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RESUMO

Ligas hipoeutéticas de Aluminio (Al- 5% em peso de Cu, Al- 5% em peso de Si e Al- 5% em
peso de Ni) foram adotadas neste presente trabalho para estudar o efeito associado de solutos
e parametros térmicos de solidificacdo sobre as propriedades mecéanicas, macroestrutura e
microestrutura. Ligas binarias foram solidificadas direcionalmente sob condi¢Ges de fluxo de
calor transitorio, em experimentos de solidificacdo ascendente vertical. Os parametros
térmicos de solidificacdo, tais como: velocidade de solidificacdo, taxa de resfriamento,
gradiente de temperatura e tempo de solidificacdo local foram determinados
experimentalmente a partir das curvas de resfriamento obtidas durante o processo de
solidificacdo. Os valores dos parametros térmicos para a liga Al- 5% em peso de Cu estdo
acima dos obtidos experimentalmente com Al- 5% em peso de liga de Si e Al- 5% em peso de
liga de Ni; a diferenca entre os valores dos parametros térmicos é devida a alta condutividade
térmica na liga Al-Cu, o que favorece a maiores taxas de transferéncia de calor durante o
processo de solidificacdo. As leis experimentais de crescimento relacionando o espacamento
entre bragos dendriticos primarios aos parametros térmicos foram determinadas, indicando
que a velocidade de solidificacdo impacta de forma mais significativa nos espacamentos
dendriticos primarios. A analise detalhada das propriedades mecanicas mostrou que a
microdureza depende do espacamento entre o braco primario, do elemento de liga e
principalmente da velocidade de solidificagdo. Por outro lado, o espagamento entre o braco
primario parece ndo afetar o médulo de elasticidade, enquanto que a dita propriedade
mecanica foi aumentada com a adigdo de soluto de niquel em aproximadamente 120% em

relacdo a liga Al-Cu e 18% sobre a liga Al-Si.

Palavras-chave: Solidificacdo Unidirecional, Espacamentos Dendriticos, Ligas de

Aluminio, Médulo de Elasticidade e Microdureza.



ABSTRACT

Aluminum hypoeutectic alloys (5 wt% Cu, Al- 5 wt% Si and Al- 5 wt% Ni) were used in this
work to study the associated effect of solutes and thermal parameters of solidification on the
mechanical properties, macrostructure and microstructure. Binary alloys were directionally
solidified under transient flow conditions in vertical ascending solidification experiments. The
thermal parameters of solidification, such as: solidification velocity, cooling rate, temperature
gradient and local solidification time were determined experimentally from the cooling curves
during the solidification process. The values of the thermal parameters for alloy Al- 5% by
weight Cu, are above those obtained experimentally with Al- 5% by weight of Si alloy and
Al- 5% by weight of Ni alloy; the difference between the values of the thermal parameters is
due to the high thermal conductivity in the Al-Cu alloy, which favors the higher heat transfer
rates during the solidification process. The experimental growth laws relating the dendritic
arm spacing to thermal parameters were determined, indicating that the solidification velocity
impacted more significantly on the dendritic arm spacing. The detailed analysis of the
mechanical properties showed that the microhardness depends on the dendritic arm spacing,
the alloying element and especially on the solidification velocity. On the other hand, the
dendritic arm spacing does not seem to affect the modulus of elasticity, whereas the said
mechanical property was increased with the addition of nickel solute by approximately 120%

in relation to the Al-Cu alloy and 18% on the alloy Al-Si.

Keywords: Unidirectional Solidification, Dendritic Spacings, Aluminum Alloys,

Modulus of Elasticity and Microhardness.
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19

1 INTRODUCAO

O processo de fundicdo representa a mais importante alternativa para a fabricagcdo de
produtos metalicos acabados e semi-acabados. O estudo do processo de fabricacdo por fundicéo é
muito relevante, porque as microestruturas geradas durante a solidificacdo influenciam diretamente
nas propriedades dos materiais. Nas tecnologias convencionais, o conhecimento e o controle do
processo de solidificacdo abrem horizontes promissores, jA que € o caminho mais curto entre a
matéria-prima e a forma final do produto (Furtado, 2005).

A solidificagdo do metal no molde ndo se efetua de modo passivo. Na realidade, a
transformacao liquido/sélido pela qual passa o metal é de natureza ativa e dindmica, ja que durante
a mesma ocorrem eventos como a nucleacdo e crescimento de estruturas dendriticas, que se nao
forem devidamente controlados, podem comprometer o desempenho e a qualidade metallrgica da
liga (Miiller, 2002).

Um dos fendmenos de transformacao de fases com mudanca de estado muito comum no
nosso dia a dia é a solidificacdo, desde a corriqueira produgdo de gelo e do congelamento de
alimentos liquidos, passando pelos processos de fundicdo estatica e continua e soldagem na
industria metalomecénica e até a producéo de cristais de alta perfeicdo aplicados em componentes
eletronicos e células solares. A producéo de pecas e componentes metalicos, com excecdo daqueles
produzidos pelo processo de metalurgia do po, passa pelo processo de solidificacdo, que é analisado
como um processo de transferéncia de calor e massa (Furtado, 2005).

Solidificacdo € a descricédo cientifico-tecnoldgica da transformacédo de um material da fase
liquida para a fase sélida (Mdiller, 2002). Pode-se estimar que, pelo menos 1 bilhdo de toneladas de
produtos metalicos passam por essa transformacdo anualmente, por meio de inUmeros processos
industriais, que vao desde a producdo de matéria-prima (ferro gusa, aluminio, cobre, zinco, etc.),
seu beneficiamento (acos, ferros fundidos, aluminio eletrolitico, etc.) e, finalmente, acabamento

(fundicdo, soldagem, etc.). Mesmo tendo despertado a atencdo dos cientistas e engenheiros desde 0s
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primdrdios da Revolucdo Industrial, o estudo da solidificagdo cresceu em importancia durante a
década de 60, quando a tecnologia passou a exigir materiais com grau de pureza e estruturas cada
vez mais controladas (Mdller, 2002).

Estabelecer correlagcdes entre a estrutura e as propriedades resultantes € um estudo
complexo que comeca com a andlise de diferentes aspectos estruturais. Sabe-se também que as
caracteristicas mecénicas dos produtos solidificados dependem fortemente da disposicéo
macroestrutural e microestrutural.

A macroestrutura de lingotes fundidos consiste em trés zonas diferentes: as zonas
coquilhada, colunar e equiaxial. A origem de cada uma tem sido objeto de intensa investigacdo
experimental e tedrica (Ursolino et al., 2015). Um dos aspectos mais importantes de qualquer
material de engenharia é a sua microestrutura e, portanto, tem sido amplamente discutido nos
ultimos anos (Baptista et al. 2018, Carvalho et al. 2013, e Zhang et al. 2007).

As propriedades mecanicas de uma peca obtida por fundicdo estdo intimamente
relacionadas com a quantidade de graos colunares e equiaxiais, que depende da regido de transicéo
colunar-equiaxial (TCE) presente na estrutura bruta de solidificacdo. Sabe-se que a TCE ocorre
durante a solidificacdo quando os grdos equiaxiais blogueiam o crescimento dos grdos colunares
(Flood et al., 1998) Este estudo pode ser determinado por métodos empiricos ou por modelos
matematicos, sendo que os Ultimos podem apresentar uma melhor relacdo custo-beneficio. A
determinacdo do ponto onde ocorre a transicdo colunar/equiaxial € importante para o planejamento
do processo e para que se possam projetar as propriedades mecanicas do produto.

Entre os inUmeros fatores que afetam a estrutura final de graos, podem se destacar: Taxa de
resfriamento, superaguecimento do metal, composicdo da liga e presenca de inoculantes. O
entendimento do efeito desses fatores sobre a estrutura bruta de solidificacdo é de extrema
importancia, pois esta possui uma forte relacdo com as propriedades do material. O estudo da
influéncia de cada um desses fatores no crescimento das dendritas é uma tarefa complexa, pois 0s

efeitos sdo interdependentes, e para avaliar seus efeitos simultaneamente € necessaria a utilizacdo de
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modelos empiricos.

A presente tese de doutorado teve como foco de estudo o efeito da taxa de resfriamento,
das composicdes das ligas de aluminio (Al-Cu, Al-Si e Al-Ni) e de seus solutos (Cu, Si e Ni) sobre a
estrutura formada no final do processo de solidificacdo. Os elementos de liga afetam
significativamente as ligas de aluminio. Isto ocorre porque variagdes na composicdo podem
influenciar a viscosidade, tenséo superficial, intervalo de solidificacdo e o0 modo de solidificagao
das ligas. A fluidez do aluminio, por exemplo, decresce rapidamente com a diminui¢do da pureza do
metal.

Nos ultimos anos, o aluminio e suas ligas tiveram uma alta taxa de consumo quando
comparado aos produtos siderdrgicos (Ferreira et al., 2019). A razdo pela qual no presente trabalho
adotam-se os solutos de cobre, silicio e niquel é devido a sua diferenca de densidade em relacdo ao
aluminio. Por exemplo, no caso do cobre e niquel, eles possuem densidades em torno de 320%
maiores que o aluminio, enquanto o silicio apresenta uma densidade 30% menor que o aluminio.
Com essas diferencas nas suas propriedades fisicas avalia-se o efeito individual de cada soluto sobre
as propriedades mecénicas e as estruturas resultantes do processo de solidificagdo vertical no

sentido ascendente.
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2 OBJETIVOS

O objetivo geral da presente proposta tese de doutorado é de realizar uma investigagdo
experimental dos efeitos dos solutos na macroestrutura, microestrutura e propriedades mecénicas na
solidificacdo unidirecional ascendente de ligas binarias de aluminio em condi¢fes transientes de
extracdo de calor, bem como gerar modelos matematicos empiricos para contribuir com o
desenvolvimento dos processos de solidificagdo e de seus produtos.

Os objetivos especificos propostos para o presente estudo sdo:

1. Realizar experimentos de solidificacdo direcional vertical ascendente em condicGes
transitdrias de extracdo de calor, utilizando um dispositivo refrigerado a agua e ligas
binarias hipoeutéticas de aluminio;

2. Para cada liga analisada, determinar os parametros térmicos da solidificacdo, tais
como: velocidade de deslocamento da isoterma liquidus (V,), gradiente térmico (G.),
tempo local de solidificacao (ts.) e taxas de resfriamento (TR);

3. Correlacionar as variaveis térmicas do processo de solidificagio bem como a
composicao da liga com a estrutura de solidificacéo;

4. Gerar equagOes empiricas correlacionando pardmetros térmicos, microestruturas e
propriedades mecanicas;

5. Verificar a influéncia dos elementos de liga sobre a transicdo de colunar para
equiaxial (TCE);

6. Analisar a influéncia dos solutos na velocidade de solidificagdo, microdureza,

modulo de elasticidade e espagcamentos dendriticos primarios.
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1 Paré@metros Térmicos, Microestruturas e Macroestruturas

Apesar do tremendo esforco e desenvolvimentos nas aplicacbes de modelagem de
solidificacdo, ainda existe uma demanda abrangente para uma maior compreensao dos mecanismos
fisicos por tras da formacdo microestrutural envolvendo os efeitos das condi¢@es de processamento
na microestrutura (Ferreira et al., 2017).

A microestrutura final resultante da solidificacdo influencia diretamente nas propriedades
mecéanicas de metais e ligas e estdo diretamente associadas, ou seja, essas propriedades dependem
de tamanho de grdo, espacamentos dendriticos ou celulares, espacamentos lamelares ou fibrosos,
das heterogeneidades de composi¢cdo quimica, do tamanho, forma e distribuicdo de inclusbes, da
porosidade formada, etc (Garcia, 2007).

A evolucdo da forma da interface entre o solido e o liquido (S/L) durante o processo de
solidificacdo estd fortemente relacionada com os tipos de microestruturas presentes em uma liga.
Pode-se passar da forma plana, para estruturas celulares e dendriticas, em decorréncia de alteragdes
nos parametros térmicos do sistema metal/molde durante a solidificagdo (Garcia, 2007). O soluto ou
0 solvente ¢ segregado nesta interface solido-liquido, provocando uma distribuicdo nao uniforme de
no liquido a frente da interface, originando a sua instabilidade. Este acumulo de teor de soluto a
frente da interface solido/liquido promove o surgimento de um fendmeno favoravel a nucleacdo e
responsavel por sua gradativa instabilidade, conhecido como super-resfriamento constitucional
(Furtado, 2005).

As diferentes morfologias sdo originadas devido a instabilidade causadas na interface
solido/liquido, dependendo do valor do SRC, que, por ordem crescente desse valor, séo
denominadas por: planar, celular e dendritica, conforme esquema apresentado na Figura 3.1.

Normalmente, a interface sélido/liquido se desenvolve com uma morfologia celular, quando uma
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liga binéria diluida é solidificada na presenca de uma pequena quantidade de super-resfriamento
constitucional. Isso ocorre devido a esse super-resfriamento ser suficiente para iniciar o processo de
instabilizacdo da interface sélido/liquido, ocasionando a formagdo de uma protuberancia que se

projeta a partir da interface no liquido super-resfriado, até um ponto em que o super-resfriamento
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seja somente necessario para manter a forgca motriz do crescimento (Ares, 2010).
Figura 3.1 RepresentacOes esquematicas da atuacdo dos fatores de influéncia na formagéo
das estruturas de solidificacdo: SRC — Super-resfriamento constitucional; G, — Gradiente térmica a
frente da interface; V| — Velocidade da isoterma liquidus; e Cy — concentragédo de soluto. Adaptado
de Garcia, 2007.

Esta protuberancia, ao crescer, rejeita o soluto e a sua concentragéo lateral € maior do que
em qualquer outro ponto do liquido. Nessas condi¢es, a protuberancia adquire uma forma instavel
que se estende por toda a interface, que degenera da forma plana a uma morfologia celular. Logo, o
crescimento de células regulares da-se a baixas velocidades e perpendicularmente a interface
solido/liquido, e na direcdo de extracdo do fluxo de calor, sendo praticamente independente da
orientacdo cristalografica (Hunt, 1984).

Aumentando-se o super-resfriamento constitucional, ocorrem instabilidades de maior
ordem e a estrutura celular de forma circular passa para dendritica, na forma de cruz de malta, com
os ramos cristalograficos primarios em dire¢es cristalograficas proximas ao fluxo de calor e, com a
rejeicdo de soluto, aparecem os bragos secundarios em direcdes cristalograficas perpendiculares aos

ramos primarios (Kurz e Fisher, 1989; Chalmers, 1968; Flemings, 1974; Ding e Tewari, 2002). As

distancias entre centros de células e de ramificagdes ou bragos dendriticos sdo definidas como
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espacamentos intercelulares e interdendriticos, que sdo utilizados para determinar os efeitos das
variaveis de solidificagdo sobre a microestrutura formada.

O controle e a caracterizacdo destas microestruturas e de suas transi¢cfes que evoluem
durante a solidificagdo sdo de grande interesse, tendo em vista sua influéncia imediata nas
propriedades finais dos componentes solidificados. O espacamento entre células, ramificagdes
dendriticas primarias, secundarias e terciarias € um parametro microestrutural importante e
fortemente dependente do gradiente de temperatura a frente da isoterma liquidus, da velocidade de
deslocamento dessa isoterma e da taxa de resfriamento (Hunt, 1984).

A morfologia dos grédos gerados nos processos de fundicdo possui relacdo com as
propriedades mecénicas finais do material solidificado, essa morfologia pode ser afetada pelos
parametros térmicos bem como pela concentracdo do soluto na liga. Ferreira et al. (2017) analisou o
efeito da concentracéo de cobre sobre a morfologia das dendritas, com simula¢des bidimensionais
pelo modelo de campo de fases, e constatou que com 0 aumento da concentracdo a dendrita se torna
mais estreita.

De uma forma geral, a solidificacdo conduz a dois tipos morfologicos caracteristicos:
colunar e equiaxial (Kurz, 2001). Na revelacdo macroestrutural de lingotes, comumente, encontram-
se estas diferentes estruturas distribuidas de uma forma bem caracteristica, sendo uma regido
periférica formada de grdos equiaxiais de granulometria reduzida (zona coquilhada), seguida de
uma regido intermediaria de graos alongados em uma unica direcdo, conhecida por grdos colunares.
E por fim, seguida de uma regido central de gréos equiaxiais de tamanho maior aos encontrados na
periferia. Tal arranjo pode ser visualizado no desenho esquematico da Figura 3.2. Apos a nucleacéo
de cristais, em um liquido isotérmico super-resfriado ocorre geralmente o crescimento de cristais

equiaxiais, ou seja, crescimento e fluxo térmico em todas as direcdes.
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Figura 3.2 llustracdo das diferentes regides macroestruturais (zona de gréos colunares, zona de
grdos coquilhados e zona de graos equiaxiais central) comumente encontradas em se¢des
longitudinais de lingotes fundidos (Kurz, 2001).

Os gréos coquilhados sdo assim chamados por crescerem junto das paredes do molde (ou
coquilha), serdo tdo mais notaveis quanto maior for a dissipacdo térmica (por exemplo, devido a
uma maior zona de contato) na interface metal/molde, a qual é funcéo do coeficiente de transmissdo
de calor. Este coeficiente vai depender do estado superficial das paredes do molde. Em condi¢des
de elevado contato térmico, promove-se uma alta frequéncia de nucleacdo heterogénea junto as
paredes do molde, podendo surgir estruturas dendriticas.

Porém, o crescimento colunar da-se preferencialmente em uma dire¢do, assim como 0s
fluxos térmicos, extremamente unidirecionais pelo menos localmente (Kurz, 2001). A geracdo de
uma pequena camada de grdos equiaxiais juntos as paredes dos moldes, zona coquilhada, esta
associada as altas taxas de resfriamento oriundas da elevada diferenca de temperatura entre 0 molde

e 0 metal.
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3.1.1 Crescimento colunar

A partir dos grdos coquilhados crescem os gréos colunares, por meio de crescimento
seletivo e preferencial. Os cristais colunares apresentam 0s seus principais eixos cristalograficos
paralelos a direcdo de extracdo de calor e mostram uma orientacdo marcadamente preferencial de
crescimento, coincidente com as dire¢es cristalograficas do crescimento dendritico (Ares, 2010).

Na Figura 3.2 pode ser identificada uma regido de gréos alongados ou de crescimento
colunar. Durante a solidificacdo a orientacdo do fluxo de calor ocasiona um gradiente térmico
positivo a partir da parede do molde em direcdo ao centro do metal liquido. Como o fluxo de calor é
unidirecional, um gradiente térmico positivo € induzido em sentido definido e, deste modo,
favorece o crescimento de certos bracos dendriticos da regido coquilhada. Este crescimento é
consideravelmente maior que os dos outros bracos dendriticos dos grdos equiaxiais, determinando
assim a restricdo de crescimentos em dire¢des diferentes a da extracdo de calor. Isto ocasiona um
crescimento relativamente orientado e com espagcamentos caracteristicos entre os bragos das
dendritas (Kurz, 2001).

O espagcamento dos bracos primarios, secundarios e terciarios depende das condi¢des de
solidificacdo, ou seja, em velocidades de crescimento elevadas, podem formar somente bracos
primarios, mas a medida que a velocidade decresce, desenvolvem-se também ramificacdes laterais.
Assim, uma medida dos efeitos das condi¢Ges de solidificacdo sobre a estrutura dendritica é o
espacamento entre os bracos dendriticos (Furtado, 2005).

A diminuicdo da taxa de resfriamento em funcdo do tempo determina o aumento dos
espacamentos dendriticos secundarios e terciarios ao longo da ramificacdo primaria. Um cristal
colunar pode conter diversos bragcos dendriticos. De acordo com Kurs (Kurs, 2001), ndo somente a
morfologia dendritica pode estar presente no crescimento colunar, mas também planar ou celular
que sdo determinadas pelas condicdes locais de crescimento.

A medida que ocorre a conducdo parcial de calor latente no solido a velocidade de

crescimento da ponta da dendrita reduz-se. O decréscimo do gradiente de temperatura na interface
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ao longo do processo de crescimento ocorre continuamente até atingir valores sutilmente negativos,
induzidos pela conducéo parcial de calor pelo metal solidificado. Deste modo, a velocidade maxima
de crescimento da ponta da dendrita colunar € atingida no momento da inversdo do gradiente

térmico e coincide com a posi¢do da transicdo de graos colunares para equiaxiais (Gandin, 2000).

3.1.2 Crescimento equiaxial

No centro do lingote em processos de fundigdo, na estrutura comumente encontrada, se
sobressai 0 crescimento equiaxial central, cuja sua constituicdo é de grdos equiaxiais
randomicamente orientados, com superficie aproximadamente arredondada. No intuito de
aperfeicoar as propriedades mecanicas, procura-se facilitar ao maximo a formacdo de grdos
equiaxiais heterogeneamente distribuidos e com as menores dimensdes possiveis. Com esse
objetivo, utiliza-se a adi¢do de elementos nucleantes. Kurz (2001) identifica como nucleantes ideais
as ramificacdes que se desprendem dos bragos principais.

Esta regido é a mais complexa da macroestrutura de fundicdo. Nela, os gréos sdo equiaxiais
na forma, mas apresentam-se geralmente grandes em tamanho. A formacdo da zona equiaxial
central é favorecida por altos teores de elementos de liga e por baixos sobreaquecimentos de
vazamento durante a solidificacéo.

O crescimento equiaxial pode ser definido como o crescimento que ocorre a partir de
nucleos originados em um liquido superesfriado, resultando um crescimento no sentido do fluxo de
calor do sélido para o liquido (Gandin, 2000). A geometria da superficie global de uma interface
macroscopica do grdo equiaxial ndo € trivial. SAo comuns as representacdes destas na forma de

esferas, octaedros ou estrelas de seis pontas (Gandin, 2000).

3.1.3 Transic¢ao colunar-equiaxial
A transicdo colunar-equiaxial corresponde a uma transicdo morfologica dos graos

formados durante a solidificagdo no metal liquido (Gandin, 2000) Ela acontece quando a nucleacéo
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e 0 crescimento de grdos equiaxiais ocorrem no liquido na frente da zona colunar (Kurz, 2001).
Observacdes experimentais demonstram que a transicdo colunar-equiaxial depende de diversos
parametros, tais como: grau de superaquecimento, efeitos convectivos, tipo e composicéo de liga e
etc.

Segundo Ursolino et al.(2015) a mudanca da estrutura de gréos de colunar para equiaxial é
uma ocorréncia muito comum em produtos de metal fundido, e numerosos mecanismos baseados
em evidéncia experimental tém sido propostos para esta transicdo (TCE), no entanto, modelos
matematicos para prever esta transi¢do estrutural tiveram sucesso limitado devido suas soluces
complexas ao problema em niveis macro e microscopicos (transferéncia de calor e massa, nucleacao
e crescimento dendritico, respectivamente) (Martorano e Biscoula, 2008; Badillo e Beckermann,
2006 e Carvalho et.al, 2013). Estes modelos simplificam excessivamente o tratamento da convecgéo
no liquido e o movimento de grdos equiaxiais. Estes modelos foram testados principalmente para
ligas binarias.

A partir de um modelo empirico, Hunt , em 1984, desenvolveu um pioneiro trabalho na
proposicdo de um modelo para a transi¢do colunar-equiaxial. Este modelo posteriormente originou
diversos trabalhos na area que foram citados com maior detalhe nos itens seguintes. Basicamente,
0s modelos sdo divididos em duas partes: modelagem em escala microscépica e modelagem em
escala macroscopica da transferéncia de calor. Descrevendo a evolucdo da fase solidificada e a

evolucdo do calor latente em nivel local.

3.2 Técnicas Experimentais de Solidificagdo Unidirecional

Experimentalmente, tem se utilizado bastante a técnica da solidificacdo unidirecional em
estudos de caracterizacdo de aspectos microestruturais, macroestruturais e de analise da segregacéo
de soluto. Estudos que podem ser divididos em duas categorias: solidificacdo em condicdes
permanentes de extracdo de calor e solidificacdo em regime transitorio (presente trabalho).

A diferenca € que no regime permanente a variavel gradiente de temperatura e a velocidade
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de crescimento sdo controladas independentemente e mantidas constantes. J& no regime transitorio,
estas variaveis mudam livremente com o tempo e com a posi¢do dentro do metal. A anélise da
solidificagdo em condigdes transitorias de fluxo de calor é de fundamental importancia, visto que
esta classe de fluxo de calor inclui a maioria dos processos industriais que envolvem a solidificagéo.

A solidificacdo unidirecional transitéria pode ser utilizada por técnicas experimentais em
diferentes condigdes: vertical ascendente, vertical descendente e horizontal como mostrado na Fig.
3.3. Por intermédio destes experimentos é possivel a obtencdo de uma gama de microestruturas
celulares e dendriticas em funcéo de um perfil decrescente da taxa de resfriamento e de velocidade

da isoterma liquidus.

Extrac3do de calor

Jojes ap ogdeiix3

Extracdo de calor

A B C

Figura 3.3 llustracdo de Técnicas experimentais de solidificacdo unidirecional, durante o processo
de fundic&o: (a) vertical ascendente; (b) vertical descendente e c) horizontal. (Moutinho, 2012).

3.3 Segregacao

Como € conhecido é da maior importancia industrial e econdémica a obtencdo de pecas
fundidas quimicamente homogéneas, i.e., isentas de heterogeneidades composicionais, conhecidas
como segregacdes. As segregagdes derivam dos diferentes modos como os elementos solutos séo
redistribuidos na estrutura solidificada (Arango, 2009).

Os diferentes tipos de segregacOes sdo classificados, conforme a sua localizagédo e
extensdo, em macrossegregacdes e microssegregacfes. A macrossegregacdo € formada por

processos fisico-quimicos em que se considera a redistribui¢do do soluto em todo o volume da peca,
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ja amicrossegregacdo € um processo fisico-quimico de curto alcance, e estende-se por distancias da
ordem de tamanho dos grdos ou menores (Arango, 2009).

Tipos de microssegregacoes:
e Celular
e Contorno de grédo
e Dendritica
Tipos de macrossegregacdes:
e Gerada antes da solidificacéo:
- Por gravidade
e Gerada durante a solidificacdo:
- Normal
- Inversa
- Por fibragem

- Por densidade

Ao se atingir o equilibrio termodindmico heterogéneo entre liquido e sélido, as solugdes
solidas cristalinas contém uma quantidade diferente de soluto das solugdes liquidas relacionadas.
Esta diferenca em composicdo, combinada com a lenta difusdo em estado sélido, resulta em vérios
padrdes de segregacdo em ligas fundidas. A analise deste fendmeno pode ser quantificada através
de um coeficiente de redistribuicdo do soluto (ou coeficiente de particdo) no equilibrio (Ko), que
pode ser determinado da relacdo entre a concentracdo de soluto no sélido Cs e a correspondente

concentracdo de soluto no liquido Cy, ou seja (Moutinho, 2012):

Ko = = (3.3.1)
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Em alguns processos metalirgicos comuns, que se valem da solidificacdo, pode-se
considerar que a solidificacdo ocorre em estado de equilibrio, na qual sua velocidade de
deslocamento € essencialmente controlada pela taxa de transporte de calor latente para fora da
interface solido/liquido. Entretanto, mesmo para solidificacdo em condicBes fora do equilibrio,
pode-se considerar que na interface sélido/liquido, a formacdo do so6lido ocorre em condicdes tais
que o solido e o liquido podem ser considerados em equilibrio local (Ares, 2010).

Os diagramas de fases permitem a determinacdo do coeficiente de distribuicdo no
equilibrio em funcdo da concentracdo de soluto e da temperatura. Para uma situacdo idealizada,
onde as linhas solidus e liquidus sdo retas, o coeficiente de redistribuicdo de soluto € constante. No
caso em que a solubilidade do soluto no sélido for menor do que no liquido, o coeficiente de
redistribuicdo de soluto (Ko), € menor do que a unidade e, na situacdo oposta, maior que a unidade
(Moutinho, 2012).

Para uma baixa taxa de resfriamento pode-se desenvolver uma interface celular. A medida
que a interface avanga, o liquido que Ihe é adjacente € enriquecido de soluto para valores de Ko< 1
(coeficiente de particdo) e é empobrecido de soluto para valores de Ky > 1. Desta forma o soluto
fica acumulado nos contornos da célula numa maior ou menor concentragdo do que no centro da
célula (Garcia, 2007).

De forma idéntica, pode desenvolver-se numa interface celular uma acumulacéo de soluto
nas fronteiras dos grdos em crescimento (em vez do soluto ser empurrado na frente de solidificacéo)
dando origem a uma microssegregacdo no contorno do grdo. A variacdo de composi¢do quimica
que ocorre dentro dos limites dos contornos de grdo, ou seja, entre ramificacdes celulares ou
dendriticas € conhecida como microssegregacdo (Martorano, 2003).

O fendmeno da microssegregacdo tem sido investigado intensamente no sentido do
desenvolvimento de ferramentas de quantificacdo do fenémeno. Entre os fatores que mais
contribuem para a dificuldade de quantificacdo desse fendmeno, pode-se citar: o modo de

solidificacdo colunar ou equiaxial, a complexidade da morfologia das ramificacbes dendriticas, o
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efeito de diferentes solutos, o engrossamento e refusdo de ramos dendriticos, 0 movimento de
soluto no liquido e de retorno no solido, e a dependéncia do coeficiente de difusdo com a
concentracéo e a temperatura (Martorano, 2003).

A redistribuicdo do soluto durante a solidificacdo dendritica pode originar o zonamento da
composicdo estrutural a que se atribui 0 nome de microssegregacdo dendritica. Além do zonamento
(que é uma microssegregacdo), existem outros tipos de heterogeneidades quimicas, tais como a
macrossegregacéo (Furtado, 2005).

A macrossegregacao por gravidade tende a ocorrer quando a composi¢do quimica da liga é
tal que, durante a solidificagcdo formam-se fases sélidas com densidades muito diferentes. Durante a
solidificacdo em ferros fundidos nodulares, forma-se primeiro a grafita (baixa densidade) no metal
liquido (maior densidade). Portanto a grafita tende a boiar (fendmeno denominado de flotacdo). As
grafitas flotantes podem movimentar-se e alinharem-se na peca, criando uma regido de
concentracdo (Moutinho, 2012).

A macrossegregacao (normal e inversa) tem a mesma origem da microssegregacao, ou seja,
é causada pela rejeicdo de soluto do sélido para o liquido durante a solidificacdo. A diferenca é que
a macrossegregacao ocorre ao longo da peca (e ndo apenas dentro do grdo). Uma vez que a
solidificacdo ocorre da parede do molde para o centro da peca, € comum que ocorra aumento da
concentracdo de solutos da periferia para o centro. Este tipo de macrossegregacdo é denominado de
segregacdo normal (Moutinho, 2012).

Como a macro e a microssegregacdo tem a mesma origem, as pecas fundidas costumam ter
simultaneamente heterogeneidade dos dois tipos. Em alguns casos, particularmente nas ligas com
grande intervalo de solidificacdo, o liquido presente entre as dendritas é impulsionado para tras da
frente de solidificacdo. Portanto a concentracdo de soluto diminui da periferia para o centro da peca
e este tipo de segregacdo é denominado segregacéo inversa (Moutinho, 2012).

O efeito de contracdo também pode provocar a segregacdo inversa: a medida que as

dendritas colunares aumentam de espessura o liquido mais rico em soluto escoa ocupando 0 espaco
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entre as dendritas com o intuito de compensar a contragdo, isto resulta em um aumento da
concentracédo do soluto nas regifes mais externas do lingote em relagdo ao seu centro.

As variagOes de composicdo que ocorrem adjacentes a interface sdlido-liquido durante a
solidificacdo determinam a natureza e a extensdo da segregacdo. Apds a solidificacdo, é comum
fazer o recozimento das pecas fundidas, para homogeneizacdo da sua estrutura. Esta depende da
difusdo substitucional, por esse motivo € importante conhecer os coeficientes de difusdo de cada

elemento de liga.

3.4 Refinamentos de Gréaos

O refinamento de grdo na fundicdo é conseguido normalmente através da adi¢do ou
inoculacdo ao metal liquido, anteriormente a sua solidificacdo, de nucleos de germinacao dispersos,
com alta poténcia de nucleacdo, sob a forma de particulas finamente divididas. Estes inoculantes
sdo distribuidos uniformemente no seio do metal liquido por meio de um veiculo volatil que se lhes
adiciona previamente. Desta forma, cada uma das particulas inoculantes atuara como um nucleo de
germinacao localizado para nucleagdo heterogénea da fase solida.

O caso mais notavel de alta poténcia de refinamento de gréo é o que resulta da inoculacéo

de boro e titdnio no aluminio e suas ligas, o que pode ser visto pelo exemplo mostrado na Fig. 3.4.
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Figura 3.4 Macroestrutura da secdo longitudinal de lingotes de Al solidificados em molde de
coquilha metalica (a¢o): a) estrutura de solidificacdo normal; b) com inoculacédo prévia de boro e
titanio para refinamento do grao (Mdiller, 2002).
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Ao entrar em contato com o aluminio liquido, os sais de boro e titanio decompdem-se
instantaneamente, liberando pequenas particulas (nlcleos de germinacdo) que sdo rapidamente
disseminadas no volume do metal fundido por meio da agéo de efervescéncia ou aborbulhamento
que resulta da volatilizacdo do hexacloroetano (veiculo volatil previamente adicionado ao boro e
titdnio). Inferi-se ainda que a adicdo de inoculante resulte numa dréstica reducdo no tamanho de
grdo do aluminio.

Portanto, caso durante o projeto de produtos pelo processo de fabricacdo por fundicao haja
a necessidade de se alterar a TCE pode-se utilizar os inoculantes para refinamento de gréos no
intuito de se obter as propriedades mecéanicas desejadas. Evitando assim um retrabalho por
tratamento térmico.

A industria automotiva € a principal area onde as ligas de fundicéo a base de aluminio sdo
amplamente aplicadas (Baptista et al., 2019). Na tabela 3.1 estdo indicados alguns dos inoculantes
mais utilizados no refinamento de grdo (antecipacdo da TCE) para o Aluminio e suas ligas, para
pecas fundidas.

Tabela 3.1 Exemplos de inoculantes utilizados para refino de grao de aluminio e suas ligas
com suas respectivas eficiéncias relativas.

Metais e ligas Inoculantes Eficiéncia relativa
Boro Alta
Aluminio e suas ligas Titénio Alta
Niobio Moderada

3.5 Modelos da TCE

Para a otimizacdo do controle de processo de diversas areas tem se utilizado a modelagem
matematica como uma ferramenta fundamental. A modelagem do fendmeno da solidificagdo tem
sofrido progressos, principalmente a partir de 1980. Inicialmente os esfor¢os eram concentrados nos
aspectos macroscopicos envolvidos na solidificacdo na modelagem dos fenémenos microestruturais
que ocorrem durante a solidificagdo como a nucleagéo e o crescimento de graos.

Entdo, para a obtencdo de um modelo que represente a solidificagdo com maior
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propriedade, é necessaria uma interligacdo entre 0s processos que ocorrem na escala microscépica e
macroscopica, o que tem gerado diversos trabalhos nesta area.

Portanto, foram desenvolvidos os modelos de dominio Unico, nos quais as equagfes de
conservacdo sdo integradas no interior de cada fase presente dentro de um volume elementar
representativo (REV - “Representative elementary volume”). Posteriormente, foi introduzido o
conceito de envelope de grdo, segundo o qual, associa-se a cada gréo no interior da zona pastosa um

envoltorio que o circunda, como mostrado na Figura 3.5.
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Figura 3.5 Conceito de ehvelope de grdo para um volume elementar representativo (REV) aplicado
aos graos equiaxiais (Linpton, 1984).
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Com a introducdo do conceito de envelope de grdo houve uma evolu¢do dos modelos de
dominio Unico. Segundo este conceito, associou-se a cada grdo no interior da zona pastosa um
envoltdrio imaginario chamado de envelope. No caso da solidificagdo dendritica, este envelope
apenas tocava a ponta dos bracos primarios e secundarios da dendrita. Nestes modelos, a fase
liquida poderia estar presente tanto internamente como externamente ao envelope. Inicialmente,
consideravam que envelopes esféricos envolviam os graos equiaxiais.

Na solidificacdo eutética equiaxial, os envelopes eram assumidos totalmente solidos, o que
facilitou o equacionamento matematico do problema (Rappaz et al.,1986). Posteriormente, modelos
de envelope para a solidificacdo equiaxial dendritica foram desenvolvidos nos quais foi considerada
a existéncia de liquido internamente aos envelopes. Foi necessario, entdo, calcular a fracdo de

liquido, e de sdlido, presente no interior destes envelopes. Rappaz e Thevoz (1987) propuseram um
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modelo aproximado para o célculo destas fragdes através de um balango de soluto que envolveu o
fluxo para fora do envelope dendritico em direcdo ao liquido externo. No entanto, o liquido externo
ao envelope ou foi assumido semi-infinito, ou foi considerado sempre possuir a concentracao
inicial.

Um modelo multifisico para a solidificacdo equiaxial foi proposto por Wang e
Beckermann (1993) definindo trés “pseudofases”, a saber: o solido; o liquido interdendritico,
localizado internamente ao envelope; e o liquido extradendritico, localizado externamente. Estes
autores (Wang e Beckermann, 1993) calcularam a evolugdo da concentracdo de soluto no liquido
externo ao envelope, permitindo que o fluxo de soluto trocado com este envelope fosse calculado
mais precisamente.

Entretanto, os modelos citados anteriormente, assumiram que todos oS grdos apareciam
instantaneamente no liquido no momento em que o seu super-resfriamento ultrapassava um valor
critico para a nucleacdo. Este tipo modelagem foi denominado de nucleacéo instantanea. Segundo
esses modelos, para uma determinada densidade de numero de substratos para a nucleacdo
heterogénea, sempre surgira 0 mesmo numero de nucleos independentemente das condicdes de
resfriamento. Portanto, este modelo ndo € capaz de prever, por exemplo, o efeito da taxa de
resfriamento ou do teor de soluto no tamanho final de gréo equiaxial.

Martorano et al. (2003) propuseram um modelo multifase/multiescala para prever a
transicdo dos graos colunares e equiaxiais na solidificacao de ligas binarias. O modelo baseia-se na
equacdo de conservacdo de especies e energia com leis de crescimento de estruturas dendriticas.
Esse modelo proposto por Martorano considera a interacdo de solutos entre 0s grdos equiaxiais e
colunares, essa foi o diferencial do modelo proposto por Martorano quando comparado com o
modelo de Wang e Beckermann (1993). O modelo foi validado pela previsdo da transicdo
colunar/equiaxial em experimentos de solidificacdo unidirecional envolvendo ligas de Al-Si. No
entanto, 0 modelo proposto por Martorano et al. (2003) também considera uma nucleacdo

instantanea dos grdos equiaxiais.
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A modelagem da nucleacdo de gréos equiaxiais pode ser feita de duas formas distintas
como, por exemplo: i) Considerando-se a nucleagéo instantanea, ou seja, assume-se que todos 0s
grdos surgem ao mesmo tempo a uma temperatura critica, ou seja, a um determinado super-
resfriamento para nucleacdo (AT,); e ii) Considerando-se a nucleacdo continua, ou seja, a nucleagédo
ocorre continuadamente com o aumento do super-resfriamento. Em geral esses modelos de
nucleacdo continua descritos por diversos autores estdo vinculados a alguns parametros
determinados experimentalmente.

As pioneiras observacdes de Oldifield (1966) mostraram que pode haver uma correlacdo
entre as densidades de gréos (n) com o super-resfriamento (AT). No modelo de Oldifield (1966) a
densidade é proporcional ao quadrado do super-resfriamento, ou seja, n = A1.AT2. Onde Al é um
parametro determinado experimentalmente. Diversos modelos semelhantes foram propostos por
outros autores e podem ser encontrados na revisdo de Stefanescu et al. (1995). Entre os modelo de
nucleacdo, o proposto por Thévoz et al. (1989) é um dos mais utilizados até 0 momento. Neste
modelo, assumiu-se a existéncia de uma fungéo distribuicdo de super-resfriamento para nucleacéo
cuja densidade de distribuicdo era dada por uma Gaussiana.

Greer et al. (2002) propuseram que o super-resfriamento para o crescimento livre de um
grdo ja nucleado depende do tamanho do substrato sobre o qual este grdo nucleou. Em algumas
situagdes, a distribuigdo de tamanhos de substrato foi observada ser log-normal ou mesmo obedecer
a uma equacdo exponencial. Desta forma, a distribuicdo de super-resfriamento para que estes
nacleos pudessem crescer e torna-se grdos também obedecia a uma equacdo exponencial ou log-
normal.

Os modelos mais elaborados de nucleacdo foram acoplados a modelos de solidificagdo
equiaxial que, no tratamento do crescimento ou da fracdo e composicdo das fases presentes, ndo
eram tdo precisos como o de Wang e Beckermann (1993). Por exemplo, no modelo de Thévoz et al.
(1989) foi considerada a distribuicdo normal de super-resfriamento, porém, a concentracdo de soluto

no liquido extradendritico ndo foi calculada, permanecendo o seu valor inicial.
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Ja no modelo de Greer et al (2002), que foi basicamente derivado do modelo de Maxwell e
Hellawell (1975), o envelope foi considerado totalmente sélido, mesmo para uma solidificagdo
dendritica. Este modelo s6 poderia ser aplicado durante o crescimento inicial do grdo antes do
crescimento dendritico. Desta forma, nota-se que ndo h4 um modelo multifasico capaz de prever o
efeito da taxa de resfriamento e da concentracdo média de soluto no tamanho final do grdo
equiaxial, ou de prever a evolugdo com o tempo da fracdo de gréos e das concentracdes de soluto
nos liquidos inter e extradendritico durante todo o periodo de solidificag&o.

O primeiro modelo deterministico foi proposto por Hunt (1984), para prever condi¢des
para a TCE. Um regime de estado estacionario, em conjunto com um perfil de temperatura linear
caracterizado por um gradiente de temperatura (G), foi assumido para um observador que se move
com a frente colunar. A velocidade de ponta da dendrita colunar foi tomada como uma constante
conhecida igual a velocidade isotérmica.

Hunt (1984) sO representou as interacdes geométricas devido a colisdo dos graos
equiaxiais. A TCE foi assumida sua ocorréncia quando a fracdo de volume de gréos equiaxiais na
frente colunar alcancasse 0.49. Este critério, que serd referido como "bloqueio mecénico™ no
decorrer deste trabalho, foi descrito como arbitrario por Hunt e carece de fundamentacao para sua
consolidacao.

Experimentos de solidificagdo em estado estacionario foram conduzidos por Kim e Grugel
(1982) e Ledgard e McCartney (1997) num forno com um gradiente de temperatura
aproximadamente constante, usando ligas de Pb-Cu e Al-Si, respectivamente. Foi observado que
um aumento na velocidade da frente colunar promove a solidificacdo equiaxial, como previsto pela
equacdo de Hunt (1984). No entanto, ndo foram feitas comparacGes detalhadas com a referida
equacdo, porque nem a densidade dos nucleos, nem a nucleacdo eram conhecidas.

O modelo de Hunt (1984) foi estendido por Flood e Hunt (1998) para o regime instavel,
resolvendo a equacdo de energia unidimensional e controlando a posicdo da frente colunar. A fracdo

solida no interior da zona colunar foi calculada usando a chamada equacdo de Scheil truncado
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(1942). O efeito da concentracdo da liga, nimero de densidade de gréos equiaxiais, coeficiente de
transferéncia de calor, e temperatura na TCE foi examinado usando este modelo. No entanto,
comparag0Oes dos resultados do modelo com resultados experimentais ndo foram apresentados.

G&umann et al.(2001) e Kurz et al.(1989) melhoraram o modelo de Hunt, empregando um
modelo de crescimento dendritico para efeitos de solidificacdo rapida, uma vez que no modelo de
Hunt, a composicdo inicial de liga foi utilizado no resfriamento para calcular as velocidades das
frentes equiaxiais e colunares. Consequentemente, o critério de bloqueio mecéanico teve que ser
adotado para prever a TCE. O modelo foi simplificado para prever a TCE nos processos de solda a
laser, isto €, a elevados gradientes de temperatura e a altas velocidades de solidificacdo (Gandin,
2008 e Gaumann et al., 2001). N&o foram fornecidas comparagdes experimentais.

Um modelo multi-escala e multi-fase de simples dominio para previsdo da TCE na
solidificacdo de ligas foi proposto por Wang e Beckermann (1993). EquacOes de conservagédo de
energia e especies foram resolvidas para a temperatura e 0os campos de soluto. As equacdes de
espécies incluiu a rejeicdo de soluto a partir dos grdos no interior do liquido sub-resfriado,
resultando em diferengcas no comportamento no modo Scheil. A evolucdo da fragdo sdlida foi
calculada tanto na zona colunar quanto equiaxial, com base no acoplamento das equacdes de
energia e especies, e a evolucdo do calor latente foi contabilizada consistentemente. Os gréos
equiaxiais foram assumidos para a nucleacdo instantanea na temperatura liquidus, ou seja, a taxa de
resfriamento da nucleacdo foi zero.

O modelo de Lipton-Glicksman-Kurz (LGK, 1984) foi usado para relacionar a velocidade
de crescimento da dendrita com a taxa de resfriamento. Para o crescimento equiaxial, o super-
resfriamento foi baseado na concentracdo média do soluto local para o liquido super-resfriado que
envolve as dendritas, desta forma, as interacdes do soluto entre os grdos equiaxiais foram
contabilizadas. No entanto, a composicao da liga inicial foi empregada para calcular o resfriamento
da frente colunar, consequentemente, as interacfes do soluto entre as dendritas colunares e 0s graos

equiaxiais foram negligenciadas. Em vez disso, eles usaram o critério de bloqueio mecanico de
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Hunt (1984) para determinar o instante que os gréos equiaxiais obstruem a frente colunar.

Wang e Beckermann (1995) realizaram um estudo paramétrico para examinar os efeitos do
coeficiente de transferéncia de calor, composicdo da liga, e do superaquecimento na TCE em
solidificacdo direcional de ligas. Neste estudo eles previram e mediram as posi¢des da TCE para as
ligas de Sn-Pb (Mahapatra, 1987) e Al-Cu (Ziv et al., 1989) , os resultados diferiram por menos de
20 por cento. No entanto, quando a taxa de resfriamento da nucleacdo foi tomada como zero, esta
convergéncia so6 foi alcancada artificialmente ajustando a densidade dos nicleos de grdo equiaxial,
n, nas simulacdes. Para as ligas de Al-Cu, uma densidade de gréo igual a 10°> m ® foi adotada. Isto
corresponde a uma densidade final de tamanho de grdo equiaxial de aproximadamente 13 mm, o
que é muito maior do que o tamanho medido de 3,1 mm (Ziv et al., 1989). Por outro lado, curvas de
resfriamento previstas e medidos ndo foram comparados em detalhe.

Devido a complexidade do desenvolvimento de modelos matematicos analiticos e como a
base de todas as leis da natureza é a evidéncia experimental (Van Wylen, 2006), apresenta-se a
seguir aspectos experimentais para o0 estudo do desenvolvimento de modelos empiricos dos

parametros metalograficos dos processos de solidificagéo.

3.6 Experimentos da TCE

Gandin e Rappaz propuseram um modelo estocastico que gera uma simulacdo da
macrografia bidimensional direta da estrutura de grdos (Gandin, 2008), com base no acoplamento
entre a técnica de autémato celular (CA) e de elementos finitos (FE), método “CAFE”. O modelo
CAFE representava apenas a interacdo do fluxo de calor com a estrutura de grédos. Ele foi usado
para simular a TCE em ligas de Al com sete por cento em peso, na solidificacao dirigida de lingotes
de silicio. O ajuste dos parametros de nucleacdo foi realizado desordenadamente para alcancar o
melhor acordo tanto da posicdo da TCE quanto da recalescéncia na zona equiaxial. Bom acordo foi
alcancado, exceto para o tamanho de grdos no topo da zona equiaxial. Esta discordancia foi

posteriormente atribuida a necessidade de esclarecer a sedimentacdo de graos equiaxiais (Rappaz,
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1978) e a tridimensionalidade da estrutura de grdos (Gandin, 2000).

Gandin (Gandin, 2008) apresentou um abrangente modelo de transferéncia de calor
unidimensional micro e macroscopico do crescimento colunar em solidificagdo direcional. O
modelo foi usado para simular experiéncias em ligas de Al-Si com teores de Si que vao desde 3 a 11
por cento, em idénticas condi¢des térmicas (Gandin, 2000). Os resultados do modelo indicaram que
a TCE medida ocorreu numa posicdo em que a velocidade da frente colunar foi méxima e o
gradiente de temperatura no liquido aquecido da frente colunar foi praticamente nula. Assim,
Gandin sugeriu que o modelo de Hunt (1984) poderia ser utilizado para explicar a posi¢cdo medida
da TCE, usando o resfriamento méximo da frente da dendrita colunar, como a taxa de resfriamento
de nucleacéo para grdos equiaxiais.

Com base nesta observacdo, Gandin prop6s que a TCE era um resultado de um colapso da
frente colunar dendritica. O colapso ocorre devido a um mecanismo inicialmente sugerido por
Jackson et al. (1966), em que as mudancas na velocidade da frente colunar cria fragmentos de
dendrita que pode originar grdos equiaxiais. Ap0s 0 crescimento, estes grdos eventualmente
bloqueiam a frente colunar.

Desde entdo varios experimentos foram realizados para estudar a TCE em VAarios processos
de solidificacdo. Aqui, vamos nos concentrar em experimentos onde o fluxo de calor era
essencialmente unidirecional e a liga foi um sistema binario simples, ou seja, Al-Cu (Siqueira,
2002; Ziv, 1989 e Suri, 1991), Al-Si (Gandin, 2000), Sn-Pb (Siqueira, 2002 e Mahapatra, 1987),
Cu-Sn (Martorano, 2003), Pb-Sn (Ares 2010), e Al-Mg (Vandyoussefi et.al 2002).

Nesses experimentos, a posicdo da TCE na solidificacdo de amostras foi estudada como
uma funcdo de varidveis de processo, incluindo sobreaquecimento de vazamento, adicdo dos
inoculantes, a composicéo da liga, taxa de calor, extracdo e taxa de resfriamento. Em todos os casos,
0 aparato experimental consistiu basicamente de uma manta termicamente isolante que descansa
sobre uma base metalica, através do qual se extraiu o calor. Além disso, ndo se pode excluir que a

sedimentacdo de grdos equiaxiais teve influéncia sobre a TCE nos experimentos.
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Ziv e Weinberg (1989) utilizam o modelo de Hunt (1984) para calcular o gradiente de
temperatura maximo necessario para a TCE, em uma de suas experiéncias com ligas de Al-Cu 3pct.
Apesar do acordo razoavel entre o gradiente de temperatura previsto e medido, os célculos
envolvem vérias aproximac6es que lancam algumas davidas sobre a precisdo da comparacao.

Suri et al. (1991) realizaram experimentos da TCE em ligas de Al-4,5 pct Cu submetidas as
diferentes temperaturas de vazamento e condi¢cdes de extracdo de calor. Usando um modelo de
aquecimento unidimensional, o gradiente de temperatura e a velocidade da isotérmica liquidus (V7),
no momento da TCE foram calculados. Eles obtiveram a seguinte desigualdade empirica para

descrever as condi¢Oes para a TCE (Suri et al. ,1991):

G < 0.74V,264 (3.6)

Gandin (2000) realizou experimentos da TCE na solidificagao direcional de ligas de Al-Si
com teores de Si variando 3 a 11 por cento, em idénticas condi¢Oes térmicas. A convecgao associada
com o vazamento do metal liquido foi suprimida pela utilizacdo de uma base de nitreto de aluminio
fina para selar a manta de isolamento cilindrico na parte inferior e mantendo o Al-Si fundido no
forno por um longo tempo.

Apds a homogeneizacdo da temperatura de fundicdo, a solidificagdo foi iniciada através da
remocdo do forno a partir do molde e aumentando a refrigeracéo através de uma tubulagéo de cobre
arrefecido a agua para tocar no fundo de alta condutividade térmica da base de nitreto de aluminio.
As curvas de resfriamento, registradas por sete termopares localizados todos a 20 mm da parte
inferior da carcaga, foram comparadas com previsdes de um modelo unidimensional (Gandin,
2000), o que sugere que a transferéncia de calor em que o metal solidifica foi somente por
conducdo. Posicdes medidas da TCE foram semelhantes para todas as composi¢des de liga,
indicando um efeito fraco do teor de Si. Outras conclusdes extraidas das simulaces ja foram
fornecidas anteriormente.

Resultados da TCE experimentais foram apresentados por Martorano (2003) para ligas de
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Cu com oito por cento de Sn, sujeitas a diferentes resfriamentos e condigbes de inoculagdo. Ares e
Schvezov (2000) estudaram o efeito da taxa média de resfriamento e composicéo da liga na TCE em
solidificacdo direcional em ligas de Pb-Sn. A posicdo da frente colunar e velocidade, bem como o
gradiente de temperatura, foram calculadas a partir de curvas de resfriamento experimentais. Os
resultados mostraram uma correlacdo similar ao que é dado pelo modelo de Hunt (1984) entre a
velocidade da frente colunar e o gradiente de temperatura no momento da TCE. No entanto, devido
as aproximac0es feitas e incertezas em relacdo a densidade de nucleos de grdos equiaxiais e a taxa
de resfriamento da nucleacéo, apenas uma concordancia qualitativa pode ser considerada.

Vandyoussefi e Greer (2002) realizam experimentos de solidificagdo direcional usando
uma liga de Al com 4,5 por cento de Mg em um Forno. O formato e o tamanho de grédo foram
medidos para varios niveis de adicdo de refinadores, mostrando boa concordancia com simulacGes
do modelo CAFE (Gandin, 2000).

Siqueira et al. (2002) realizaram experimentos da TCE envolvendo ligas de Al-Cu e Sn-Pb
, alterando a composicéo, o0 sobreaquecimento da fundicdo, e a taxa de extracdo de calor na base
inferior. O gradiente de temperatura na isoterma liquidus e a velocidade desta isotérmica durante 0s
experimentos foram determinados usando um modelo unidimensional de transferéncia de calor que
nédo leva em conta o super-resfriamento na frente colunar.

Eles descobriram que um critério da TCE baseado apenas na velocidade da isoterma
liquidus ou no gradiente de temperatura a frente da isoterma liquidus ndo concorda com os dados
experimentais. Em vez disso, a TCE parecia ocorrer quando a taxa de resfriamento na isoterma
liquidus diminuia abaixo de um wvalor critico que era independente do teor de soluto
da liga. O critério empirico para a TCE proposto por Suri et al. (1991) (Eqg. (3.6)) foi verificada em
apenas dois dos cinco experimentos.

Vérias investigacGes experimentais tém sido relatadas na literatura, sugerindo que a TCE
ocorre quando os parametros térmicos de solidificacdo como velocidade de crescimento (V.),

gradiente de temperatura (G,) e taxa de resfriamento (Tg) atingem valores criticos. O fenémeno da



45
TCE tem sido comentado em trabalhos recentes (Carvalho et al., 2013 e Rocha et al., 2015), cujos
resultados dessas investigacOes estdo resumidos na Tabela 3.2.

Tabela 3.2 Critérios de ocorréncia da TCE proposto na literatura. Adaptado de Ursolino et al.,2015.

Liga Pariimetros Térmicos da Solidificagiio Solidificacsio Unidirecional Ref.
( Valores que ocorreram a TCE)
Sn-5wt.%Ph G,;=0.10 °C/mm sicendente Mah‘aparm &
Sn-15wt.%Pb G;=0.13 °C/mm Weinberg
Al-3.0%Cu 0.06 °C/mm Ascendente Ziv & Weinberg
Al-4.5%Cu GV, Ascendente Surj et al.
Pb-Sn G, ranging from —0.8 to 1.0 °C/mm Ascendente Ares &
Schvezov
Al-Cu T,=0.2K/s Ascendente Siqueira et al.
Sn-Pb T,=0.014 K/s
Al-Si T,=0.14 Kfs Ascendente Peres et al.
So-Pb V;=0.189 mny/s, G;=0.163 *C/mm and T, = 0.030 K/s Descendente Spinelli et al.
Sn-Pb V;=0.09 mny/s, G;=0.37 °C/mm and T, = 0.047 K/s Horizontal Silva et al.
Al-Si V.. G, and T, ranging from: 0.19 to 0.26 mmvs, 0.35 to Horizontal Carvalho et al.
0.64 K/s and 1.68 to 3.25 K/nun, respectively
Al-Si-Cu T,=117K/s Ascendente Rocha et al.

O mecanismo de TCE proposto no presente trabalho é baseado na presenca de interagdes
do soluto entre a frente colunar e os gréos equiaxiais. Ele ndo s6 elimina a necessidade do critério
de bloqueio mecénico nos modelos deterministas, mas também resulta em diferentes previsdes da
TCE sob certas condi¢bes. Extensas compara¢des do modelo atual com os modelos anteriores e
experimentos, bem como estudos da TCE, sdo realizados nas comparagdes com 0s experimentos,

que envolvem trés diferentes composicgdes de liga (Ni, Si e Cu).

3.7 Modulo de Elasticidade e Dureza

A dureza pode ser definida de modo geral, como uma medida da resisténcia a deformacéo
plastica. O teste de dureza de Vickers utiliza como penetrador um diamante de base quadrada com
formato de pirdmide de 136 graus que € carregado no material com uma carga definida, produzindo
uma impress@o quadrada cujas diagonais sdo medidas (Sakaguchi e Powers, 2012).

A medida do moédulo de elasticidade (E) representa a rigidez de um material na regido
elastica, podendo ser determinado a partir da curva tensdo-deformacéo, pelo calculo da razéo entre

tenséo e a deformacgéo ou da inclinagdo da regiéo linear da curva (Sakaguchi e Powers, 2012).
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Oliver e Pharr (1992) realizou um estudo mostrando a possibilidade de calcular o médulo

de elasticidade de um material através do ensaio de dureza analisando a curva de descarga do
grafico gerado no ensaio, exemplificado na Figura 3.7.

A Figura 3.6 ilustra a representacdo esquematica dos dados utilizados para o célculo do

modulo de elasticidade a partir da impressdo do penetrador na amostra.

PERFIL DE SUPERFICIE APOS P

A REMOGAO DA CARGA

SUPERFICIE INICIAL

- SOB CARGA

Figura 3.6 Representacdo esquematica da sessdo que sofre a penetracdo, mostrando dados
utilizados para o calculo de modulo de elasticidade. (OLIVER; PHARR, 1992)

O software do equipamento de ensaio dinamico de dureza fornece o tragado da curva de
carga-descarga, também chamada curva de penetracdo, como o exemplo ilustrado na Figura 3.7.
Essa curva é formada de uma fase de carga seguida de uma fase de descarga. Entre estas duas fases
pode ainda ocorrer um estagio de manutencdo da carga maxima, cuja principal finalidade é

estabilizar a deformagdo induzida durante a carga, também chamado de hold time (Teixeira, 2016).

DESCARGA

CARGA,P

fe— hy —

DESLOCAMENTO, h

Figura 3.7 Representacdo grafica de uma curva de carga-descarga (Oliver e Pharr, 1992).
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O célculo de modulo de elasticidade é realizado a partir da &rea de contato do penetrador
com a amostra. Oliver e Pharr (1992) explicam que a forma da curva de descarga e a quantidade
total de deslocamento recuperado pelo material ao se retirar o penetrador, estdo diretamente

relacionados ao modulo de elasticidade e o tamanho da &rea de impress&o.
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4 MATERIAIS E METODOS

4.1 Técnica Experimental

Para melhor estruturar as técnicas experimentais esse item serd subdividido em preparacdo
e ensaios (4.1.1), analise macroestrutural e microestrutural (4.1.2) e determinacdo dos parametros
térmicos (4.1.3).
4.1.1 Preparacao e ensaios

A preparagédo das amostras e 0s ensaios de solidificagdo deste trabalho foram realizados no
laboratério de solidificagcdo controlada situado na EEIMVR/UFF. O laboratério de solidificagdo
controlada possui 0s seguintes equipamentos:

e Serra de fita com retorno hidraulico basculante, modelo FM 500 H, marca Franho;

Essa serra de fita possui trés velocidades de corte 30, 55 e 80 m/min;

e Forno camara para tratamento térmico, desenvolvidos para 0s processos de
recozimento, normalizacdo, témpera, alivio de tensGes, revenimento e cementacdo em
caixa (solida). Com controle microprocessado digital de temperatura, com rampa de
aquecimento e patamar, e com sensor de temperatura blindado. A isolacao térmica é
de fibra cerdmica, o que reduz o tempo de aquecimento e 0 consumo. Temperaturas
padrdo de fornecimento: 650°C, 1000°C, 1200°C e 1300°C. Esse forno foi usado na

preparacdo das ligas de aluminio;

e Uma balanca digital, usada na preparacdo das ligas de aluminio de composicdo pré-

determinada;

e Um computador para coleta de dados via termopares durante o processo de

solidificacao;

e Um equipamento (forno vertical) para o experimento de solidificacdo unidirecional.
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A primeira parte deste trabalho categoriza-se no preparo, fusdo e solidificagdo

unidirecional ascendente da liga binaria de Al-Cu. O resumo dos procedimentos realizados €
descrito a sequir:

A liga de aluminio foi preparada com a composi¢do pré-definida no laboratério de

solidificacdo controlada, a fundic¢do da liga ocorreu inicialmente dentro de um cadinho em um forno

tipo camara, da marca Jung, modelo 7813, como pode ser visto na Figura 4.1;

Figura 4.1 Forno tipo camara, da marca Jung, modelo 7813.
Feito isso, verteu-se o metal liquido dentro de uma lingoteira, posicionada no interior do
forno vertical, no qual se encontrava pré-aquecido através das resisténcias elétricas do préprio forno
de solidificacdo a uma temperatura em torno de 14% acima da temperatura liquidus da liga (Ty =

741 °C), como mostrado na Figura 4.2.

Figura 4.2 Vertendo o metal liquido dentro da lingoteira, posicionada no interior do forno de
solidificacdo vertical.
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Os detalhes experimentais do processo de solidificagdo controlada podem ser encontrados

na literatura (Kakitani et al., 2018) e também podem ser observados na Figura 4.3. O forno foi
desligado no momento em que o gradiente térmico dentro do metal liquido encontrava-se estavel e
0 menor possivel, bem como foi acionado o resfriamento a dgua da base da lingoteira que garante a
solidificagdo unidirecional ascendente. Todo o monitoramento e registros térmicos foram feitos
através de um conjunto de 8(oito) termopares tipo K (1,6 mm didmetro) localizados no metal
liquido nas seguintes posicdes em relacdo a base refrigerada: 5 mm, 10 mm, 15 mm, 20 mm, 35
mm, 45 mm, 60 mm e 85 mm. Todos os termopares foram conectados por um cabo em um
registrador de dados interfaceados com um computador, e os dados de temperatura foram

adquiridos automaticamente com o equipamento de aquisi¢do de dados (AQDADOS).

Figura 4.3 Representacdo esquematica dos equipamentos: (1) software de aquisicdo de
computadores e dados; (2) equipamento de aquisi¢do de dados; (3) controlador de temperatura; (4)
termopares; (5) cadinho; (6) metal liquido; (7) forno de solidificagcdo unidirecional; (8) aquecedores
elétricos; (9) blindagem cerdmica isolante; (10) molde de aco; (11) chapa de ago fina; (12) Conduto

de refrigeracédo para a agua (13) motor e bomba de agua.
O método usado para medir 0 espacamento do brago primério (i;) foi o método do
triangulo, que foi descrito em mais detalhes por Baptista et al. (2018). E importante observar que as

microestruturas dendriticas prevaleceram ao longo de toda a fundicdo para qualquer liga

experimentalmente examinada. A microdureza e o teste do médulo de elasticidade foram realizados
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em temperatura ambiente usando o Dynamic Ultra Microhardness Tester. A microdureza e o
modulo de elasticidade foram medidos em pelo menos 10-12 diferentes regides na segdo
transversal, usando um penetrador piramidal Bercovich com carga e tempo de retencédo igual a 50 gf

10 s, respectivamente.

4.1.2 Analise macroestrutural e microestrutural

Em seguida, realizaram-se cortes no lingote, retirando uma amostra central para a analise
macroestrutural e microestrutural.

A segunda parte da metodologia experimental consistiu basicamente nas seguintes etapas:
i) Analise macroestrutural para verificar a direcionalidade dos grdos e a posi¢do de transicdo dos
grdos colunares para equiaxiais; e ii) Analise microestrutural para determinarmos os espacamentos
dendriticos.

Para a realizacdo da caracterizacdo macroestrutural cortou-se o lingote obtido
experimentalmente, conforme Figura 4.4. A amostra utilizada para este fim foi obtida a partir do
centro do lingote, evitando a perda de direcionalidade da estrutura devido a fuga de calor pelas
paredes laterais da lingoteira, nos sentidos longitudinais e transversais ao fluxo de calor. Os cortes
longitudinais foram realizados com a serra de fita com uma baixa velocidade de avanco da serra e
com refrigeracdo continua, de forma a evitar mudancas microestruturais ocasionadas pela elevacao
de temperatura. A perda de material durante o procedimento sera em torno de 1,4 + 0,2 mm, que € a

espessura da serra.
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Figura 4.4 Cortes longitudinais no centro do lingote.

Apos os cortes longitudinais realizados com a serra, a face do centro do lingote foi lixada
manualmente com lixa d’agua, na sequencia de crescimento da granulometria: 80,100, 220, 320,
400 ¢ 600 umesh, para posterior ataque quimico. O reagente quimico utilizado é composto por HCI,

HNO3; e HF como sugerido Ares et al. (2010), esta etapa pode ser observada nas Figuras 4.5 e 4.6.

Figura 4.5 Preparacao da amostra para ataque quimico e revelacdo da macroestrutura.
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Figura 4.6 Ataque quimico para revelacdo da macroestrutura.

Para a realizagdo da micrografia para a determinagdo dos espagamentos dendriticos e
tamanho de grdo amostrou-se a fatia central do lingote. Os cortes transversais foram realizados com
a serra de precisdo da Buehler com disco de diamante (152 mm x 0,5 mm), com refrigeracao

constante, Figura 4.7.

-

Figura 4.7 Serra de precisdo da Buehler com disco de diamante para realizagéo
dos cortes transversais.
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Apos os cortes, as amostras foram identificadas com a posicao da superficie a ser analisada
em relacdo a base refrigerada, na posicdo dos termopares, da TCE e na regido equiaxial: 5 mm, 10
mm, 15 mm, 20 mm, 35 mm, 45 mm, 60 mm, 85 mm 120 mm e 130 mm, respectivamente. Em

seguida as amostras foram embutidas a frio com baquelite, como pode ser visto na Figura 4.8.

Figura 4.8 Amostras embutidas a frio para determinacéo dos espagamentos dendriticos.

As amostras embutidas foram lixadas sequencialmente por lixas d’agua de granulometria
100, 220, 300, 600, 1200 e 2500 umesh em uma politriz lixadeira motorizada. A cada troca de lixa,
como ¢é de praxe, o sentido de lixamento foi rotacionado em 90° em relagdo aos riscos deixados pela
lixa anterior. Com as amostras lixadas e limpas, elas seguiram para o polimento com o abrasivo
pasta de diamante Pantec de 3 um. O polimento foi realizado com tecido apropriado de 3 pm na
mesma politriz, tornando, assim, a superficie a ser analisada pronta para o ataque quimico.

Os reagentes quimicos utilizados para a micrografia da liga de aluminio para medir o
tamanho de gréo (diametro médio do grdo), espacamentos dendriticos e revelacdo da macroestrutura
foram os seguintes: i) 25 ml de &gua destilada; ii) 25 ml de acido cloridrico; iii) 25 ml de &cido
nitrico; e iv) 2,5 ml de &cido fluoridrico com um tempo de 5 segundos. Feito o ataque quimico, as
amostras estavam prontas para serem analisadas microscopicamente.

A microscopia Optica com luz polarizada foi utilizada para a revelagdo da estrutura dos

grdos (Chakraborty et al.,2002). Para esta analise utilizou-se um microscopico e uma camera
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fotogréfica digital acoplada ao microscopico, ambos, instalados no Laboratorio de Metalografia da
Escola de Engenharia Industrial Metaldrgica de Volta Redonda (EEIMVR/UFF).

O ataque visa depositar um filme de Al,O3 na superficie. Em materiais policristalinos, a
espessura do filme formado em cada grdo depende da orientacdo cristalografica do grdo. Quando
visto com iluminacgdo polarizada passado através de um analisador, o filme pode girar o plano de
polarizacdo considerando a orientacdo do grdo subjacente, produzindo assim varias sombras de
preto, cinza ou brancas.

O efeito do contraste é convertido em contraste colorido inserindo antes do polarizador
uma tintura sensivel. Para a liga de aluminio os tamanhos de graos foram determinados pelo método
da linha teste utilizando a norma ASTM E112. Para cada amostra retirada no sentido transversal do
lingote mediu-se em trés campos com aumento de 50X e 100X. O resultado do didmetro médio para
cada amostra é a média das medidas realizadas nesses trés campos, e para a medida do grau de
dispersdo dos valores em relacdo ao valor médio (a média) foi utilizado a funcdo do desvio padréo.
Os resultados graficos foram visualizados através do software TECPLOT 10 e as medicdes de
tamanho de gréo e espagamento entre os bracos das dendritas foram realizadas com o software

ImageJ (Anexo I).

4.1.3 Determinacdo dos parametros térmicos

Os parametros térmicos da solidificacdo como velocidade de solidificacdo (V\), gradiente
térmico no metal liquido (G.), tempo local de solidificacdo (ts.) e a taxa de resfriamento (Tg)
exercem forte influéncia na macro e microestrutura da peca fundida, que estdo correlacionadas com
as propriedades dos materiais. A determinacdo desses pardmetros é comumente utilizada por
métodos experimentais, pois 0s métodos numéricos sdo consideravelmente complexos, devido a
continua geracdo de calor latente na interface solido/liquido, e pelo movimento dessa fronteira, o
que torna o problema néo linear.

Inicialmente as temperaturas liquidus e solidus foram determinadas para as trés ligas
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através de experimentos em que a liga foi lentamente resfriada em um cadinho bem isolado
termicamente, assim permitindo que as temperaturas de transformacéo fossem determinadas como
descrito por Ogata et al. (2019).

A fungédo P = f(t) foi definida experimentalmente pela intersec¢do da reta equivalente a
temperatura liquidus (T.) da liga com a curva de resfriamento de cada termopar. Por meio dessa
interseccdo da reta, determina-se o tempo de passagem da isoterma liquidus naquela posicdo de
cada termopar. A derivada da funcdo P = f(t) permitiu a obtencdo dos respectivos valores
experimentais para as velocidades de solidificacdo (V.), 0 que corresponde a passagem da frente

liquida por cada termopar, descrita pela equacgdo 4.1.3.1:

VL= % (4.1.3.1)

Onde:

V| = velocidade de solidificagcdo [mm/s];

dP = deslocamento da frente da solidificagdo [mm];

dt = intervalo de tempo em que a interface sélido-liquido se deslocou [s].

A taxa de resfriamento refere-se a diminuicdo da temperatura em funcéo do tempo, isto &,
quanto calor esta sendo extraido da peca em um determinado instante do processo de solidificacéo.
Para calculo da taxa de resfriamento (equacdo 4.1.3.2), € usado 0 mesmo procedimento de Baptista

et al. (2018), no qual consiste na leitura direta do quociente das temperaturas, imediatamente antes e

depois da T e dos tempos correspondentes.

Tp = = (4.1.3.2)

Onde:

Tr = € a taxa de resfriamento [°C/s];
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AT = ¢ a variagdo da temperatura antes e depois da T [°C];
At = ¢ a varia¢do do tempo correspondente as temperaturas [s].
Os gradientes térmicos (G.) referentes as ligas estudadas foram determinados através de
relagBes analiticas entre as respectivas taxas de resfriamento e as velocidades de solidificagdo, ou
seja, Tr = GV (Sales et al., 2018; Spinelli et al., 2004).

O tempo de solidificagdo local (ts.) foi calculado com a equagéo 4.1.3.3:

tsL =ts-tL (4.1.3.3)

Esses tempos séo definidos como sendo os tempos de passagem da isoterma liquidus (t.) e
da isoterma solidus (ts) em cada posicdo monitorada pelo termopar. Através das interseccdes das
retas t, e ts (tracadas paralelas ao eixo do tempo no grafico do perfil de temperaturas) com as
respectivas curvas de resfriamento de cada termopar, obtém-se os tempos correspondentes.

Para melhor explicar os metodos e os calculos, mais detalhes do levantamento dos
parametros térmicos serdo apresentados no capitulo 5, juntamente com os resultados graficos e

discussdo de cada um deles.
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5 RESULTADOS

Objetivando uma melhor compreenséo, este capitulo divide-se em resultados experimentais
(5.1 ligas Al- 5% Cu, 5.2 Al- 5% Si e 5.3 Al- 5% Ni) e por fim, confronto de resultados

experimentais das ligas binarias de Al (5.4).

5.1 Resultados Experimentais da Liga Al- 5% Cu

Primeiro foi feita a verificacdo da composi¢do quimica por analise térmica, como pode ser
observado na Figura 5.1. Para esse experimento a liga foi solidificada no cadinho com resfriamento
lento (temperatura ambiente de 25°C).

B00 [

Al-5%Cu
TLi=847°C

700
600 |- Ts=557°C

500 |-

Temperatura {oC)

200 |-

200 L 1 1 | 1 1 1
a 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500

Tempo (s)

Figura 5.1 Curva de resfriamento utilizada para quantificar a liga Al- 5% Cu.

Os resultados da andlise quimica comprovaram o teor de soluto na liga, confrontados com
0 diagrama de fases (Anexo Il) extraiu-se os valores da temperatura liquidus (T.) e temperatura
solidus (Ts), que concordaram com as temperaturas de recalescéncias (elevagdo subita da
temperatura durante o resfriamento), evidenciados na Figura 5.1. Desta forma as temperaturas de
recalescéncias foram assumidas como temperatura liquidus (aproximadamente 647°C) e
temperatura solidus (aproximadamente 557°C), caracterizando a composic¢do da liga Al- 5% em
peso de Cu. Adicionalmente, foi realizada uma analise quimica utilizando um microscépio de
varredura eletronica (MEV), cujos resultados também convergiram para a concentragdo de Al- 5%

em peso de Cu, como podem ser vistos no Anexo IlI.
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Para 0 experimento no equipamento de solidificacdo com resfriamento a agua, a
temperatura de vazamento ou de inicio de solidificacdo (Ty) utilizada foi cerca de 14% superior a
temperatura liquidus, Os resultados apresentados e discutidos estdo relacionados com a
determinacdo de: (5.1.1) Pardmetros térmicos (taxa de resfriamento, gradiente de temperatura,
velocidade de solidificacdo e tempo de solidificacéo local);(5.1.2) Determinagdo de espagamentos
dendriticos; (5.1.3) Modelos empiricos de espacamentos dendriticos versus parametros térmicos;
(5.1.4) Transicao de colunar para equiaxial (TCE); (5.1.5) Relacdo entre espacamentos dendriticos e
propriedades mecanicas; bem como (5.1.6) Modelo empirico de microdureza em funcdo dos

parametros térmicos e espacamento dendritico primario.

5.1.1 Par@metros térmicos

A Figura 5.2 apresenta os perfis de temperatura em fungdo do tempo de solidificacdo para
cada posicdo dos termopares localizados no metal liquido, assim como a temperatura solidus (Ts) e
a temperatura liquidus (T_). Os resultados dos termopares situados a 15 mm e 20 mm da base foram
0s mesmos, devido a sobreposicdo desses termopares durante 0 vazamento do metal liquido, com

isso o resultado do termopar localizado a 20 mm da base foi desconsiderado nesta liga.
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Figura 5.2 Perfis de temperatura para cada posigéo de termopar para a liga Al- 5% Cu.
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Constata-se pela Figura 5.2 que os perfis de temperatura sao decrescentes em relacdo ao
tempo, nos primeiros termopares (5, 10, e 15 mm da base refrigerada) a inclinagdo da curva € mais
acentuada devido a estes termopares estarem mais proximos da regido de extracdo de calor, e a
medida que se afasta da base do lingote essa inclinagdo da curva se torna mais amena porque ocorre
um afastamento do sistema de refrigeracdo do equipamento de solidificagdo. A partir do gréfico da
Figura 5.2 é possivel calcular os demais parametros térmicos.

Na Figura 5.3 pode ser observado o grafico da posicdo da isoterma liquidus e da
velocidade de solidificagcdo em funcdo do tempo para a liga Al- 5% em peso de Cu. A partir do
grafico da posicdo versus tempo originou-se uma equacao empirica P = f(t), que se ajustou bem na
forma de poténcia tendo em vista o valor de R? (0,97), derivando P = f(t) encontra-se a equacio da

velocidade em funcéo do tempo (V. = 1,10t o

), também mostrado na Figura 5.3. Salienta-se que
a velocidade de solidificacdo decai ao longo do tempo, isto ocorre devido a evolucdo da camada
solidificada que funciona como uma resisténcia a retirada de calor do sistema, quanto maior for essa

camada maior sera a dificuldade de extracédo de calor, logo ha uma tendéncia dessa velocidade cair

exponencialmente objetivando o final da solidificacéo.
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Figura 5.3 Posicdo da isoterma liquidus (P) e velocidade de solidificacdo (V) em funcéo
do tempo (t) para a liga Al- 5% Cu.



61

Os valores das taxas de resfriamento (Tgr) foram calculados com a equagdo 4.1.3.2,
considerando os dados da analise térmica experimental obtidos a partir das intersec¢fes da reta da
temperatura liquidus (T.) com as curvas de resfriamento de cada termopar (posicionados a 5, 10,15,
35 e 45 mm da base refrigerada), assim foi gerado o gréfico e a partir dele foi feito uma regressao
originando uma funcéo poténcia Tgr= f(P), obtendo um bom valor do coeficiente de correlagdo (R* =
0,93), como mostrado na Figura 5.4. Um perfil semelhante ao da velocidade de solidificacdo foi
encontrado na taxa de resfriamento, devido também a resisténcia imposta pela camada solidificada
ao longo do processo de solidificacdo, resultando em altas taxas de resfriamento no inicio da
solidificacdo (proximo ao sistema de refrigeracdo) e em valores menores no seu término (mais

afastado do sistema de refrigeracéo).

15
Al- 5% Cu

12 -
2 91 # Experimental
3 Tp = 127,2(P) 121
e | e R2=0,93

3 .

O T T T T T

0 15 30 45 60 75 90 105 120 135 150
P (mm)

Figura 5.4 Taxas de resfriamento (Tr) em funcdo da posicao.

A Figura 5.5 mostra os resultados para os gradientes térmicos (G.) referentes a liga
estudada e foram determinados através de relagfes analiticas entre as respectivas taxas de
resfriamento e as velocidades das isotermas liquidus, ou seja, Tr = GV (Sales et al., 2018; Spinelli
et al., 2004). Como os valores da taxa de resfriamento e da velocidade de solidificacdo decrescem
ao longo da posicao do lingote, é esperado um perfil de curva similar aos resultados das Figuras 5.4

e 5.3, como se percebe na Figura 5.5.
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Figura 5.5 Gradientes térmicos (G.) em funcéo da posicéo.

Finalmente, a Figura 5.6 mostra o tempo de solidificacdo local (ts.) calculado
experimentalmente no trabalho para cada posigéo de termopar. A Figura 5.6 tambeém fornece uma
funcdo poténcia empirica do tempo de solidificacdo local em funcdo da posi¢cdo com coeficiente de

correlacdo alto (R2 = 0,99) calculado com a equacéo 4.1.3.3.

300
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240 -
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Figura 5.6 Tempo de solidificacéo local (ts.) em funcéo da posicdo de cada termopar.

& Experimental

t.(s)

tg,= 2,1671(P)L057
R2=0,99

Observa-se pela Figura 5.6 que o tempo de solidificacdo aumenta a medida que se afasta da
base refrigerada. O ts. € o intervalo de tempo que ocorre quando o perfil de temperatura de uma
posicdo especifica de termopar atinge a temperatura liquidus e nesse momento € iniciado a
contagem do tempo de solidificacdo, finda-se a contagem de tempo quando esse mesmo perfil de
temperatura atinge a temperatura solidus, tempos estes extraidos da Figura 5.2. Porém, proximo a

base refrigerada onde o sistema de refrigeracdo € mais efetivo, a cinética de solidificacdo € maior,
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logo o ts; dessa posicdo serd menor. Afastando-se da base refrigerada a cinética de solidificacdo
diminui, implicando em um intervalo de tempo maior para um determinado ponto mais distante se
solidificar, como mostrado na Figura 5.6.

Os resultados dos parametros térmicos para cada posi¢cdo do termopar a partir da base
refrigerada bem como na TCE referentes a liga Al- 5% em peso de Cu estudada neste trabalho estdo
resumidos na Tabela 5.1.

Tabela 5.1 Pardmetros térmicos e TCE para a liga Al- 5% Cu.
Posicéo Tr(°C/s) VL (mm/s) G (°C/mm)  ts_ () Posicao/ base

refrigerada (mm)

TCE 0,39 0,37 0,77 341,64 120
Termopar 1 13,05 0,85 14,40 13,11 5
Termopar 2 10,59 0,71 12,20 20,51 10
Termopar 3 6,50 0,64 7,90 40,03 15
Termopar 4 1,34 0,51 1,63 94,43 35
Termopar 5 1,87 0,47 2,04 123,28 45

Os dados da tabela 5.1 foram obtidos pelos célculos dos pardmetros térmicos
experimentais para a liga Al- 5% Cu. Observa-se, portanto, pelos graficos das Figuras (5.4) a (5.6),
a diminuicdo de V|, Tr e G ao longo do processo de solidificacdo, isto €, quanto mais afastado da
base refrigerada, menores serdo os valores desses parametros, principalmente devido a evolugdo da
camada solidificada. Porém, o tempo local de solidificacdo (ts.) aumenta & medida que a posi¢éo se
afasta da base refrigerada, consequéncia da maior cinética de solidificacdo proximo a base e menor
cinética mais afastada da base. Com a medi¢cdo da TCE na macrografia foi possivel alimentar os
modelos empiricos dos parametros térmicos e desta maneira obter os respectivos valores nesta
posi¢do (120 mm), com os valores criticos V| (0,37 mm/s), Tr (0,39 °C/s), G_ (0,77 °C/mm) e ts_

(341,64 ).
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5.1.2 Determinacao de espacamentos dendriticos
A liga do sistema binario Al- 5% em peso de Cu solidificada unidirecionalmente em molde
refrigerado, apresentou microestruturas de morfologia dendritica conforme podem ser observadas
nas imagens da Figura 5.7, obtidas através do microscépio 6ptico com um aumento de 100x, para
posicdes especificas a partir da interface metal/molde. Nessa Figura também se observa, para cada
posicdo, o valor do espacamento dendritico primario (L) e terciarios (A3), a velocidade de

deslocamento da isoterma liquidus e a taxa de resfriamento.

Al-5% Cu Pardmetros Metalograficos e
Microscopio Optico Térmicos
=42 EOAEOR Posicdo 5 mm

AM=197ume ;=123 pm
V,_ =0,85 mm/s

Tr =13,05°C/s

Posi¢do 10 mm

A =423 ume 3 =16,6 um
V. =0,71 mm/s
Tr =10,59 °C/s
Posicdo 15 mm

AM=424umed3=17,5 um
V_ =0,64 mm/s
Tk =6,50 °Cls
Posi¢do 35 mm

A1 =68,5 um e A3 = 30,7 pm
V. =0,51 mm/s
Tr=1,34°C/s
Posicao 45 mm

A1 =68,8 um e A3 =33,8 um
V. = 0,47 mm/s

Tr=1,87°Cls

Figura 5.7 Microestruturas dendriticas da liga Al- 5% Cu.
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Nota-se que os espacamentos dendriticos aumentam a medida que a posicao se afasta da
interface metal/molde. As condi¢Oes que determinam esse aumento sdo dadas pelos parametros
térmicos, velocidade de deslocamento da isoterma liquidus e taxa de resfriamento, que diminuem
progressivamente para posi¢cdes mais distantes da superficie refrigerada do lingote, por conta da
resisténcia térmica crescente da camada solidificada. Isso ocorre porque altos valores de
velocidades de solidificacdo e de taxa de resfriamento favorecem a nucleacdo, como j& descrito por
Lipton-Glicksman-Kurs (LGK, 1984). Consequentemente, com uma alta taxa de nucleacdo, limita-
se o crescimento dendritico originando um material mais refinado (menor espagamento) proximo a
base. Ao passo que se afasta da base, reduz-se V| e Tg bem como a taxa de nucleacdo decresce,
originando mais espago para a estrutura dendritica se desenvolver, aumentando suas dimensdes.
A evolucdo das medidas experimentais dos espacamentos dendriticos primarios (A;) e
terciarios (A3), a partir da base refrigerada, pode ser observada através das Figuras 5.8 e 5.9, além do

modelo empirico para cada espagamento dendritico dentro do intervalo de posi¢ao considerado.

90
80 - Al-5% Cu

# Experimental

)y =9,7178(P)05408
R?=0,91

0 T T T T T T T T T
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50
P (mm)
Figura 5.8 Espacamento primario (A,) para cada posi¢cdo de termopar.
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Figura 5.9 Espacamento terciario (A3) para cada posi¢do de termopar.

Através da comparacdo entre as Figuras 5.8 e 5.9 podemos concluir que, tanto o
espacamento primario (A1) quanto o terciario (A3) crescem durante a solidificacdo ao longo da
posicao na regido colunar, porém a taxa de crescimento do espacamento primario é maior do que a
do espacamento tercidrio. Os espacamentos crescem por causa da diminuicdo da taxa de nucleacao
a proporcdo que se afasta da base do lingote, favorecendo o seu desenvolvimento nas posi¢cdes mais
distantes do sistema de refrigeracdo. Em relacdo as maiores taxas de crescimento dos espagamentos
dendriticos primarios, se justifica, dado que estes se desenvolvem primeiro, derivando dele o

espagamento secundario e, por conseguinte os bracos terciarios.

5.1.3 Modelos empiricos de espacamentos dendriticos versus parametros térmicos

O resultado da evolugdo dos espacamentos dendriticos primarios e terciarios, em funcéo da
velocidade de solidificacdo (V,), podem ser observados nas Figuras 5.10 e 5.11 para a liga Al- 5%
em peso de Cu. Observa-se que o0 espacamento diminui com aumento da V|, pois valores mais
elevados de V beneficiam o surgimento de nucleos, o que resulta no refinamento microestrutural,
um comportamento similar aos estudos realizados por Trivedi (1994), Kurz e Fisher (1989), Hunt

(1984) e Okamoto e Kishitake (1975).
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Figura 5.10 Espacamento primario (A1) em funcdo da velocidade de solidificagdo (V).
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Figura 5.11 Espacamento terciario (A3) em funcdo da velocidade de solidificacdo (V).

Os espacamentos primarios e terciarios também sdo inversamente proporcionais a taxa de
resfriamento, pelo mesmo motivo do fendmeno da nucleagdo descrito nos itens anteriores, ou seja,
quanto maior a taxa de resfriamento maior o numero de nucleos ativados, limitando-se o
crescimento da dendrita. Desta forma, quanto maior a Tr menor serd os espagamentos resultantes.
Se, por exemplo, compararmos 0s parametros metalograficos e térmicos entre 0s termopares
situados a 5 mm da base refrigerada (A, = 19,7 um e A3 = 12,3 um ¢ Tr = 13,05 °C/s) e a 45 mm da
base (A, = 68,8 um e A3 = 33,8 um e Tr = 1,87 °C/s), podemos numericamente constatar o aumento
dos espacamentos dendriticos com a diminuicdo da taxa de resfriamento, como mostrado nas

Figuras 5.12 e 5.13.
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Figura 5.12 Espagamento primario (A1) em fungéo da taxa de resfriamento (Tg).
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Figura 5.13 Espacamento terciario (A3) em fungéo da taxa de resfriamento (TR).

Os graficos das Figuras 5.14 e 5.15, diferentemente do constatado nas Figuras anteriores
(5.10, 5.11, 5.12 e 5.13), sdo crescentes, logo os espagamentos dendriticos primarios e terciarios da
liga estudada, sdo diretamente proporcionais ao tempo local de solidificacdo. Isto é, quanto maior o
intervalo de tempo de solidificagdo maior é o tempo para 0s espacamentos dendriticos se
desenvolverem, tanto primario quanto terciario. O tempo é maior quanto mais afastado estiver da
base refrigerada, visto que nestas posi¢fes ocorre um maior efeito retardador da camada

solidificada.
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Figura 5.14 Espacamento primario (A1) em funcdo do tempo local de solidificacdo (ts).
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Figura 5.15 Espacamento terciario (A3) em funcéo do tempo local de solidificacdo (ts.).

Para previs@es futuras da liga Al- 5% em peso de Cu e melhor explicar a variabilidade dos
espacamentos dendriticos, foi realizado uma analise multivariada utilizando a técnica de regressao

multipla entre espacamentos dendriticos e parametros térmicos, os testes resultaram nas equacées

5.1.3.1e5.1.3.2;
1= 386,54 — 524,40(V,) + 21,12(Tr) — 12,80(GL) — 0,50(ts.) (5.1.3.1)
3= 110,08 — 147,63(V,) + 7,31(TRr) — 4,40(G,) — 0,03(ts.) (5.1.3.2)

Analisando os coeficientes das equacBes acima, nota-se que a principal variavel

responsavel pelo crescimento do espagamento dendritico primario (1) e do espacamento dendritico
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terciario (43) € a velocidade de solidificagdo (V). Conclui-se ainda, que essa relagdo € inversamente
proporcional, bem como se verifica que o tempo local de solidificacdo (ts.) é a variavel que menos
impacta o crescimento dendritico.

Utilizando o modelo gerado pela regressdo linear maltipla de espagamento dendritico
primario e terciario, na posicdo de cada termopar, pode-se comparar esses resultados calculados

com os resultados experimentais, através das Figuras 5.16 e 5.17.

80

Al- 5% Cu

A, Experimental (um)
N w H u (o2} ~
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Figura 5.16 Relacdo entre espacamento dendritico primario (A;) calculado e espacamento
dendritico primério (A;) experimental.

Pela Figura 5.16, nota-se na posicdo dos termopares situados a 35 mm e 45 mm da base
refrigerada, os resultados tanto para calculado quanto para experimental (bem como pode ser visto
na Figura 5.8) foram praticamente os mesmos (aproximadamente 68 um), havendo desta forma uma
sobreposicdo dos pontos no grafico. Por esse motivo, percebem-se somente quatro pontos no
grafico e ndo cinco. Destacam-se ainda pelos resultados da Figura 5.16, que os dados calculados
ficaram ligeiramente subestimados quando comparados aos medidos.

Pela Figura 5.17, constata-se uma maior simetria entre os resultados de espacamentos

terciarios calculados e experimentais, mostrando uma boa convergéncia do modelo para os dados de

entrada do presente trabalho. Nos proximos resultados essa convergéncia seré testada com dados de

outros experimentos.
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Figura 5.17 Comparacao entre espacamento dendritico terciario (A3) calculado e
espacamento dendritico terciario (A3) experimental.

Por conseguinte o modelo gerado pela regressao linear multipla de espagamento dendritico
primario e terciério, vide equagdes 5.1.3.1 e 5.1.3.2, foi alimentado com dados experimentais de
outro ensaio vertical ascendente no mesmo equipamento, porém com a liga Al- 4% em peso de Cu e

com 15 por cento de superaquecimento. Esses resultados podem ser observados atraves das Figuras
5.18 e 5.19.
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Figura 5.18 Espacamento dendritico primario () calculado versus espacamento
dendritico primario (A,) experimental.

Tanto a Figura. 5.18 quanto a Figura 5.19 mostram que os resultados das dimensfes do
espacamento dendritico calculados pelo modelo de regressdo (equacdes 5.1.3.1 e 5.1.3.2),
superestimam os resultados experimentais para a liga Al- 4% em peso de Cu. No entanto, 0s

resultados desse estudo podem contribuir para futuros modelos analiticos de espacamentos
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dendriticos, uma vez que, para essa situacdo em condigdes transitorias de fluxo de calor, a literatura

ndo apresenta modelos baseados unicamente em abordagens teoricas (Garcia, 2007).
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Figura 5.19 Espacamento dendritico terciario (A3) calculado versus espagamento
dendritico terciario (A3) experimental.

5.1.4 Transicao de colunar para equiaxial (TCE)

Esta bem estabelecido que a macroestrutura na solidificacdo de lingotes, geralmente
consiste em trés zonas distintas: a zona coquilhada (observada na vizinhanca das paredes do molde),
a zona colunar (composto de grdos alongados cujo crescimento é preferencialmente orientado na
direcdo do fluxo de calor) e a zona equiaxial (localizado na parte central do lingote em que os graos
crescem em todas as direcdes).

A direcionalidade das estruturas de solidificacdo da liga Al- 5% em peso de Cu é mostrada
na Figura 5.20. As macroestruturas consistem de grdos colunares alongados bem como de gréos
equiaxiais de diferentes graus de extensdo e orientacOes aleatdrias. Pode ser notado que cerca de
oitenta e cinco por cento dos lingotes é composto por uma estrutura colunar, depois do qual é
observada uma regido de grdos equiaxiais. Uma TCE € evidenciada nos limites entre as duas zonas
a uma distancia de 120 mm da base refrigerada. Do mesmo modo, Ares e Schvezov (2010)
relataram a TCE em ligas de Pb-Sn e Zn-Al , indicando que a transigdo ocorre em uma regido em
que coexistem os dois tipos de grdos, colunares e gréos equiaxiais e que, em nenhum caso, 0
crescimento colunar é restaurado.

Ziv e Weinberg (1989) observaram que a TCE em Al-3% em peso de Cu ocorreu
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relativamente de forma abrupta, num plano horizontal, enquanto que Gandin (2000) descobriu que a
TCE é uma linha estreita, e Siqueira et. al. (2003) obtiveram resultados semelhantes aos de Ziv e
Weinberg (1989) em Al- 2%, Al- 5%, Al- 8% e Al- 10% em peso de Cu. Os resultados obtidos por
Martorano et. al. (2009) estavam em completo acordo com as macrografias experimentais de

Gandin (2000). A TCE do presente trabalho ocorreu de forma abrupta num plano horizontal, como

pode ser constatado na Figura 5.20.

P=120mm
A= 15 um

3= 12um

Figura 5.20 Macroestrutura e Microestrutura de Solidificacdo, Posicao da TCE, Tamanho de grdo
(Te), Espacamentos Primarios (A,) e Terciarios (A3) , para liga Al- 5 % Cu.

Nenhum efeito do conjunto de termopares na transicédo foi observado; quer na qualidade de
locais de nucleacdo ou alterando a estrutura de solidificagdo. A partir das macrografias na Figura
5.20, o tamanho de grdo médio “Ts” foi de aproximadamente 4,1 mm e na transi¢do o mesmo néo é
afetado. Observa-se também a mudanca de orientacdo dos grdos equiaxiais pela micrografia desta

regido (P= 130 mm), nota-se uma formac&o dendritica na dire¢éo da seccéo transversal do lingote.



74

5.1.5 Relacéo entre espagamentos dendriticos e propriedades mecénicas

As Figuras 5.21 e 5.22 mostram os perfis de microdureza (H) versus espacamento entre
bracos dendriticos primarios (A1) e terciarios (A3). As imagens do ensaio de microdureza podem ser

visualizadas no Anexo V.
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Figura 5.21 Perfil experimental de microdureza (H) versus espagamento entre brago
dendriticos primario (A).
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Figura 5.22 Perfil experimental de microdureza (H) versus espagamento entre brago
dendritico terciario (A3)

A referida propriedade mecanica observada nas Figuras 5.21 e 5.22 diminui com o
aumento dos espacamentos dendriticos (A; € A3). Como esperado, 0 comportamento € claramente
ndo linear, com ambas as curvas tendendo para baixo a medida que se move mais para a direita, ao
passo que se afasta da base do molde. Tal tendéncia concorda com a consideracdo de que as
propriedades mecénicas das pecas fundidas dependem fortemente da microestrutura e parametros

térmicos durante o processo de solidificagao.
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As relacGes entre 0 modulo de elasticidade (E) e as medidas dos bragos dendriticos estéo
representadas nas Figuras 5.23 e 5.24. Uma tendéncia para um comportamento no modulo de
elasticidade em funcdo dos espacamentos dendriticos, ndo pode ser claramente reconhecida nas
Figuras 5.23 e 5.24. O elemento de liga € um parametro chave no controle das propriedades
mecanicas de produtos fundidos, a fim de examinar essas influéncias entre o elemento de liga e 0
modulo de elasticidade, um valor médio (23,8 GPa) foi calculado a partir de resultados

experimentais.
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Figura 5.23 Perfil experimental do modulo de elasticidade (E) versus espagamento entre
braco dendritico primario (11).
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Figura 5.24 Perfil experimental do modulo de elasticidade (E) versus espacamento entre
brago dendritico terciario (As)

5.1.6 Modelo empirico de microdureza em funcdo dos parédmetros térmicos e espacamento
dendritico primario

Para previsfes futuras da liga Al- 5% Cu, foi realizada uma anélise multivariada entre a
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variavel dependente, neste caso microdureza (H), em funcdo das variaveis independentes (Vy, Tr €

GL) e espacamento dendriticos primério (A;), mostrada na equagdo 5.1.5.1:

H = -23,39 + 107,560(V,) -1,42(TR) + 0,41(GL) + 0,05(41) (5.1.6.1)

Analisando o0s coeficientes das equacGes acima, nota-se que a principal variavel
responsavel pela alteracdo da microdureza (H) é a velocidade de solidificacdo (V\), porém essa
relacdo é diretamente proporcional e ainda verifica-se que o espagamento dendritico primario (A1)
dentre as variaveis utilizadas é a que menos afeta a microdureza.

Utilizando o modelo gerado pela regressdo linear multipla de microdureza, na posi¢cdo de
cada termopar, comparam-se esses resultados calculados com os resultados experimentais, através
das Figuras 5.25. Nota-se que na posicdo dos termopares situados a 10 mm e 15 mm da base
refrigerada os resultados tanto para calculado quanto para experimental foram praticamente os
mesmos (aproximadamente 61 um) havendo desta forma uma sobreposi¢do dos pontos no grafico.
Pode-se ainda notar que os dados calculados ficaram ligeiramente superestimados comparados aos

medidos experimentalmente.
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Figura 5.25 Comparacéo entre os valores calculados das microdurezas (H) e os valores
experimentais das microdurezas (H) para a liga Al- 5% Cu.
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5.2 Resultados Experimentais Liga da Al- 5% Si

Cerca de 50% das ligas de aluminio utilizadas na industria de fundicdo consistem de ligas
do sistema aluminio-silicio (Garcia, 2007). Ligas de aluminio com Si tém uma ampla gama de
aplicacBes no setor automotivo e industria aeroespacial, devido a uma excelente combinacéo de
propriedades mecanicas, boa resisténcia a corrosao e resisténcia ao desgaste (Sales et al., 2018).
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Figura 5.26 Curva de resfriamento utilizada para quantificar a liga Al- 5% Si.

Inicialmente foi feita a verificacdo da composi¢do quimica por analise térmica como antes
descrito no item 5.1. A liga foi solidificada no cadinho com resfriamento lento (temperatura
ambiente de 25°C). Os valores da temperatura liquidus “T,” (aproximadamente 625°C) e
temperatura solidus “Ts” (aproximadamente 575°C) podem ser extraidos da Figura 5.26 e do
diagrama de fases da liga (Anexo II).

Para 0 experimento no equipamento de solidificagdo com resfriamento a &gua, o
superaquecimento “T\” utilizado foi 0 mesmo dos demais experimentos, cerca de 14% superior a

temperatura liquidus da liga Al- 5% em peso de Si(T,_ =625°C e Ty, = 712,5°C).
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5.2.1 Parémetros térmicos
A Figura 5.27 apresenta os perfis de temperatura em funcdo do tempo para cada posicao
dos termopares, localizados no metal liquido. A partir deste perfil experimental de temperatura foi
possivel determinar todos os parametros térmicos da liga Al- 5% em peso de Si. Como ja discutido
no item 5.1.1, observa-se um perfil de temperatura decrescente com uma inclinacdo mais intensa
proxima a base refrigerada, seguido de um abrandamento das curvas conforme se afasta do sistema
de refrigeragéo.
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Figura 5.27 Perfis de temperatura versus tempo para a liga Al- 5% Si.
Na Figura 5.28 pode ser observado o grafico experimental da posi¢édo da isoterma liquidus
e da velocidade de solidificacdo em funcao do tempo para a liga Al- 5% em peso de Si. Pode-se ver
que a velocidade de solidificacdo (V.), varia com o tempo de solidificacdo, seguida por valores
aproximadamente constantes (0,18 mm/s). A partir das equacdes experimentais (P e V), foi
possivel determinar uma equacdo para a velocidade de solidificagdo em funcdo da posicdo do
lingote: V, = 2,90P~%%*, Reitera-se que a V| decresce ao longo do tempo dado que a proporcéo

que a camada solidificada aumenta, diminui-se a taxa de extracdo de calor acarretando no declinio

da velocidade de solidificag&o.
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Figura 5.28 Posicédo da isoterma liquidus (I;()S)e velocidade de solidificacdo (V) em funcéo
do tempo (t) para a liga Al- 5% Si.
Com os valores das taxas de resfriamento (TR), calculados com a equacéao 4.1.3.2 para cada
posicdo do termopar (posicionados a 5, 10, 15, 20, 35, 45, 60 e 85 mm da base refrigerada), foi
gerado o modelo empirico Tg= f(P), como mostrado na Figura 5.29. Esse perfil concorda com o

perfil da velocidade e se justifica por causa da resisténcia térmica da crescente camada solidificada

ao longo da solidificacao.
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Figura 5.29 Taxas de resfriamento (Tg) em funcdo da posicao da isoterma liquidus.
A Figura 5.30 mostra os resultados para os gradientes téermicos (G,) referentes a liga Al-
5% em peso de Si determinados pela relacdo G, = Tr / V_ (Sales et al., 2018; Spinelli et al., 2004).
Esta Figura mostra um comportamento semelhante ao encontrado na Figura 5.29, isto é, valores
mais elevados perto do sistema de arrefecimento da agua, que esta posicionado na base do molde de

aco. O gradiente térmico é visto diminuir mais rapidamente a partir da base do molde e seu valor
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diminui gradativamente em direcdo ao topo do molde, ou seja, pela relagdo matematica o perfil de

G acompanha os perfis de V_e Tg.
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Figura 5.30 Gradientes térmicos (G.) em fungéo da posicdo da isoterma liquidus.

Finalmente, a Figura 5.31 mostra o tempo de solidificacao local (ts.), para cada posicéo de
termopar, bem como fornece o modelo empirico do tempo de solidificacdo local em funcdo da
posicdo. O tempo de solidificacdo local foi determinado com a equacédo 4.1.3.3, a partir da analise
do grafico da Fig. 5.27. O tempo de solidificacdo local aumenta com a posi¢cdo ao longo da
fundicdo. Isso acontece porque o efeito retardador da velocidade de solidificacdo (V) resulta em

uma alteracéo significativa do tempo de solidificacéo local.
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Figura 5.31 Tempo de solidificagéo local (ts.) em funcdo da posic¢ao de cada termopar.
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Os resultados dos pardmetros térmicos referentes a liga Al- 5% em peso de Si estdo
resumidos na Tabela 5.2.

Tabela 5.2 Pardmetros térmicos e TCE para a liga Al- 5% Si.
Posicéo Tr(°Cls) VL (mm/s) GL(°C/mm)  ts (9) Posicao/ base

refrigerada (mm)

TCE 0,27 0,09 2,19 220,27 130
Termopar 1 3,86 1,03 3,75 12,68 5
Termopar 2 3,63 0,66 5,51 25,35 10
Termopar 3 1,65 0,51 3,25 32,60 15
Termopar 4 1,55 0,42 3,69 45,26 20
Termopar 5 0,91 0,29 3,08 72,42 35
Termopar 6 0,68 0,25 2,71 98,04 45
Termopar 7 0,52 0,21 2,49 86,91 60
Termopar 8 0,39 0,17 2,34 150,3 85

Os dados da tabela 5.2 foram obtidos pelos célculos dos pardmetros térmicos
experimentais para a liga Al- 5% em peso de Si. Observa-se, como ja esperado, pelos graficos das
Figuras (5.24) a (5.27), a diminuicdo de V|, Tr e G._ ao longo do processo de solidificacdo, isto &,
quanto mais afastado da base refrigerada menores serdo os valores desses parametros. Porém, o
tempo local de solidificacdo (ts ) aumenta a medida que a posicdo se afasta da base refrigerada. A
TCE ocorreu & 130 mm da base refrigerada, com os valores criticos V (0,09 mm/s), Tr (0,27

°C/s),GL (2,19 °C/mm) e tg. (220,27 s).

5.2.2 Determinacao de espacamentos dendriticos
A liga do sistema Al- 5% em peso de Si solidificada em molde refrigerado apresentou
microestruturas de morfologia dendritica, conforme podem ser observadas nas imagens da Figura

5.32, obtidas através do microscopio Optico com um aumento de 50x, para posi¢coes especificas a



82

partir da interface metal/molde. Nessa Figura também se encontram, para cada posi¢do, o valor do
espacamento dendritico primario, a velocidade de solidificacdo e a taxa de resfriamento. Para essa

liga o crescimento dendritico tercidrio na secgdo transversal ndo ficou bem definido,

impossibilitando a sua medigé&o.

Al-5% Si Parametros Al-5% Si Parametros
Microscopio Metalogréaficos e Microscopio Metalogréaficos e
Optico Térmicos Optico Térmicos

Posicdo 5 mm Posi¢do 35 mm
7»1:39,9 pm 7\,1:151,8 pm
V. =1,03 mm/s V. =0,29 mm/s
Tr=3,86 °C/s Tr=0,91°C/s

Posi¢do 10 mm

Posi¢cdo 15 mm

Posi¢do 20 mm

Posi¢cdo 45 mm

M =104,8 um M =207,6 um
V., =0,66 mm/s V. =0,25 mm/s
Tr =3,63 °Cls Tr=0,68 °C/s

Posicdo 60 mm

A= 116,1 pm A =217,8 um
V. =0,51 mm/s V. =0,21 mm/s
Tr=1,65°C/s Tr=0,52°C/s

Posi¢do 85 mm

A =118,9 um M =314,9 um
V. =0,42 mm/s V. =0,17 mm/s
Tr=1,55°C/s Tr=0,39 °C/s

Figura 5.32 Microestruturas dendriticas da liga Al- 5% Si.
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Nota-se na Figura 5.32 que 0s espacamentos dendriticos, aumentam a medida que a
posicdo se afasta da interface metal/molde, como ocorrido na liga Al- 5% em peso de Cu, bem
como as condigdes que determinam esse aumento, velocidade de deslocamento da isoterma liquidus
e taxa de resfriamento, que diminuem progressivamente para posi¢cdes mais distantes da superficie
refrigerada do lingote, por conta da resisténcia térmica crescente da camada solidificada.
A evolucdo do crescimento das medidas experimentais dos espacamentos dendriticos
primarios (A1), a partir da base refrigerada, pode ser observada através da Figura 5.33, além do
modelo empirico dentro do intervalo de posicao considerado.
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Figura 5.33 Espacamento primario (A1) versus posicdo da liga Al- 5% Si.

5.2.3 Modelos empiricos de espacamentos dendriticos versus parametros térmicos

O resultado da evolugdo dos espagcamentos dendriticos priméarios, em funcdo da velocidade
de solidificacéo, pode ser observado na Figura 5.34, para Al- 5% em peso de Si. Observa-se que 0
espagamento diminui com aumento da velocidade de solidificagdo, um comportamento similar aos
resultados da liga Al- 5% em peso de Cu, isto é, na regido do lingote onde se tem elevados valores

de V|, ocasionando o enriquecimento da nucleagéo limitando o crescimento dendritico.
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Figura 5.34 Espacamento primario (A1) em fungdo da velocidade de solidificacdo (V,).
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O espacamento primario também é inversamente proporcional a taxa de resfriamento, bem
como a relacdo da nucleacdo com o crescimento dendritico, amplamente discutido ao longo do
trabalho. Se, por exemplo, for comparado os parametros metalograficos e térmicos, entre os
termopares situados a 5 mm da base refrigerada (A; = 39,9 um e Tr = 3,86 °C/s) e a 85 mm da base
(A1 = 3149 um e Tr = 0,39 °C/s), numericamente constata-se 0 aumento dos espagcamentos

dendriticos com a diminuicdo da taxa de resfriamento, como mostrado na Figura 5.35.
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Figura 5.35 Espacamento primario (A1) em funcdo da taxa de resfriamento (Tr) .

O grafico da Figura 5.36 € crescente, logo o espagamento dendritico primario da liga Al-

5% em peso de Si é diretamente proporcional ao tempo de solidificacdo local. Visto que, proximo a
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base a cinética de solidificacdo é maior em razdo da proximidade do sistema de refrigeracdo, essa
cinética vai diminuindo a medida que se afasta da mesma e quanto maior o intervalo de
solidificagcdo mais a dendrita cresce, resultando num perfil de intervalo de tempo de solidificacéo

crescente juntamente com o espagamento dendritico.
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R2=0,94

O T T T T T T T T T
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200
ts ()

Figura 5.36 Espacamento primario (A1) em funcdo do tempo local de solidificacdo (ts.).

Para previsoes futuras da liga Al- 5% em peso de Si e melhor explicar a variabilidade dos
espacamentos dendriticos, foi realizado uma analise multivariada entre espagcamentos e parametros

térmicos, resultando numa regresséo linear multipla conforme mostrado na equagéo 5.2.3.1:

1= 140,42 — 214,70(V,) + 44,45(Tg) + 1,45(ts.) - 17,10(GL) (5.2.3.1)

Analisando os coeficientes da equacgédo 5.2.3.1, nota-se que a principal variavel responsavel
pelo crescimento do espacamento dendritico primario (4;) é a velocidade de solidificacdo (V.),
conclui-se ainda que essa relacdo € inversamente proporcional.

Utilizando o modelo gerado pela regressdo linear multipla de espacamento dendritico
primario, na posicdo de cada termopar, pode-se comparar esses resultados calculados com o0s

resultados experimentais, através da Figura 5.37.
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Figura 5.37 Relagdo entre espacamento dendritico primario (A;) calculado e espacamento
dendritico primario (A;) experimental.

5.2.4 Transicao de colunar para equiaxial (TCE)
A direcionalidade das estruturas de solidificacdo da liga Al- 5% em peso de Si sdo

mostradas na Figura 5.38.

Posicle 60 mm

d  a=27Sum

Figura 5.38 Macroestrutura e Microestrutura de Solidificacdo, Posi¢do da TCE e
Espacamentos Primarios (A1), para liga Al- 5% Si.
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A macroestrutura consiste de graos colunares alongados, paralelos a direcdo do fluxo de

calor, bem como de grdos equiaxiais de diferentes graus de extensdo e orientacOes aleatorias.
Destaca-se que o lingote é composto por uma estrutura colunar, depois do qual é observada uma
regido de gréos equiaxiais. Uma TCE é apresentada nos limites entre as duas zonas bem como é
possivel apreciar a mudanca de orientacdo dos graos equiaxiais pela micrografia na regido da TCE
(P = 130 mm), posicdo diferente a encontrada na liga Al- 5% em peso de Cu (120 mm), o que
sugere um efeito da menor densidade do silicio (2330 kg/m®) comparado com as densidades do

cobre (8960 kg/m®) e do aluminio.

5.2.5 Relacédo entre espacamentos dendriticos e propriedades mecénicas
A Figura 5.39 mostra o perfil de microdureza (H) experimentalmente medido por um
equipamento dindmico de ultra-microdureza versus espacamento entre bragos dendriticos primarios

(A1). O perfil de microdureza evidenciado na Figura 5.39 diminui lentamente com o aumento do

espacamento dendritico primario (A1).
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Figura 5.39 Perfil experimental de microdureza (H) versus espagamento entre brago
dendriticos primario ().
A relacdo entre 0 modulo de elasticidade (E) e as medidas dos bragos dendriticos é
representado na Figura 5.40. Uma aparente tendéncia para um comportamento no médulo de

elasticidade em funcdo dos espacamentos dendriticos, ndo pode ser claramente reconhecida na

Figura 5.40. O elemento de liga é um pardmetro chave no controle das propriedades mecénicas de
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produtos fundidos, a fim de examinar essas influéncias entre o elemento de liga e 0 médulo de

elasticidade, um valor médio foi calculado (44,3 GPa) a partir de resultados experimentais.
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Figura 5.40 Perfil experimental do modulo de elasticidade (E) versus espacamento entre
braco dendritico primario (A,).

E (GPa)

5.2.6 Modelo empirico de microdureza em funcdo dos parametros térmicos e espacamento
dendritico primario

Para previsoes futuras da liga Al- 5% em peso de Si e melhor explicar a variabilidade das
propriedades mecanicas, foi realizada uma analise multivariada entre a varidvel dependente, neste
caso microdureza (H), em funcdo das varidveis independentes parametros térmicos (V., Tr e G.) e
espacamentos dendriticos primarios (A;), resultaram numa regressdo linear mdultipla conforme

mostrada na equagédo 5.2.6.1:

H = 36 + 6,64(V\) -0,74(TR) + 0,09(G,) + 0,02(41) (5.2.6.1)

Analisando os coeficientes da equacdo acima, aponta-se que a principal variavel
responsavel pela modificacdo da microdureza dindmica (H) também é a velocidade de solidificacdo
(VL), essa relacdo é diretamente proporcional e ainda verifica-se que o espagamento dendritico
primario (A;), dentre as varidveis utilizadas, € a que menos afeta a microdureza. O mesmo

comportamento verificado na liga Al- 5% em peso de Cu.
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Utilizando o modelo gerado pela regresséo linear multipla de microdureza, na posi¢édo de

cada termopar, pode-se comparar esses resultados calculados com os resultados experimentais,

através da Figura 5.41. Detalha-se que na posicdo do termopar situado a 45 mm da base refrigerada,

o resultado para H calculado (42,6) e H experimental (41,2) foi o mais divergente.
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H- Calculado

Figura 5.41 Comparacao entre valores de microdureza (H) experimentais e calculados.

5.3 Resultados Experimentais da Liga Al- 5% Ni

Primeiro foi realizada a verificagdo da composicdo quimica por andlise térmica como

detalhado no item 5.1, obtendo os valores da temperatura liquidus “T.” (aproximadamente 650°C) e

temperatura solidus “Ts” (aproximadamente 640°C) que podem ser confrontados com o diagrama

de fases da liga (Anexo II).

Para o experimento no equipamento de solidificagdo com resfriamento a agua, o

superaquecimento “T\” utilizado foi o0 mesmo dos demais experimentos, cerca de 14% superior a

temperatura liquidus da liga Al- 5% em peso de Ni (Ty = 741°C).
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Figura 5.42 Curva de resfriamento utilizada para quantificar a liga Al- 5% Ni.

5.3.1 Parametros térmicos
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A Figura 5.43 apresenta os perfis de temperatura em funcdo do tempo para cada posicao

dos termopares, assim como a temperatura solidus (Ts) e a temperatura liquidus (T). A partir deste

perfil experimental de temperatura originam-se os parametros térmicos da liga Al- 5% em peso de

Ni. Concordando com as demais ligas, o perfil de temperatura é decrescente em fungdo do tempo e

a inclinacdo da curva é maior proximo ao sistema de refrigeracdo e se tornando assintota nos

instantes finais da solidificacdo.
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Figura 5.43 Perfis de temperatura para cada posi¢ao de termopar para a liga Al- 5% Ni.
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Na Figura 5.44 apresenta-se o grafico experimental da posicdo da isoterma liquidus e da
velocidade de solidificacdo em funcdo do tempo para a liga Al- 5% Ni. Pode-se ver que, a
velocidade de solidificacdo (V) varia repentinamente com o tempo no inicio da solidificacéo,
seguida por valores aproximadamente constantes (0,37 mm/s). A partir das equacfes experimentais
(P e V), foi possivel determinar uma equacdo para a velocidade de solidificacdo em funcdo da

posicdo do lingote: V, = 1,46P 7031,

100 1,00
op L M Experimental Al-5% Ni oen
0,20
0,70
— P=1,641t07=s i
R==0,50 060 E
os0 E
-
D40 >
0,30
- W =1,265t02
R==0,59 0,20
0,10
i i i i ﬂ,ﬁﬂ
0 50 00 150 200 250 300
tempo (s)

Figura 5.44 Posi¢éo da isoterma liquidus (P) e velocidade de solidificagéo (V) em funcéo
do tempo (t) para a liga Al- 5% Ni.

Os valores das taxas de resfriamento (Tr) foram determinados considerando os dados da
analise térmica experimental, obtidos com a equacdo 4.1.3.2., em seguida foi gerado o modelo

empirico Tr= f(P), como mostrado na Figura 5.45.
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Figura 5.45 Taxas de resfriamento (Tr) em fungdo da posicdo da isoterma liquidus.
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A Figura 5.46 mostra os resultados para os gradientes térmicos (G.) referentes a liga Al-

5% Ni. Nesta Figura averiguou-se um comportamento semelhante ao encontrado na Figura 5.45,
isto €, valores mais elevados perto do sistema de arrefecimento da &gua, que estd posicionado na
base do molde de aco. O gradiente térmico é visto diminuir mais rapidamente a partir da base do

molde e seu valor decresce gradualmente em direcéo ao topo do molde.
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Figura 5.46 Gradientes térmicos (G.) em funcao da posicao da isoterma liquidus.
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Finalmente, a Figura 5.47 mostra o tempo de solidificagao local “ts_”, para cada posi¢do de
termopar, bem como fornece o modelo empirico do tempo de solidificacdo local em funcdo da

posicao.

45 - Al- 5% Ni

& Experimental

D tg = 0,3157(P)0%227
725 - R =0,8455

2

0O 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
P (mm)

Figura 5.47 Tempo de solidificagéo local (ts.) em fungédo da posicéo.
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Salienta-se que o tempo de solidificacdo local aumenta com a posicdo ao longo da
fundicgéo. Isso acontece porque o efeito retardador da velocidade de solidificacdo (V) resulta em
uma alteracdo significativa do tempo de solidificacdo local. O tempo de solidificacdo local (ts.) da
liga Al- 5% em peso de Ni é bem menor do que as demais ligas estudadas, isto ocorre devido ao seu
menor intervalo de solidificacdo por conta da proximidade entre T (650 °C) e Ts(640 °C) e devido
ao soluto Niquel ter menor condutividade térmica (90,7 W/m K), comparada aos solutos de Cobre
(372 W/m K) e Silicio (148 W/m K). Os resultados dos parametros térmicos referentes a liga Al-
5% em peso de Ni estdo resumidos na Tabela 5.3.

Tabela 5.3 Pardmetros térmicos e TCE para a liga Al- 5% Ni.
Posicéo Tr(°C/s) VL (mm/s) G (°C/mm)  ts_ () Posicao/ base

refrigerada (mm)

TCE 0,50 0,33 1,55 26,16 130
Termopar 1 3,55 0,89 3,99 0,75 5
Termopar 2 2,48 0,72 3,44 5,15 10
Termopar 3 2,13 0,63 3,36 5,18 15
Termopar 4 1,93 0,58 3,32 5,28 20
Termopar 5 1,44 0,49 2,93 7,09 35
Termopar 6 1,00 0,45 2,22 9,49 45
Termopar 7 0,60 0,41 1,46 12,03 60
Termopar 8 0,64 0,37 1,72 18,31 85

Os dados da tabela 5.3 foram obtidos pelos calculos dos pardmetros térmicos
experimentais para a liga Al- 5% em peso de Ni. Apresentaram-se, como ja esperado, a diminui¢ao
de Vi, Tr € G_ ao longo do processo de solidificagdo, ou seja, quanto mais afastado da base
refrigerada menores serdo os valores desses parametros. Porém, o tempo local de solidificacao (ts)
aumenta a medida que a posicao se afasta da base refrigerada. A TCE ocorreu a 120 mm da base,

com os valores criticos V_ (0,33 mm/s), Tr (0,50 °C/s), G (1,55 °C/mm) e ts; (26,16 S).
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5.3.2 Determinacao de espacamentos dendriticos
A liga do sistema binario Al- 5% em peso de Ni apresentou microestruturas de morfologia
dendriticas, conforme podem ser observadas nas imagens da Figura 5.48, obtidas através do
microscépio Optico com um aumento de 50X, para posi¢Oes especificas a partir da interface
metal/molde. Nessa Figura acrescenta-se, para cada posi¢do, o valor do espagamento dendritico
primario (A;), a velocidade de deslocamento da isoterma liquidus e a taxa de resfriamento, todas

determinadas experimentalmente.

Al- 5% Ni Parametros Al- 5% Ni Parametros
Microscopio Metalogréaficos e Microscopio Metalograficos e
Optico Térmicos Optico Térmicos

Posicdo 5 mm Posicdo 35 mm

A =32,18um A1=56,12 um

A3 =6,52 um A3=7,90 pm
V= 0,89 mm/s V. =0,49 mm/s

Tr=3,55°Cls Tr=1,44°Cls

Posi¢do 10 mm Posi¢do 45 mm

A =36,76 pm A= 61,26 um

A3 =725 pm A3=8,39 um
V. =0,72 mm/s V. = 0,45 mm/s

Tr=2,48 °Cls Tr=1,00 °C/s

Posi¢cdo 15 mm Posi¢do 60 mm

A1 =37,03 um A= 65,38 um

A3=7,31 um A3 = 8,52 um
V= 0,63 mm/s V. = 0,41 mm/s

Tr=2,13°Cls Tr=0,60 °C/s

Posi¢cdo 20 mm Posi¢cdo 85 mm
A =55,39 um A =109,28 pm

A3=7,39 um A3=10,95 um

Vi =0,58 mm/s V. =0,37 mm/s

Tr=1,93°Cls Tr=0,64 °Cls

Figura 5.48 Microestruturas dendriticas da liga Al- 5% Ni.
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A evolucdo do crescimento das medidas experimentais dos espacamentos dendriticos
primarios (A,) e terciérios (A3), a partir da base refrigerada, pode ser observada atravées das Figuras
5.49 e 550, além do modelo empirico para cada espacamento dendritico dentro do intervalo

considerado.

140
Al- 5% Ni
120 -
100 §
S 80 -
=
N’
3 60 -
40 A ¢ Experimental
20 A, = 15,452(P)03847
R2=0,86
0 T T T T
0 20 40 60 80 100
P (mm)

Figura 5.49 Espacamento primario (A1) para cada posicao de termopar da liga Al- 5% Ni.
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Figura 5.50 Espacamento primario (A3) para cada posicao de termopar da liga Al- 5% Ni.
Acrescenta-se ainda, pelo grafico da Figura 5.49, que o valor do espagamento dendritico
primario, medido a 85 mm da base refrigerada (aproximadamente 109 um), ficou acima do previsto
pelo modelo empirico. Um comportamento similar é percebido na Figura 5.50, o valor do
espacamento dendritico terciario medido a 85 mm da base refrigerada (aproximadamente 11 pm)

ficou ligeiramente acima do previsto pelo modelo empirico.
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5.3.3 Modelos empiricos de espagcamentos dendriticos versus parametros térmicos

O resultado da evolucao dos espagamentos dendriticos primarios e terciarios em fungédo da
velocidade de solidificacdo, podem ser observados nas Figuras 5.51 e 5.52 para Al- 5% em peso de
Ni. Observa-se que 0 espacamento diminui com aumento da velocidade de solidificacdo, um
comportamento similar aos resultados das ligas Al- 5% em peso de Cu e Al- 5% em peso de Si.

140

190 - Al- 5% Ni

100 ?

80 -

& Experimental

A= 24,897(V, ) 1237
R?=0,86

Ay (um)

60 -

40 -

20 ~

0 T T T T T T
0,30 040 050 060 0,70 080 09 1,00

V, (mm/s)

Figura 5.51 Espacamento primario (A1) em funcdo da velocidade de solidificacdo (V).
Através das Figuras 5.51 e 5.52, também se observa um afastamento da curva do modelo
experimental da velocidade versus espacamentos dendriticos na posicdo de 85 mm da base
refrigerada, porém esse pequeno afastamento ndo interfere de maneira significativa na

confiabilidade do modelo nos limites estabelecidos, como pode ser visto pelos valores de R?.

12
11 - § Al- 5% Ni
10 -
9 .
£ i
= 8
-’
< 7
6 & Experimental
5 Ay =5,9674V, 04711
R2=0,81
4 T T T T T T T

0,20 030 040 050 0,60 0,70 0,80 0,90 1,00
V (mm/s)

Figura 5.52 Espacamento primario (A1) em fungdo da velocidade de solidificacdo (V,).
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Os espacamentos primarios e terciarios também sdo inversamente proporcionais a taxa de
resfriamento. Comparando-se os parametros metalograficos e térmicos entre os termopares situados
a 5 mm da base refrigerada (A; = 32,18 pm e A3 = 6,52 um e Tr = 3,55 °C/s) e a 85 mm da base (A,
=109,28 um e A3 = 10,95 um e Tr = 0,64 °C/s), podemos numericamente constatar o aumento dos
espacamentos dendriticos com a diminuicdo da taxa de resfriamento, como mostrado nas Figuras

5.53 e 5.54.

Al-5% Ni

& Experimental

80 1 Ay = 64,656(Tg)054
R?= 0,80

0 0,5 1 1,5 2 2,5 3 3,5 4
Tr(°C/s)

Figura 5.53 Espacamento primario (A1) em funcdo da taxa de resfriamento (Tg).
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L 4 Al- 5% Ni
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. e
e
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<4 ¢ Experimental
A, = 8,5971(T,) 0214
2 1 R?=0,80
0 T T T T T T T

0o 05 1 15 2 25 3 35 4
TR(°Cls)
Figura 5.54 Espacamento primario (A3) em funcdo da taxa de resfriamento (Tg).



98

Os gréficos das Figuras 5.55 e 5.56, diferentemente do constatado nos resultados anteriores

(5.51, 5.52, 5.53 e 5.54), sdo crescentes, logo 0s espacamentos dendriticos primarios e terciarios da
liga Al- 5% em peso de Ni sdo diretamente proporcionais ao tempo local de solidificagdo, como

constatado em todas as ligas estudadas.

140

Al- 5% Ni
120 -

100 - %

80 -

Ay (um)

60 -

40 - & experimental

A, = 28,67(t5)03416

20 ~
R?=0,67

0 T T T T T T T T T
0 2 4 6 8§ 10 12 14 16 18 20

ts (5)

Figura 5.55 Espacamento primario (A1) em funcdo do tempo local de solidificacdo (ts.).
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Figura 5.56 Espacamento terciério (A3) em fungdo do tempo local de solidificacao (ts).

Para previsbes futuras das ligas e melhor explicar a variabilidade dos espacamentos
dendriticos, foi realizado uma analise multivariada entre espacamentos e as variaveis térmicas

também para a liga Al- 5% Ni, gerando uma regressdo linear multipla conforme mostrada nas
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equacOes 5.3.3.1 e 5.3.3.2:

J1= 184,42 — 475,62(V,) + 101,82(TR) + 4,17(ts.) — 23,41(GL) (5.3.3.1)

5= 8,11 - 10,02(V}) + 2,25(Tr) + 0,30(ts.) — 0,23(G.) (5.3.3.2)

Analisando o0s coeficientes das equacGes acima, nota-se que a principal variavel
responsavel pelo crescimento do espacamento dendritico primario (4;) e do espagamento dendritico
terciario (43) é a velocidade de solidificacdo (V) bem como nas demais ligas estudadas, assim
como essa relacdo € inversamente proporcional e que o tempo local de solidificacdo (ts.) é a
variavel que menos afeta o crescimento dendritico.

Utilizando o modelo gerado pela regressdo linear maltipla de espacamento dendritico
primario e terciario, na posicdo de cada termopar, compara-se esses resultados calculados com o0s
resultados experimentais, através das Figuras 5.57 e 5.58. Percebe-se que had uma simetria entre 0s

resultados de espacamentos em relacdo aos calculados e experimentais tanto para primario quanto

para terciario.

120
Al- 5% Ni

100 ~

A, Experimental(um)
B [e)) [os]
o o o

N
o
1

o

0 20 40 60 80 100 120
A, Calculado(pm)

Figura 5.57 Relagdo entre espacamento dendritico priméario (A;) calculado e espacamento
dendritico primario (A,) experimental.
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Al- 5% Ni
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Figura 5.58 Comparacao entre espacamento dendritico terciario (A3) calculado e
espacamento dendritico terciario (A3) experimental.

5.3.4 Transigao de colunar para equiaxial (TCE)
A direcionalidade das estruturas de solidificagdo da liga Al- 5% em peso de Ni séo

mostradas na Figura 5.59.

{4

Figura 5.59 Macroestrutura e Microestrutura de Solidificagéo.
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Uma TCE é observada nos limites entre as duas zonas iniciando a uma distancia
aproximada de 120 mm da base refrigerada. A TCE da liga Al- 5% em peso de Ni, ocorreu
aproximadamente na mesma posicdo da liga Al- 5% em peso de Cu o que concorda com a analise
baseada na densidade, tendo em vista que as densidades do soluto Cu e do Ni tem valores proximos,

8,96 g/cm® e 8,91 g/cm® respectivamente.

5.3.5 Relagéo entre espagamentos dendriticos e propriedades mecanicas

As Figuras 5.60 e 5.61 mostram os perfis de microdureza (H) experimentalmente medidos

versus espagcamento entre bragcos dendriticos primarios (A1) e terciarios (As).

60
— 55 4
(&)
3 M\*‘*
© 50 - —@—
[<D)
2 H = 72,5761, 003
T 45 |

R2=0,70
40 T T T T T

0O 60 70 80 90 100 110 120
Ay (um)

20 3‘0 4‘0 5
Figura 5.60 Perfil experimental de microdureza (H) versus espacamento entre braco
dendriticos primario (11).

As microdurezas (H) observadas nas Figuras 5.60 e 5.61 decrescem com 0 aumento dos
espacamentos dendriticos (A1 e A3). Como esperado, o comportamento é ndo linear, com ambas as
curvas declinando a medida que nos movemos para a direita, afastando-nos da base refrigerada. Tal
tendéncia foi constatada em todas as ligas estudadas e concorda com a consideracdo de que as
propriedades mecanicas das pecas fundidas dependem fortemente da microestrutura e parametros

térmicos durante o processo de solidificagao.
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Figura 5.61 Perfil experimental de microdureza (H) versus espacamento entre braco
dendritico terciario (A3)

As relacGes entre 0 modulo de elasticidade (E) e as medidas dos bragos dendriticos estéo
representadas nas Figuras 5.62 e 5.63. Uma tendéncia para um comportamento no modulo de
elasticidade em funcdo dos espacamentos dendriticos ndo pode ser claramente reconhecida nas
Figuras. O elemento de liga € um pardmetro chave no controle das propriedades mecanicas de
produtos fundidos, a fim de examinar essas influéncias entre o elemento de liga e 0 médulo de

elasticidade, um valor médio foi calculado a partir de resultados experimentais.

jg | Al- 5% Ni
60 - g 4
=0 —— 47,4

Sw e =2
w 30 -

2 | ——

10 -
0

0O 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100110120130
A (pm)

Figura 5.62 Perfil experimental do médulo de elasticidade (E) versus espagcamento entre
braco dendritico primario (11).
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Figura 5.63 Perfil experimental do modulo de elasticidade (E) versus espagamento entre
brago dendritico terciario (As).

5.3.6 Modelo empirico de microdureza em funcdo dos parédmetros térmicos e espacamento
dendritico primario

Para previsoes futuras da liga Al- 5% em peso de Ni e melhor explicar a variabilidade das
propriedades mecanicas, foi realizada uma analise multivariada entre a microdureza (H), pardmetro

térmicos (V., Tr € GL) e espacamento dendriticos primario (A;), resultando na equacdo 5.3.6.1:

H = 47,06 + 10,73(V\) — 1,22(Tr) = 1,15(Gy) + 0,01(41) (5.3.6.1)

O resultado do modelo para a liga Al- 5% em peso de Ni concorda com os resultados das
ligas Al- 5% em peso de Cu e Al- 5% em peso de Si. Ou seja, analisando os coeficientes da
equacdo 5.3.6.1, nota-se que a principal variavel responsavel pela variacdo da microdureza
dindmica (H) também é a velocidade de solidificacdo (V\), porém essa relacdo é diretamente
proporcional e ainda verifica-se que o espacamento dendritico primario (A1) dentre as varidveis
utilizadas € a que menos afeta a microdureza.

Utilizando-se a equacdo 5.3.6.1, podemos calcular a microdureza em cada posicdo do
termopar e comparar esses resultados do modelo empirico com os resultados experimentais, através
da Figura 5.64. Nota-se que na posi¢do do termopar situado a 20 mm da base refrigerada, o

resultado para H calculado (52,4) e H experimental (51,6) foi o mais divergente, mas ainda sim,
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ficando dentro dos limites de confianga.
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Figura 5.64 Comparacéo entre os valores calculados das microdurezas (H) e os valores
experimentais das microdurezas (H) para a liga Al- 5% Si.

5.4 Confrontos de Resultados Experimentais das Ligas Binarias de Al

5.4.1 Correlag6es entre parametros térmicos e entre espagcamentos dendriticos

primarios

Nos processos de fundicdo e lingotamento, a morfologia de solidificacdo é tipicamente
dendritica e ndo se altera significativamente da superficie a outras posi¢cdes da pega, exceto pelo
tamanho dos espacamentos dendriticos. A importancia tecnoldgica desses processos justificou o
intenso trabalho de pesquisa na busca de relagdes quantitativas entre pardémetros dos processos e 0s
espacamentos interdendriticos (Garcia, 2007).

A Figura 5.65 mostra a comparacdo dos resultados obtidos para a velocidade de
solidificacdo em funcdo da posicao entre ligas Al- 5% em peso de Cu, Al-5% em peso de Si e Al-
5% em peso de Ni. O sistema de resfriamento a 4gua do molde favorece a alta velocidade de
solidificagdo nas regiGes proximas a base resfriada. Em todos os casos, a medida que nos afastamos
do fundo do molde, a velocidade de solidificagcdo diminui como resultado do aumento da resisténcia
térmica do material solidificado. Nota-se um desvio entre as velocidades de solidificagdo, o que

indica que a adicdo de cobre como elemento de liga (Al- 5% em peso de Cu) causou um aumento

apreciavel na cinética de solidificacao.
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Figura 5.65 Comparacao entre perfis de vell)((;::nilziade de solidificagdo determinados para
ligas Al- 5% Cu, Al- 5% Ni e Al- 5% Si.

As relacdes entre as taxas de resfriamento e posicdo para as ligas (Al- 5% em peso de Cu,
Al- 5% em peso de Ni e Al- 5% em peso de Si) sdo mostradas na Figura 5.66. Em todos os casos
analisados, a Tr diminui significativamente ao longo do comprimento de fundicédo e valores mais
altos da taxa de resfriamento sé&o encontrados na base do molde de aco, isso ocorre devido ao
sistema de refrigeracdo a 4gua. A Figura 5.66 revela que os dados experimentais para as ligas de Al-

Si e Al-Ni sdo subestimados quando comparados com a liga de Al-Cu, isso porque o aluminio e 0

cobre sdo excelentes condutores de calor.
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Figura 5.66 Comparacdo das taxas de resfriamento (Tr) versus posicao (P) ao longo do
comprimento das pecas fundidas.
Em seguida, os trés perfis apresentados na Figura 5.67 correspondem ao gradiente térmico

versus posigao para Al- 5% em peso de Cu, Al- 5% em peso de liga de Ni e Al- 5% em peso de liga

de Si. Esta Figura mostra comportamentos similares aos encontrados na Figura 5.66, ou seja,
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valores mais altos proximos ao sistema de resfriamento a 4gua, que é posicionado na base do molde
de aco. O gradiente térmico é visto diminuir mais rapidamente a partir da base do molde e seu valor

decresce gradualmente em direcéo ao topo do molde.
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Figura 5.67 Comparacao dos gradientes termicos (G) versus posicao (P) ao longo do
comprimento das pecas fundidas.

O tempo necessario para uma determinada posicdo dentro do lingote solidificar foi
determinado experimentalmente no presente trabalho, Figura 5.68. Percebe-se que o tempo de
solidificacdo local (ts.) aumenta com a posicdo ao longo da fundicdo. Contudo, a inclinacdo da
curva do tempo de solidificacdo local (ts ) para a liga de Al- 5% em peso de liga de Ni € bem mais
suave do que das ligas Al- 5% em peso de Cu e Al- 5% em peso de liga de Si, isso se deve a baixa

condutividade térmica do Niquel comparado a do Cobre e Silicio.
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140 ¥
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Ri=0.20
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Figura 5.68 Comparacao do tempo de solidificacao local (Lst) versus posi¢do (P) ao longo
do comprimento das pecas fundidas.
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Espacamentos dendriticos primarios (A1) foram medidos e correlacionados com a posicao
(P) ao longo das pecas fundidas, Figura 5.69. Os resultados experimentais obtidos também s&o
plotados para comparacéo, pode-se ver que Al- 5% em peso de liga de Si tem maiores espagamentos
de bracos dendriticos quando comparados com aqueles medidos para Al- 5% em peso de liga de Cu
e Al- 5% em peso de liga de Ni. Isso ocorre devido a liga Al- 5% em peso de Si ter menor
velocidade de solidificacdo durante o processo de solidificacdo, o que ndo favorece o refinamento

microestrutural.
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250 - *AL5%Ni R*=093

& AL-5 % Si

--=- &, = 9,7178(p)0:5ee

R*= 0,91 ¢

50 - )
- = A, =15,452(p)0:347

R*=10,86

0

0 ZI[] 40P(mm) EIU SIU
Figura 5.69 Espacamentos dendriticos primarios (A1) versus posicéo (P) para as ligas Al-
5% Cu, Al- 5% Si e Al- 5% Ni.

5.4.2 Relac&o entre espagamentos dendriticos primarios e propriedades mecénicas

Expressdes que relacionem propriedades mecanicas com parametros da estrutura séo Uteis
na busca de uma forma de programacao estrutural, por meio da fixacdo prévia das condicdes de
solidificacdo em funcdo de um determinado nivel de resisténcia mecanica que se pretenda alcancar.
Reconhece-se atualmente que os espacamentos das ramificaces dendriticas tém uma correlacao
muito mais imediata com as propriedades mecanicas do que o proprio tamanho de gréo cristalino
(Garcia, 2007).

A Figura 5.70 agrupam-se os perfis de microdureza (H) experimentalmente medidos por

um testador dindmico de ultra-microdureza versus espacamento entre bracos primarios (A1), para as

trés ligas estudadas. Os perfis de microdureza em funcdo dos espacamentos dendriticos primarios
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sdo curvas praticamente paralelas entre si, mostrando uma nitida relacdo entre as duas variaveis.

Essas relagbes sdo mostradas pelos modelos apresentados no gréfico para cada sistema que

correlaciona o parametro da estrutura dendritica (A1) com a propriedade mecanica (H).
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Figura 5.70 Perfis experimentais de microdurezas (H) versus espacamentos dendriticos
primarios (\;) para as ligas Al- 5% Cu, Al- 5% Si e Al- 5% Ni.

Os resultados apresentados na Figura 5.71 demonstram a influéncia dos espacamentos

dendriticos primarios das ligas Al- 5% em peso de Cu, Al- 5% em peso de Si e Al- 5% em peso de

Ni sobre os médulos de elasticidade. Devido a dispergdo dos pontos apresenta-se um valor médio

da referida propriedade mecanica para as ligas dos sistemas estudados (38,5 Gpa). Observa-se

valores mais elevados para a liga Al- 5% em peso de Ni (Emaximo = 63 GPa a 60 mm da base e

Emedio= 52,3 GPa) seguido por valores ligeiramente inferiores da liga Al- 5% em peso de Si (Emaximo

= 63 GPa a 60 mm da base e Eneqio= 44,3 GPa) e por valores mais baixos da liga Al- 5% em peso de

Cu (Emaximo = 33 GPa a 45mm da base e Enggio= 23,8 GPa).

100

90
80 -
70 4
60 -
50

E (GPa)

0

a0 |
30
20 |
10

M Al-5% Cu

A Al- 5% Si

# Al- 5% Ni

VB
“ﬁk 38,5
w54 ' e
iy
0 50 100 150 200 250 300 350

31 (Qum)

Figura 5.71 Relacdo entre mddulo de elasticidade (E) e espacamentos dendriticos
primarios (A,) para as ligas Al- 5% Cu, Al- 5% Si e Al- 5% Ni.
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6 CONCLUSOES

O objetivo do presente trabalho foi investigar a influéncia dos solutos de Cu, Ni e Si nos
parametros térmicos, TCE, espacamento entre bracos dendriticos e propriedades mecanicas
resultantes. Verificou-se que a adi¢cdo de cobre como elemento de liga causou um aumento
apreciavel nos valores dos parametros térmicos (V., Tr e G.), enquanto os valores de ts
diminuiram para a liga de composicdo Al- 5% em peso de Ni. As observagdes da macroestrutura
mostraram que a transi¢cdo colunar para equiaxial (TCE) ocorreu praticamente na mesma posicéo
(120 mm) para as ligas de Cu e de Ni, porém numa posicdo mais afastada da base refrigerada (130
mm) para a liga de Si o que sugere um efeito da menor densidade desse soluto (2330 kg/m®)
comparado & densidade do cobre (8960 kg/m®), niquel (8908 kg/m®) e do solvente aluminio (2700
kg/m®). Os efeitos da adi¢do de cobre incluem a promocéo da velocidada de solidificacdo (V)
reduzindo assim os espacamentos dos bragos dendriticos, estas caracteristicas melhoradas levaram a
aumentar a microdureza (H) na liga Al- 5% em peso de Cu. Por outro lado, as ligas ndo exibem um
comportamento claro em relacdo ao modulo de elasticidade (E) em funcdo dos espagcamentos
dendriticos primarios (A1). No entanto, os resultados mostram que o modulo de elasticidade (E)
cresce com a adicdo de soluto de niquel em aproximadamente 120% em relacéo a liga Al- 5% em
peso de Cu e 18% sobre a liga Al- 5% em peso de Si.

Desenvolveu-se modelos empiricos para previsdo das propriedades mecanicas,
microestruturas e parametros térmicos que apresentaram boa compatibilidade com os resultados
experimentais. Entre as varidveis térmicas, a velocidade de solidificacdo teve uma influéncia mais
significativa na microdureza e nos espacamentos dendriticos primarios. Neste contexto, este estudo
pode contribuir para o entendimento de como gerenciar parametros operacionais de solidificagéo, a
fim de projetar as propriedades mecanicas e a microestrutura das principais ligas comerciais de

aluminio.
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7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

A utilizacdo de ligas de aluminio é de grande importancia comercial e 0 comportamento
dessas ligas durante a solidificacdo ditam as propriedades que esses materiais vao apresentar
durante sua utilizacdo. Estabelecer correlagbes analiticas entre a estrutura e as propriedades
resultantes é um estudo complexo que comega com a analise de diferentes aspectos estruturais e a
literatura existente sobre o assunto ainda € muito restrita.

Sugere-se alimentar os modelos semi-empiricos de crescimento dendritico com os dados
experimentais do presente trabalho objetivando o desenvolvimento de modelos com abordagens
tedricas nos quais ainda ndo foram apresentados na literatura, bem como realizar ensaios mecanicos
em diferentes ligas binarias de Al, solidificadas com os mesmos parametros para avaliar a influéncia

em propriedades como, modulo de elasticidade, dureza e limite de ruptura (ensaio de tracao).
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ANEXO |

e Medicdes de parametros metalograficos com o software ImageJ.
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e Medic¢bes do espacamento dendritico primario (A1) de uma amostra de liga Al- 5% Cu.
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ANEXO Il
e Diagrama de fases de cada um dos sistemas estudados:
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ANEXO 111

e Medigdo no MEV na amostra situada a 5 mm da base refrigerada:
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e Medicdo no MEV na amostra situada a 10 mm da base refrigerada:
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Medicdo no MEV na amostra situada a 15 mm da base refrigerada:
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e Medicdo no MEV na amostra situada a 35 mm da base refrigerada:
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e Medicdo no MEV na amostra situada a 45 mm da base refrigerada:
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ANEXO IV

e Imagens do Ultra Microhardness Tester para a liga Al- 5% Cu com aumento de 50X:

Posicdo 5 mm

Posi¢do 10 mm

Posicdo 15 mm
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¢ Imagens do Ultra Microhardness Tester para a liga Al- 5% Cu com aumento de 10X:

Posi¢cdo 35 mm

Posi¢cdo 45 mm
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e Imagens do Ultra Microhardness Tester para a liga Al- 5% Si com aumento de 50X:

Posicdo 5 mm

Posi¢do 10 mm

Posicdo 15 mm
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e Imagens do Ultra Microhardness Tester para a liga Al- 5% Si com aumento de 50X:

Posi¢do 20 mm

Posi¢cdo 45 mm

Posi¢do 60 mm
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Posicdo 85 mm
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Exemplo de curva tipica de carregamento/descarregamento para a liga Al- 5% Si:
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¢ Imagens do Ultra Microhardness Tester para a liga Al- 5% Ni com aumento de 50X:

Posi¢do 20 mm

Posicdo 45 mm

Posi¢do 60 mm
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Posi¢cdo 85 mm
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e Imagens do Ultra Microhardness Tester para a liga Al- 5% Ni com aumento de 10X:

Posi¢do 10 mm

Posi¢cdo 15 mm

Posi¢cdo 35 mm

Posigcdo 45 mm
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Posi¢cdo 85 mm




