resfriamento. Isto pode ser obtido com o aquecimento de moldes
metélicos e a utilizagio de pds exotérmicos conforme recomenda Pathak ¢ Prabhakar, 1984.
Porém, no caso da presenca de gases dissolvidos na liga metalica, a influéncia deste parimetro
na formacdo de microporidades é preponderante. Portanto, é por isto que segundo 0s autores
Poirier et al. 1987-1988; Kubo ¢ Pehlke, 1985; Fang ¢ Granger, 1989; Sigworth ¢ Wang,
1993g, para minimizar a formagfo de microporosidades, ¢ desejavel o aumento da taxa de
resfriamento para diminuir o espacamento interdendritico e, assim, dificultar a nucleaco de
bolhas de gés, e/ou a diminuir do teor de gases. O aumento da taxa de resfriamento, em geral,
pode ser obtido com o uso de moldes metalicos e coquilhas, e a diminuigio do teor de gases

pode ser feita através de desgaseificacfio.

Pelo exposto, para uma correta previsio da formacdo de microporosidades em ligas
metalicas ¢ de fundamental importincia em primeira insténcia verificar as condigdes € o tipo de
processo de solidificago utilizado {taxas de resfriamento), os parimetros relativos a contrago
{permeabilidade, intervalo de solidificac8o, coeficiente de contragdo e viscosidade da ligaj e na
presenca de gases analisar os parimetros relativos a evolugio dos gases (teor inicial e diferenca

de solubilidade dos gases nas fases liquida e sélida).



8 - Conclusies

O modelo numérico desenvolvido e o extenso trabalho experimental realizado
permitem uma analise bastante precisa, tanto dos pardmetros térmicos, quanto dos estruturais
do processo de solidificagdo unidirecional de ligas metalicas. A partir da determinagfio destes
parametros ¢ modelo possibilita a determinaciio das condigdes termodindmicas para a
formagio de microporosidades, considerando simultaneamente os efeitos da contragfio da liga

e da evolucio dos gases durante 2 solidificagio.

As comparacBes enire os resultados obtidos a partir do modele numérico e

experimentais, permitem as seguintes conclusbes:

s Observa-se que a utilizagio de uma determinada equacgio para relacionar a fragio de solida
com 2 temperatura influencia diretamente no cdlculo da liberacio de calor latente ¢ no
cOomputo da rejeiciio de soluto durante a solidificagBo. Considerando tais fatores, as
equacBes da literatura que se mostraram mais adequadas, para a liga Al-4,5%Cu nas
condicOes experimentais em estudo foram as equacBes de Brody-Flemings e Scheil. No
entanto, a equaglo de Scheil, para as condigbes térmicas dos ensaios realizados, tem como
vantagem a facilidade de sua aplicagao em simulagbes pois independe de pardmetros

experimentais.

e (Os resultados obtidos a partir das simulagBes realizadas, com a variacfo das propriedades
termofisicas nos perfis de temperatura e na evoluglo da fragiio de solido durante a

solidificagdo, demonstraram gue além de ser de fundamental importincia a utilizaclo de
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valores confidveis, e a forma de variagiio destas, deniro da zona pastosa, para a

determinacg3o de perfis térmicos e microestruturals.

A utilizac8o de coeficienies de transferéncia de calor constantes encontrados na literatura,
ndo se mostrou adequada para a determinagio dos perfis térmicos, & consequentemente de
todos ©os pardmetros deles decorrentes. Os experimentos de solidificagdo direcional
apresentaram boa reprodutilibidade, tornando possivel estimar um coeficiente de
transferéncia de calor varidvel, pelo método de comparagdo de perfis numérico e
experimental, para a interface metal/coquitha, permitindo, desta forma a determinagio mais

precisa dos perfis de temperatura e dos parimetros térmicos e microestruturais.

Na determinacio dos parmetros microestruturais verificou-se que além da influéncia direta
das propriedades deve-se averiguar experimentalmente a equagiio mais conveniente para a
liga e as condigBes térmicas utilizadas. Para o caso de solidificagfio unidirecional vertical da
tiga Al-4,5%Cu, verificou-se que as equagdes que melhor descrevem os espagamentos

primario e secundario s3o as equagbes de Hunt ¢ Bower, respectivamente.

A utilizagiio de coeficiente de transferéncia de calor vaniavel, aliado as equagdes adequadas
e propriedades coerentes fizeram com que a comparagdo entre os resultados obtidos do

modelo e os dados experimentais fossem muito bons.

Para o caso do aparato experimental utilizado (solidificacfo direcional vertical) e para a liga
Al-4,5%Cu, na qual teve-se a formagfo de estrutura colunar por quase toda extensdo das
amostras, Observa-se uma situacfo limite onde a alimentagfio interdendritica € fortemente
favorecida, pois os espacamentos aumentam com a distdncia da coquilha, fazendo com que
a permeabilidade aumente com o decorrer da solidificagio. Em funcdo disto, para estas
condicdes de ensaio e com as equagdes para determinagiio da permeabilidade utilizadas, a
queda de pressio foi sempre menor gue a pressio atuante, indicando que ndo ha formagho
de poros somente devido a contragio, e que os poros formados estio relacionados a

presenca de gases.

A adocdio da equacio para o raio inicial das microporosidades ¢ fator decisivo no resultado

final do modelo, j4 que influencia diretamente na pressio causada pela tensfo superficial
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que dificulta a formag8o de bolhas. Para os resultados obtidos neste trabalhe, a equaclio de

Poirier ef al., 1987a se mostrou a mais indicada.

e Para um dado teor inicial de hidrogénio, a fragio volumétrica de poros e o tamanho dos
poros decrescem com o aumento da taxa de resfriamento, sendo que para taxas menores

e .
que 1°C/s o volume de porosidades por gases tem um aumento abrupto, uma vez que os
espacamentos primarios aumentam drasticamente, ¢ com isto diminuindo 2 presséio devido &

tensdo superficial.

e A comparagic da previsdo tedrica do modelo, para a variacdo do percentual de
microporosidades com resultados experimentais obtidos neste trabalho apresentou uma

concordancia muito boa, para a situacfio analisada.

e Para condi¢Bes usuais de fundigio de ligas de aluminio, onde existe hidrogénio dissolvido
no metal liquido, somente a utilizagdo das fungdes critério, encontradas na literatura, ndo
servem para predizer a qualidade do produto final em termos de porosidades, exatamente

por ndo levarem em conta a formacg&o de poros pela dissolugio de gases.

Uma das potencialidades de um modelo € a sua possivel utilizag8o para analisar a sensibiidade
de certos parimetros e propriedades, que ndo estejam bem estabelecidas, na evolugio do

processo em estudo. Resultados de simulag8o do modelo para a liga Al-4,5%Cu indicam que:

e Para taxas de resfriamento altas {maicres que 1°C/s) a formagfio de porosidades por
contragdo ¢ favorecida, influenciada pelos menores espacamentos, que diminuem a

permeabilidade e por sua vez aumentam a queda de pressiio dentro dos canais.

e Com a diminuicio da taxa de resfriamento (menores que 1°C/s), a formacio de
microporosidades por gases é favorecida, jA gque quanto maiores 0s espacamentos
interdendriticos, menor serd a pressdo devido a tensfie superficial, a qual dificulta a

nucleacio de poros.
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e Para uma determinada taxa de resfriamento a fragfo volumétrica de poros e o tamanho dos
poros aumentam com o teor inicial de hidrogénio, e estes aumentos sdio maiores quanto

menores as faxas de resfriamento.

e A variagdo da tens3o superficial gas/liquido, isoladamente nio provoca diferencas sensiveis

na formacdo das microporosidades.

e Um aumento da viscosidade dindmica do liquido interdendritico, causado por exemplo pela

rejeigdo de soluto, aumentaria a formagéo de microporosidades por contragio.

Comparando duas ligas de aluminio distintas, quanto menor a diferenga entre os coeficientes
de solubilidade nas fases solida e liquida, menor a influéncia dos gases na formagio de

porosidades.

Propostas para trabalhos futuros

1. Aplicagio do modelo e verificacdo experimental para o ago € para outras ligas de aluminio,
inclusive para ligas com estrutura mais ramificada, ou seja, com a relagiio enire os
espagamentos primaric e secundério maiores, para analisar se o efeito da contragfio na

formagfo de microporosidades seria mais evidenciado.

2. Como o modelo se mostrou fortemente influenciado pela equagfo de solubilidade do
hidrogénio utilizada e pelo coeficiente de particio do hidrogénic no aluminio, para uma
quantificacio mais precisa, outros tipos de dados experimentais devem ser obtidos, com o

obietivo de quantificar mais precisamente o efeito destas varigveis.

3. Apés a constataglio, através dos experimentos e da aplicagio do modelo numérico, de que
com o aumento da taxa de resfriamento, para um mesmo teor ipicial de hidrogénio, a
quantidade de microporosidades decresce, vernificar experimentalmente a influéncia da taxa

de resfriamento sobre a quantidade de hidrogénio retida no estado sélido.
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ANEXO0 2 - Constantes e Propriedades Termofisicas da liga Al-4,5%Cu

Simbole | PDescrigfio Valor Temperatura | Referéncia
{unidade)
T (”C) temperatura  fusio 660,4 - Kurz ¢ Fisher, 1986
metal base
T hiquidus tempsratura 646 - Veller e Swaminathan,
(OC) hquxdus 189}
Tiiquidus temperatura 660,37-2,3458 ng? . Swaminathan, 1994
o tiguidus
C 4
€ 0,03120C5Y
T eutétios temperatura 348 - Kubo ¢ Peihke, 1985
Co (%) composicio inicial 4,5 - -
Cou (%) | composigio 33,2 548 °C Kubo e Pelhke, 1985
eutética
Cp calor especifico 1,09 - Kubo ¢ Pelhke
(k}/kgK)
Co calor especifico 0,86 18 °C Sakn ¢ Hansen, 1984
(k¥/kgK) il 502°C
0,92 638°C
0,92 930°C
Cp calor especifico 0,9 548°C Voller e  Sundarrdg,
(kl/kgK) 1,1 645°C 1995
Cp calor especifico 0,879 o°C Viswanathan ¢ Brody,
(ki/kgk) 1,130 537°C 1892
12,937 547°C
1,549 549°C
3,140 600°C
14,110 630°C
1,047 647°C
1,047 648 °C
Cp calor especifico 0,47 - Sasikumar, 1990
(kJ/kgk}
Cp calor especifico 1,0758 - Swaminathan, 1994
(ki/kgk)
Co calor especifico 0,924 548°C Basu e Sekar, 1989
(kJ/kgK) (0,882 646°C
Cp calor especifico 0,748737+4 4421 1x1 o'%T TST775 K | Pehlke Jeyarajon 2
(kJ/kgK) 1,28675-2,5x10"T 775<T<911 |Wada 1932
{iemporatura em K) 1.059 011<T
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k{W/mK) condutividade 216 - Kubo ¢ Pelhke, 1985
iermica
k(W/mK} condutividade 120 18°C Sahn e Hansen, 1954
térmica 190 502°C
80 638°C
20 930°C
k(W/mK) condutividade 188,37 o°C Viswanathan e Brody,
{érmica 18837 537°C 1992
188,37 547°C
184,18 549°C
138,14 600°C
104,65 630°C
87,81 647°C
431,16 648°C
k(W/mK) condutividade 129,77 S4AR°C Poirier, Yeum e Maples,
térmica 92,09 650°C 1987
k(W/mK) condutividade 180,6 548°C Basu e Selhar, 1989
térmica 100,8 645°C
k(W/mK) | condutividade 180 548°C Sasikumar, 1990
térmica 98 645°C
k(W/mK) condutividade 200 348°C Veller e  Sundarraj,
térmica 100 645°C 19935
k(W/mK) condutibilidade 1883 <A K Pehlke, Jeyarajon ¢
térmica 144,368 + 0,084xT 513<T<573 | Wada, 1982
1925 573<T<775
(iemperatura em K) £18,666-0,807956xT 775<T<911
52,555+0,033xT 9115T
E
L{_L/kg) calor latemte de 385000 - Swoaminathan, 1994
fusdo
L(J/kg) |[calor latente de 390000 - Voiler ¢ Swaminathat,
fusio 1997
L(J/kg) calor latenie de 394000 - Kubo e Pehike, 1985
fuslo
L(J/kg)y jcalor latente de 395000 - Voller e  Sundaredj,
fusio i995
L{J/kg) |calor latente de 397500 - af%
fusio
L(Jﬁgg) calor  latente de 401856 - Piwonka e Flemings,
fusdo 1966
§
p(kg/m’) | densidade 2700 - Basu e Sekhar, 1989
p(kgifﬂf) densidade 2500 - Voiler e Swanminathan,
igaj
p(kg/ﬁf) densidade 2R00 - Viswanathan e Brody,
1992
Dot densidade da fage 2572 - Kubo e Pelhie, 1983
{kg//mﬁ} solida
Dot densidade da fase 2530 - Piwonka ¢ Flemings,
(kg/m’) sélida 1966
Dsol densidade da fase 2610 £48°C Poirier et al., 1987
sélida

(kg/m’)
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Deot densidade da fass 2620 - Moaples e Poirier, 1984

(kg/m3) solida

Psot densidade da fase 2820 - Sasikumar, 1990

Deot dex?.sidade da fase 2564,7+1,4023 Ciig Voller e Sundarraj.,

(kg/m®y |l 1995

Psot dg;?iiadadﬁ dafase | 2800-0,389xT+1,279Cy, | Ch< Cgyf |Swaminathan, 1954

(kg/m®) %"

l

Diig densidade da fasc 2370 - Piwonka e Flemings,

Ol densidade da fase 2380 - Kubo e Pelhke, 1985
liguida

Diiq densidade da fase 2440 - Maples e Poirier, 1984
liguida .

Piig densidade da fase 2450 £52°C Poirier et al., 1987
liguida

Piig densidade da fase 2820 - Sasikumar, 1990
Hguida

Dtiq ) d:ensgiagde da fase . 0’3 16xT "§“16, 567 ngcﬂ - Swaminathan, 1994

(kgim’) |HO 2

+o,26891{C§;* ) +2583,8

Koot ¢ de equilibrio na 0,06 - Kubo e Pelhke, 1985
fase solida

Kiiq ¢ de equilibrio na 0.6 . Kuho e Pelhke, 1985
fase liquida

Ciquidogzs eneggia interfacial 0,914 - Kubo e Pelhke, 1985
liguido-gds

Ctiquido/aas energia interfacial 0,800 - Zou, Shvkumor ¢
tiguido-gas Apelian, 1990

iquidogas energia interfacial 0,872 Thguidus Poirier et al., 1987

Gtiquidogas energia interfacial 0,825 - Fmadi, Gruzieski,
liguido-gas Toguri, 1993

my inclinac8o da linha -3,39 - Kubo e Pelhke, 1985
liguidus

x5 razo de particio 0,173 - Kubo e Pelhke, 1955
do cobre no
aluminio

P razio de partigho 0,14 - Kurz e Fisher, 1992
do cobre 5o
aluminic

i viscosiclade do 4 5x107° - Kubo ¢ Pelhke, 1985

metal Hauido
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Temperatura (°C})

ANEXO 4 - Diagrama parcial de fases em equilibrio da liga Al-Cu.
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ANEXO 5 - Solubilidade do hidrogénio no alumimio
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