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Resumo:

JAIME, Mauricio A. Modo, Microestrutura e Simulacdo da Solidificacdo de um Aco Inoxiddvel
Austenitico em um Processo de Fundicdo de Precisdo. Campinas, Faculdade de Engenharia
Mecénica, Universidade Estadual de Campinas, 2002, 117p. Tese (Doutorado}.

A fundicBo de precisdo ¢ considerada com uma das mais antigas técnicas de fabricagdo
envolvendo a conformacio de metais e suas ligas. Apesar de ser utilizada hé mais de 4.000 anos,
esse processo ¢ ainda largamente utilizado na fabricagfo de indmeros produtos de engenharia,
mncluindo componentes de propulsores na industria aeronautica ¢ partes metalicas de implantes
ortopédicos em agos inoxidaveis. O presente frabatho teve como objetivo principal avaliar a etapa
de transformacio Hquido/sélido na fundicio de um ago inoxidavel austenitico AISI 316L através
da investigacdo do modo, da microestrutura ¢ da simula¢io de sua solidificago. Inicialmente,
estudou-se 0 modo de solidificagdo através da téenica de solidificacio direcional sob baixas taxas
de crescimento, bem como através de ensajos de anélise térmica diferencial. Constatou-se que o
aco AISI 316L exibe modo A de solidificagde, porém, dependendo do nivel de segregacio de
solutos € possivel observar o modo AF. Além disso, observou-se que a maioria dos elementos de
liga desse ago exibe coeficiente de distribuigo menor que a unidade. Esse estudo foi
complementado por experimentos de solidificagdo direcional sob altas taxas de crescimento, o
que permitiu correlacionar dimensdes dendriticas com pardmetros do processo de transformacio
de fase. Em seguida. a fundi¢fo de uma haste metalica utilizada na reconstrucic artificial de
quadril fol Implementada experimentalmente e virtualmente através da simulacio da
transferéncia de calor no processo, empregando o programa AFS Solidification System. O
confronto entre resultados tedricos e experimentais mostrou concordancia satisfatoria. A partir da
simulacdo do processo ¢ de informagdes decorrentes do estudo do modo e da microestrutura de
solidificagdio foi possivel prever a microestrutura dendritica ao longo da pega fundida. Tais
resultados permitem afirmar que a simulagio do processo de fundi¢do apoiada em estudos da

evolucBo microestrutural podem auxiliar a otimizagio da fundigdo no tocante a custos e qualidade

do produto final.

Palavras-chave: fundigfo, implantes, acos austenfticos, simulagfo da solidificacio.



Abstract

JAIME, Mauricio A.. Mode, Microstructure and Simulation of an Austenitic Stainless Steel

Solidification in an Investment Casting Process. State University of Campinas, Department

of Materials Engineering. 2002, 117p. Doctoral Thesis.

Investment casting process is considered one of the oldest techniques of metal processing.
Even considering this technique has been utilized for more than 4000 years, it is still extensively
used to produce a number of engineering products, including aircraft engines components and
artificial implant parts made of stainless steel. The main aim of this work is to evaluaie
liquid/solid transformation in a casting process of the AISI 316L type austenitic stainless steel by
analyzing its mode, microstructure and simulation of solidification. Firstly, solidification mode
was studying by using directional solidification at low growth rates as well as using differential
thermal analysis. It was found that the AIST 316L type austenitic stainless steel exhibits A mode
of solidification and, depending on the solute segregation level, it may present AF mode of
solidification. Also, it was observed that the most part of the steel alloy elements has distribution
coefficient less than unity. In addition, directional solidification experiments at high growth rate
were utilized to find a correlation between secondary dendrite arm spacing and solidification
thermal parameters. Following, the investment casting of a metallic femoral stem used in
artificial total hip replacement was experimentally made and virtually analyzed by using
simulation of the heat transfer process using the AFS Solidification System software.
Comparison between both theoretical and experimental results showed satisfactory agreement.
By using simulation process supported by studies on mode and microstructure of solidification it
was possible to predict the dendritic microstructure in such a casting. This result allows one to

apply casting simulation in order to optimize the casting process in respect to the costs and the

quality of a final product.

Keywords: Investment casting simulation, AISI 3161, orthopaedic prosthesis
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b — constante experimental

C — calor especifico

Cy. — composigdo do liguido ou composic¢do do liquido interfacial
Cs — composicdo do sdlido

C. — composicio distante da interface

d — disténcia

E —energia livre

F — modo de solidificacdo ferritico

FA —modo de solidificacio ferritico/austenitico

fs —fracdo de sélido

G — gradiente de temperaturas

Gy ~ gradiente de temperaturas junto a isoterma liguidus
he ~ coeficientes de transmissdo de calor por convecciio
hp - coeficientes de transmiss&o de calor por radiacio

H — coeficiente de transmissio de calor

K - constante de Boltzmann

k, — coeficiente de distribuigfio do soluto em equilibrio

ke — coeficiente de distribuicio de soluto efetivo

X1

[J/keK]
[% em atomos ou peso]
{% em atomos ou peso]

{%0 em atomos ou peso]

[um]

[°C/mm]

[W/mK]



kéNi — coeliciente de distribuicio do niquel
k®c; — coeficiente de distribuigo do cromo
i, 7 .k — coordenadas

I —fase liguida

Ly — calor latente de fus3o

my ~ inclinagio da curva liguidus

n —numero total de dtomos

S — fase sélida

T — temperatura de fusfio I°C]

T ~ taxa de resfriamento [°C /min]
ts — tempo local de solidificacio
V — velocidade de solidificacio [em/h]
x ~ fracdo de dtomos

X - distancia
Letras Gregas

o —fase o

o — par@metro dependente do calor latente de fusio

&— fase deha

AE — variagdo de energia livre na interface

{ - fase

v - fase gama

AT — variacio de temperatura [°C1
£ — emissividade

K ~ numero de coordenacio

# ~ distancia entre bracos dendriticos [um]

7. — distaneia entre bragos dendriticos primérios [m]
2, — distéincia entre bragos dendriticos secundarios fum]
)3 ~ disténcia entre bragos dendriticos tercidrios [1m]

At - tervalo de tempo

%1l



p — densidade [Kg/m’]
% — somatdrio

o — numero de vizinhos

Abreviacbes

at %%. — porcentagem atémica

AYS — American Foundry Society

ASTM — American Society for Testing Muaterials

AISI — American Iron and Steel Institute

Eq. ~ equivalente

CAD - desenho assistido por computador (Compuier Aided Desing)
CCC — ctibico de corpo centrado

CFC ~ cibico de fase centrada

CPU - Unidade de processamento central (ceniral processing unity)
DTA — analise térmica diferencial (differential thermal analysis)
max. — valor maximo

min. — valor minimo

MDF — método de diferencas finitas

MEF ~ método de elementos finitos

MEVY — microscopia eletrdénica de varredura

5.R.C. — super-resfriamento constitucional

il



Capitulo 1
1. Introducie

1.1. Consideracdes Iniciais

O processo de fundicfio ¢ considerade uma das mais antigas técnicas de fabricacgio
envolvendo a conformac@io de metais e suas ligas. Um exame de sventos histéricos permite
concluir que esse processo era utilizado na Europa, na Asia, na Africa €, possivelmente, em
partes da America Latina ha mais de 4.000 anos, durante a Idade do Cobre e do Bronze
[Hummel, 1998]. Dependendo de particularidades desse processo de fabricagfio, ¢ mesmo pode
ser denominado de diversas formas, incluindo fundicdio sob pressdo, de precisio, de molde
permanente, em areia, etc. A escolha de um ou outro tipo de processo de fundicdo esta associado

a fatores como a natureza da liga metdlica a ser processada, a geometria final da peca a ser

fundida ou & quantidade de pecas a ser produzida.

Em um processo de fundigio. a solidificacio ¢ resultado da transferéncia de calor que o
metal liquido sofre ao entrar em contato com o molde e a qualidade do produto final ¢
conseqiiéncia de uma série de fendmenos, incluindo a segregacio de solutos, as transformagdes
de fases e 2 forma de crescimento da interface sélido/liquido [Rios, 1996]. Todos esses
fendmenos sdo influenciados pela forma com que o calor do metal fundido é removido e
transferido ao molde. Conseqlientemente, compreender a solidificagdo na fundi¢do permite
otimizar esse processo de fabricagdo em relagfo a custos e a qualidade e essa investigacdo passa
necessariamente pela compreensdo das trocas de calor presentes no processo. O estudo da
ransferénela de calor na fundigdo envolve um conjunto de dificuldades bastante elevado, a

medida que ¢ mesmo caracteriza-se por apresentar condicdes de contorno complexas. Esse



aspecto virtualmente inviabiliza a solugio do problema a partir de métodos analiticos e sugere a
aplicag8o de modelos numéricos apoiados em recursos computacionais. Essa estratégia permite
simular todas as etapas de fundicfio, o que leva a previs@o da evolugdo de temperaturas em funcio
do tempo e assim, a uma oportunidade de otimizar o processo sem utilizar téenicas de tentativa e
erro. Em funclo dessa caracteristica, observa-se que a simulagio da etapa de solidificaco em

processos de fundigio ¢ atualmente bastante difundida em industrias com alia densidade

tecnologica.

Dentre as variedades do processo de fundigfio destaca-se a de precisio, também
denominada de fundic@o por cera perdida [Ravmond, 1986]. Esse tipo de processo, que j4 era
utilizado hé milhares de anos no antigo Egito, é ainda importante atualmente na fabricacdo de
inumeros produtos de engepharia, incluindo componentes de propulsores na industria
aeronautica. Uma das aplicacfes da técnica de fundicfo de precisdo refere-se a fabricacfio de
partes metalicas de implantes ortopédicos utilizados na reconstrugio artificial de quadril [Chaves,
2001].

1.2. Implantes Ortopédicos

O corpo humane pode, em alguns momentos, tornar-se inabilitade a desenvolver
adequadamente suas fungSes, necessitando de reparos em algumas de suas partes, em virtude de
acidentes ou devido a enfermidades. Um desses casos € a restauragao das funcdes da articulagio
coxo-femural através da cirurgia de prétese total de quadril. Essa cirurgia, também denominada
de artroplastia total, ¢ um procedimento cirtirgico que objetiva a substituicdo de estruturas
danificadas da articulagdo do quadril, por dispositivos que funcionariio articulados, na forma de
uma junta. A protese € constituida de trés partes bésicas: o copo acetabular, que ¢ preso a bacia,
confeccionada em material polimérico, a haste metalica, que € inserida no osso da coxa ¢ a
cabega da haste, produzida com material cerdmico, como mostra a figura 1.1 [Callister, 1994].
Estas partes se articulam, permitindo realizar os movimentos da articulagdo do quadril. A
artroplastia total justifica-se em duas situa¢des: (a) No caso de doencas degenerativas, como em
pacientes portadores de artrose intensa da articulagfo do quadril, com limitacio excessiva de
movimentos e dor muito intensa, ou; (b) No caso da fratura do fBmur, ocorréncia causada

principalmente pela osteoporose ou por traumatismos [Chaves, 2001].



Em geral, a constituicdo da haste metélica, que € o tema do presente estudo, envolve o uso
de diversos materiais, incluindo as ligas de titAnio, os agos inoxiddveis ou as ligas a base de Cr,

Co e Mo. A escolha entre um ou outro tipo de material é baseada nio apenas em aspecios

técnicos, mas principalmente em fatores econbmicos.

Péivie

. oluma
" Yeriabral

Gepe
Palvis Cabeca Acetabular
da Maste Agents

- de Fixagke

Cabega
do Famur

Hagie

Agente
de Fixagao

Fémur

(2) (b)

(c)

Figura 1.1. (a) Ossos e articulagSes na regido do quadril humano; (b) implante de prétese total de

quadril; e (¢} implante apés a cirurgia {Callister, 1994].
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No Brasil, devido ac seu custo relativamente baixce, ¢ material mais empregado na
fabricaco da haste metdlica em proteses totais de quadril € o aco inoxidavel austenitico
AIST 316L (ou equivalente) e o processo utilizado na obten¢8o de sua forma final é 2 fundicfio de
precis@io. Os agos inoxidaveis austeniticos s¥o constituidos essencialmente de ferro, cromo e
niquel. Nessa liga, a alotropia do ferro pode ser allerada, a medida que o cromo age como
estabilizador da fase CCC (ferrita), enguanto o niquel desempenha o papel de estabilizador da
fase CFC (austenita) [Brooks, 19911, Dependendo das quantidades desses dois elementos de liga,
a solidificacdo dos agos austeniticos pode exibir comportamentos bastante distintos, pois em
tuncdo da composicio pode-se ter como fase primaria, a ferrita ou a austenita [Suutala, 2000].
Alem disso, a fase primaéria pode sofrer transformacdes de estado sélido. Na literatura, existe
farto material sobre a solidificacio de atos austeniticos em processos de soldagem [Kerr, 19961
Nesse caso, as axas de resfriamento sio extremamente elevadas. Além disso, nos processos de
soldagem € comum a ocorréncia de trincas de solidificaco, resultado direto das fransformacdes
de fase com diferentes fatores de empacotamento que esses acos sofrem. No tocante a processos

de fundicfo, as informacdes existentes na literatura nio sdo tho extensas.

1.3. Objetivos
O objetivo principal do presente trabalho é a compreensio da etapa de solidificacio de um
aco inoxidavel austenitico tipo AIST 3161 tendo em vista a simulagio de processos de fundigio

envolvendo o mesmo. Tal objetivo ¢ alcangado a partir da elaboracio dos seguintes estudos:

a. Avaliagdo da eficiéncia do programa AFS Solidification System na simulagio de
processos de fundicdo através do confronto dos resultados obtidos com dados da
literatura;

b. Estudo do modo de solidificagio do aco inoxidavel AIST 316L utilizando a técnica de
solidificacéio direcional sob baixas taxas de crescimento;

¢. Estudo da correlagiio entre microestrutura dendritica e parametros do processo de
solidificagdo do aco inoxidavel AISI 316L utilizando a técnica de solidificacio direcional
sob altas taxas de crescimento;

d. Implementacdo e monitoramento do processo de fundicdo de precisdio de uma haste

metalica de uma protese ortopédica em aco inoxidavel AISI 316L;



e. SimulacZo do processo de fundigiio descrito no item d;

f.  Previs3o de microestruturas a partir dos estudos realizados.



Capitulo 2

2. Fundamentos da Transformaciio Liquido/Sélido

2.1. Introducdo

O estudo da solidificacio de um material é um problema complexo, cujo objetivo é
descrever a forma que o liquido transforma-se em sélido. A solidificagfio pode ser observada em
diversos processos de fabricacdo, incluindo a fundi¢fo, o lingotamento, a soldagem e o
crescimento de cristais [Shewmon,1969]; [Prates, 1978]; [Caram;1988], [Flinn, 1963]. Nesses
processos de fabricagdo existem diversos fendmenos que influenciam decisivamente as
caracteristicas do produte final. Tais fenémenos ocorrem em funcio das condicbes de
solidificacdc e da natureza do material a ser solidificado e séo controlados pela composicéo do
sistema, pela distribuicdo de temperaturas junto a interface sélido/liquido e pelas taxas de
deslocamento das isotermas de transformacio. Considerando todos esses aspectos, ¢ possivel

prever a microestrutura do metal solidificado e, conseqlientemente, o seu comportamento em

operagdo.

A complexidade de um processo de solidificagio pode ser sintetizada ao se listar os
principais fendmenos envolvidos: a solidificagdio inicia-se pela etapa de nucleacfo da nova fase.
Dependendo das caracteristicas do material processado e das condigdes de solidificacdo, o
crescimento dessa nova fase pode ocorrer de maneira celular ou dendritica. A evolugdo da
solidificacBio resulta na ocorréncia de fendmenos higados & micro e macro-segregacio. Todos

esses fendmenos definem. de maneira indelével, a microestrutura do material solidificado.



2.2. Nucleagfio e Crescimento

A transformacdo liquido/sélido, invariavelmente, esta ligada a ocorréncia de duas etapas
basicas: a nucleagio e o crescimento da fase sélida. O liquido, ao ser resfriado, pode exibir
regides de ordenamento atbmico, como ilustra a figura 2.1, que dependendo de condigdes
termodindmicas podem evoluir e transformar-se na fase sélida. Essa etapa do processo é definida
como nucleacdo. A nucleagdo de uma nova fase, no caso, da fase solida, € resultado de variagdes
de energia de superficie e de volume da fase antiga e da nova fase a ser nucleada. A formacfo de
uma nova fase pode ocorrer através de duas formas: nucleagdo homogénea e nucleacfio
heterogénea. No primeiro caso, o processo de nucleaco ocorre sem a interferéncia energética
externa, o que apenas ¢ possivel em condi¢Ses laboratoriais. O segundo caso ocorre com mais
freqiiéncia e € a forma que o processo de solidificacio se desenvolve na maioria dos processos de
fabricagdo envolvendo a transformacgfio liquido/solido. A interferéncia externa pode ocorrer

através da superficie de moldes ou através da adicio de substincias que intensifiquem a

intensidade da nucleagio.

Embrides da
fase solida

Figura 2.1. Embrides da fase solida dentro da fase liquida, ilustrando arranjos atdmicos ordenados

de curto alcance.



Por exemplo, em um processo de fundigdo, as paredes do molde contribuem
energeticamente para a formagio da fase solida, interferindo no processo de nucleagdo. Como
resultado desse fendmeno, ¢ comum observar em estruturas de fundidos uma regido periférica
onde ¢ clara a formagfio de pequenos graos cristalinos que foram nucleados através da
interferéncia energética do molde [Otsumi, 1974]. Em fung¢do da intensidade da nucleacio dessa

nova fase (s6lido), o material fundido apresentara menor ou maior tamanho de grio.

A etapa seguinte 4 nucleagio refere-se ao crescimento da nova fase. O crescimento do
solido ocorre quando 4tomos da fase liquida sio transferidos para o solido. A forma como essa
transferéncia ocorre da origem a dois tipos de comportamento ao nivel atdmico, que foram
definidos por Jackson em 1958 [Jackson, 1958]. Nessa analise, Jackson sugeriu que um material
em solidificacéio pode exibir interface solido/liquido do tipo n#o-facetada, também denominada
de difusa, ou do tipo facetada. Nesse trabalho, Jackson propds que o comportamento da interface

solido/liquido ¢ fungdo do parimetro o, que por sua vez esta associado a entropia de fusio e

caracteristicas cristalograficas do material.

O comportamento interfacial facetado surge quando o crescimento ocorre em direcdes
preferenciais e a forma atdmica da interface é plana. Tal forma de crescimento ¢ comum em
materiais com alta entropia de fus&o. Por outro lado, o comportamento interfacial nfio facetado ou
difuso ocorre quando hd completa anisotropia cristalografica, caso tipico dos metais. Essa
caracteristica estd ligada a baixa entropia de fusfio. Essas duas formas de crescimento estfio
intimamente ligadas a forma da variacio da energia livre na interface s6lido/liquido, como fungéo

da adi¢@o de novos dtomos a fase solida. A €quagdo 2.1 permite determinar tal variagio:

AE

=ox(l-x)+xInx+(1-x)In(-x) 2.1)

onde AE € a variagdo de energia livre na interface, n é o ntimero total de 4tomos da interface, K ¢

a constante de Boltzmann, Tf é a temperatura de fusio ¢ x é a fragdo de 4tomos ocupando a



interface solido/liquido. O parmetro o depende do calor latente de fusio do material, da sua

temperatura de fus&o e de caracteristicas cristalograficas do mesmo ou:

(5
o= | —
KT Lk

onde L € o calor latente de fusdo, © € o ntimero de vizinhos de um 4atomo localizado na interface
solido/liquido e k € o numero de coordenagdo. Utilizando a equacio 2.1 é possivel prever a
variagdo da energia livre na interface, em fungfio de o e da ocupacio de atomos na interface. A
estabilidade da interface estd relacionada a fracio de 4tomos x que corresponde a valores
minimos de energia livre. Tal estabilidade pode ocorrer em dois casos. No primeiro caso, para
valores de o menores que 2, tal estabilidade é alcancada quando x assume valores préximos a 0,5,
ou seja, quando 50% das posigdes atdmicas da interface esto preenchidas. Nessa situacdo, ocorre
a formag@o de interfaces do tipo nfo facetadas ou difusas. A figura 2.2. exibe a variacdo da

energia livre na interface em fungfo do pardmetro o e de x.

(AE)(n.R. Tx)
-0.5 0.0 05 1.0 1.5

yi

Figura 2.2. Variac@o da energia livre na interface em funcdo de o e x.



O modelo de crescimento proposto por Jackson [Jackson, 1958] deve ser aplicado dentro de
condi¢des proximas ao equilibrio termodinamico, ou seja, quando a taxa de crescimento & baixa.

Caso contrario, uma interface facetada pode ter um comportamento ndo facetado e vice-versa.

2.3. Redistribuicio de Soluto na Solidifica¢do

Um liquido ao sofrer um processo de transformacdo liquido/sélido experimenta uma série
de eventos, incluindo um que pode ser considerado como o de maior importancia e que tem papel
fundamental na definicdo da natureza do produto solidificado e que se refere a redistribuicsio de
soluto durante a solidifica¢do. O fenémeno de redistribuicdo de soluto estd associado a alteracGes
de composigdo que um sélido exibe em relacéo a composi¢do inicial do liquido, o que resulta das

condi¢bes de equilibrio determinadas pelo diagrama de fases do sistema em solidificacdo

[Shewmon,1969].

A redistribuicdo de soluto durante a solidificagdo ¢ governada pelo coeficiente de

distribuicdo de soluto no equilibrio (ko). Esse pardmetro esta associado a razio entre as

solubilidades de um sélido e de um liquido em equilibrio, conforme indica a figura 2.3.

Liquido
A a
«© T ..........
3 :
S |
@ i
e . B
Q {
= i
Y o+
:
i
§
i
H
i

Composicéo

Figura 2.3. Composicdes utilizadas na determinaco do coeficiente de distribui¢io de soluto no

equilibrio (k).
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Essa ilustracdo mostra um diagrama de fases contendo reacdo eutética. Nesse diagrama,
quando um liquido de composicio C, ¢ solidificado em condigdes de equilibrio, o s6lido
resultante exibird composicio C,, que € inferior a C,. A razlo entre as composigdes do s¢lido e

do liquido fornece o coeficiente de distribuicsio de soluto no equilibrio, ou:

C
k, =—% 2.3
"¢, (2.3)

O fenémeno de redistribuicdo de soluto durante a solidificagdo pode ser melhor avaliado
através de um processo de solidificagfio direcional. Nesse caso, uma amostra de forma cilindrica e
composi¢do C, ¢ totalmente fundida e solidificada a partir de uma de suas extremidades, com taxa
ou velocidade de solidificagdo controlada (V). A solidificagdo ocorrerd a medida que uma
interface solido/liquido € movimentada ao longo dessa amostra. Em geral, o coeficiente de
distribuicdo de soluto no equilibrio € menor que a unidade e serd considerado assim nas

discussdes seguintes, a ndo ser quando mencionado o contrario. O processo de solidificagdo pode

ser estabelecido segundo trés formas diferentes:

a. Solidificagéo em condi¢des de equilibrio

Esse processo apenas pode ser observado quando a taxa de solidificagdo é extremamente
baixa, permitindo que qualquer gradiente de composicio resultante do fendmeno de
redistribui¢do de soluto seja eliminado através da difusdio atémica do soluto nos estados sélido e

liquido. Ao final da solidificagdo, ndo restara qualquer gradiente de composicio.

Nas situagdes seguintes, a velocidade de solidificacdo é suficientemente alta para inibir

qualquer efeito da difusdo no estado sélido.

b. Solidificagdo com mistura completa na fase liquida

Em processos onde as taxas de solidificagéo so relativamente elevadas, os gradientes de
composigdo na fase solida ndo sdo alterados pela acdo da difusfio atdmica no estado solido. A

homogeneizagéo do soluto no liquido ocorre pelo efeito combinado do transporte de massa por
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difusdo e também, pelo transporte por convecgdo imposto artificialmente. Nesse caso, o primeiro
elemento de volume liquido, de composicdo C,, a sofrer a solidificacdo, exibira a composi¢io
(quando solido) inferior & inicial e igual a C=k,C,. O soluto rejeitado pela fase sélida sera
segregado ao liquido, aumentando o teor dessa fase. Em uma etapa seguinte, o préximo volume
de liquido a ser solidificado sofrera processo semelhante, formando um sélido de composigio
inferior a do liquido, mas superior ao do primeiro sélido. A composicdo do solido durante o

processo de solidificagéo direcional pode ser prevista através da equacdo de Scheil:
Cs :koco(l‘fs)ko -1 (2.4)
onde f; refere-se a fragio da amostra j4 solidificada.

¢. Solidificagdo com mistura parcial na fase liquida

O caso anterior, onde a mistura na fase liquida € completa, dificilmente ocorre na pratica,
pois & medida que o soluto é segregado ao liquido, dificilmente este & completamente
redistribuido nessa fase. Assim, invariavelmente ocorre o actmulo de soluto junto ao liquido
interfacial. Nessas condi¢des, o sélido formado terd sua composi¢do originada da composicio do
liquido interfacial, que ¢ superior & composi¢do do liquido distante da interface solido/liquido.
Conseqiientemente, sob tais condigdes, o sélido resultante desse processo de solidificacdo
apresentara segregac@o de soluto com menor intensidade que no caso anterior. Tal decréscimo na
intensidade de solidificagio € sintetizado na alterac@o do valor de k.. Essa redug@o na eficiéncia
de segregacio € dada pela formulacio de um coeficiente de distribuicdo de soluto efetivo, k.
Vale salientar novamente que k, € menor que a unidade e que k;<k;<1. A medida que o nivel de
homogeneizagdo de soluto na fase liquida é intensificado, o valor de Kk aproxima-se de k,. Caso

contrario, aproxima-se de 1. A segregacéo de soluto pode ser avaliada qualitativamente a partir da

figura 2.4.

No caso a, a composi¢do do sélido esta em equilibrio com a do liquido, & medida que todo

soluto segregado durante a solidificacdo é redistribuido pela acdo da difusdo atémica no estado
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solido. Como conseqiiéncia, todo gradiente de composi¢do € eliminado, resultando em um sélido

de composicdo homogénea. Para que tal processo ocorra € necessario que a solidificacio ocorra
de forma extremamente lenta.

ko<1

ao

~

Composig
O

=
A

(¢
<]
o

Fragao Solidificada, fg 1

Figura 2.4. Distribui¢do de soluto durante a solidificago direcional; (a) em condigdes de

equilibrio; (b) com mistura completa na fase liquida e (c) com mistura parcial na fase liquida.

Nos casos b e c, considera-se que a difusdo de soluto no estado sélido é inexistente.
Assim, a redistribui¢do de soluto dependera apenas da maneira com que o soluto ¢ distribuido na
fase liquida. A medida que a solidificagdo evolui, o soluto ¢é segregado para o liquido,

enriquecendo-o. A maneira pela qual esse soluto ¢ distribuido junto ao liquido definird os casos
restantes.

2.4. Estabilidade Interfacial: Crescimento Celular e Dendritico

O crescimento de uma fase solida sempre envolve o super-resfriamento do liquido.
Entretanto, na solidificacdo de uma liga metilica, ¢ comum a ocorréncia de um outro tipo de
super-resfriamento, denominado por super-resfriamento constitucional (S.R.C.), cuja formacso se

deve a presenca de uma camada enriquecida de soluto junto ao liquido interfacial. Tal fendmeno é



ocorréncia define a natureza da mesma. Em um processo de solidificagdo, uma interface
solido/liquido macroscopicamente plana pode sofrer alteragdo em sua morfologia devido a
instabilidades térmicas da mesma, provocadas pelo S.R.C.. Tais instabilidades podem surgir
quando a distribuicdio de temperaturas no liquido interfacial mostra tendéncias nucleago da
fase s6lida em pontos distantes da interface. Como resultado desse evento, a morfologia
interfacial plana pode se transformar em celular e, eventualmente, em dendritica. O S.R.C. pode
ser equacionado a partir do diagrama exposto na figura 2.5. Nessa ilustragdo ¢ apresentado um
processo de solidificagdo direcional de uma amostra constituida por uma liga com diagrama de
fases dado pela figura 2.5.a. A evolugio do processo leva ao actimulo de soluto no liquido
interfacial, como mostra a figura 2.5.b. E importante notar que tal acimulo de soluto no liquido
interfacial modifica a temperatura liquidus do mesmo. Nessa ilustragdo, a composicio distante da
interface, C., € inferior & composicio do liquido interfacial, Ci. Consegiientemente, a
temperatura liquidus em posi¢bes longe da interface ¢ maior que nas posi¢des proximas a
interface. Isso equivale a afirmar que ¢ mais facil fundir o liquido interfacial que o liquido
distante da interface. Assim, supondo a situa¢do em que o liquido interfacial é submetido a
temperaturas acima da respectiva temperatura liquidus, pode-se afirmar que tal liquido apresenta-
se termodinamicamente estdvel. Por outro lado, o liquido distante dessa interface apenas
apresentaré estabilidade termodinimica caso o mesmo seja submetido a temperaturas superiores a
sua respectiva temperatura liquidus. Caso contrério, a fase com estabilidade seria a solida. Na
figura 2.6 sdo apresentadas duas situagdes. Na primeira (figura 2.6.a), o perfil de temperatura
imposto a0 liquido interfacial ¢ maior que o perfil de temperatura liquidus desse liquido. Nessa
situagdo, pode-se afirmar que existe estabilidade interfacial. Na segunda situagdo (figura 2.6.b), o
perfil de temperatura liquidus € inferior ao perfil de temperatura imposto ao liquido. Essa situaggo
¢ de instabilidade e equivale a afirmar que a fase sélida poderia ser nucleada em posicdes no
liquido interfacial. Pode-se ainda afirmar que tal liquido est4 super-resfriado constitucionalmente.

De acordo com o diagrama de fase da liga em solidificac@o, a relagio entre composicio do
liquido e sua temperatura liquidus pode ser obtida pela inclinagdo da curva liquidus, my, que ¢

dada por:

m; =tgo (2.5)
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Figura 2.5. (a) Diagrama de fases de uma liga submetida & solidificacdo direcional e (b)

distribuigfo de soluto junto ao liquido interfacial.

Em um processo de distribui¢do de soluto com mistura parcial no liquido, o perfil de
concentracdo junto ao liquido interfacial dependera do transporte de massa por difusdo atémica.

O equacionamento de tal perfil associado & inclinagdo da curva liquidus produz a distribuicdo de
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temperaturas liquidus em regides interfaciais. Para que o S.R.C. nio 0corTa, € Necessario que o
gradiente de temperaturas imposto ao liquido interfacial seja maior que o gradiente de
temperaturas liquidus, o que pode ser sintetizado pela equacio:

m VC,(1-k,) 2.6
DLkO

G=>

Ligquido

7 \

Timposto

Ti.éqﬁidus

Temperatura

Distancia, x

(a)

Liquido

>

Tlmposto

% Liquidus

Distancia, x

Temperatura

(b)
Figura 2.6. Perfis térmicos junto ao liquido interfacial: (a) Perfil térmico imposto superior ao

perfil da temperatura liquidus — sem S.R.C. ¢ (b) Perfil térmico imposto inferior ao perfil da

temperatura liquidus — com S.R.C..
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2.5. Parametros Térmicos e o Crescimento Dendritico

A quebra do crescimento planar provocada pelo fendmeno de super-resfriamento
constitucional provoca o crescimento celular, que pode passar ao crescimento dendritico com a

intensificagdo desse fendmeno. A figura 2.7 ilustra tal fenémeno.

Liguido Liquido

Liguido Liguido

Liquido Liquido

bkt E kbbb d 4t

®

Liquido Liguido

EE LT ECEEEFE PG fadibibidsdaatb i bdbdiryy

(h) e]ilele]

Figura 2.7. Evolugdo da morfologia interfacial com o aumento da taxa de solidificacio em

presenca do S.R.C. (V,<V,<V, <V, <V <V <V.<V)).
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Do ponto de vista microseépico, o crescimento de um ramo dendritico pode ser visto
como um processo de solidificagéo direcional. Em tal processo, o crescimento desse ramo gera
um soélido com composicdo diferenciada da composi¢do na regifo interdendritica, levando ao
fendmeno de micro-segregacdo. Esse tipo de redistribuigdo de soluto ¢ observado em diversos
produtos, incluindo os fundidos e caracteriza-se por ter natureza ciclica, localizada e de curto

alcance. A figura 2.8 mostra um ramo celular ou dendritico em crescimento, onde se destaca um

elemento de volume exibindo solidificacgio direcional.
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Figura 2.8. Microsegregacio em torno de ramos celulares e dendriticos: (a) vista longitudinal; (b)

vista transversal e (c) redistribuico de soluto durante a solidifica¢do.
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A redistribui¢do de soluto ocorre a4 medida que a superficie dos ramos celular e dendritico

exibem um deslocamento préximo ao de uma solidificacfio direcional.

Como a estrutura dendritica tem caréter ciclico bastante evidente, a composi¢io de um
fundido exibe perfis de distribuicdo de soluto marcadamente ciclicos, resultado direto da
segregacdo de soluto em torno dos bragos dendriticos [Prates, 1978]. Essa distribuicio de soluto

afeta diretamente as propriedades do produto final, principalmente aquelas associadas ao

comportamento mecanico.

Uma das formas de minimizar os problemas decorrentes das microsegregacdes em
fundidos refere-se a tratamentos térmicos de homogeneizagfio. Nesses tratamentos, em adicio a
homogeneiza¢@o, também podem ocorrer outros fenémenos, algumas vezes indesejaveis como o
crescimento de grdo. O planejamento de tal tratamento térmico envolve o conhecimento da
natureza do crescimento dendritico, principalmente as dimensdes dos espagamentos primarios,

secundérios e tercidrios [Grugel, 1993]; [Taha, 1979].

Uma estrutura dendritica ¢ constituida por ramos de diversas ordens, formando uma rede
complexa e tridimensional. A figura 2.9 exibe uma estrutura dendritica onde é possivel identificar
os espacamentos dendriticos primarios, secundérios e tercidrios. Nesse arranjo, o espaco entre 0s
ramos pode ser preenchido por eutéticos ou fases intermetalicas. Assim, em um produto fundido
néo € raro encontrar ramos dendriticos, constituidos por fases primarias, envolvendo estruturas
eutéticas ou outras fases de caracteristicas ndo desejaveis. Esse aprisionamento que os bragos
dendriticos desempenham pode se tornar benéfico no tocante as propriedades mecénicas do
material [Grugel,1993]. Em geral, & medida que as dimensbes da estrutura dendritica sdo

reduzidas, obtém-se a otimizagdo do comportamento mecénico do produto solidificado.

Em um crescimento dendritico, a dire¢io de extragfio de calor desempenha papel de
fundamental importancia. A diregéo de crescimento dos ramos sera funcfo da direcio do fluxo de
calor e seguiré algumas diregdes cristalograficas preferenciais. No caso de cristais cubicos, a

familia de dire¢Ges preferencial refere-se a familia <100> [Flemings, 1974].
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Figura 2.9. Espacamentos dendriticos primarios, secundarios e terciarios.

Em adi¢0 a natureza do material solidificado, as dimensdes de uma estrutura dendritica
dependem invariavelmente da evolucdo térmica do sistema em solidificac@o. Essa evolucdo é
medida através de alguns pardmetros, incluindo a taxa de solidificacdo (V) e o gradiente de
temperaturas junto a isoterma liquidus (G,). O crescimento dendritico ainda depende da taxa de
resfriamento (T ), da diferenca entre as temperaturas liquidus e solidus do material (AT) e do
tempo local de solidificagfo (t,) [Okamoto, 1975]; [Kattamis, 1967]; [Mason, 1982], [Geying,

1987]. Tais pardmetros podem ser correlacionados a partir de [Alves, 1994]; [Grugel, 1992];
Tunca, 1988]:

tg =—— = — (2.7)

Na literatura, um volume consideravel de informagdes sobre o crescimento dendritico

pode ser encontrado. Nesses estudos existem diversas correlacdes  obtidas teoricamente e
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empiricamente entre as dimensdes microestruturais (espacamentos dendritricos) e pardmetros
térmicos. [Grugel, 1993]; [Taha, 1979]; [Okamoto, 1975]; [Kattamis, 1967]; [Mason, 1982];
[Geying, 1987], [Tunca, 1988], [Hunt, 1979]; [Kurz, 1981]; [Trivedi, 1980]; [Trivedi, 1984];
[Esaka, 1986]; [Hunt, 1973-a]; [Hunt, 1973-b]. A partir de experimentos de solidificacio
direcional, onde ¢ possivel controlar a diregfio e a taxa de crescimento, € possivel constatar que os
espacamentos dendriticos primarios dependem diretamente do gradiente térmico junto 2 interface
solido/liquido, bem como da taxa de crescimento. Tal correlagfo pode ser sintetizada na equagéo

[Okamoto, 1975], [Kattamis, 1967]; [ Mason, 1982]; [Tunca, 1988]:
A =KGT2VP (2.8)
onde a € b sdo constantes obtidas experimentalmente e apresentadas na tabela. 2.1

Tabela 2.1. Valores de a e b da equagéo 2.8, obtidos experimentalmente [Esaka, 1986].

Solvente Soluto (% em peso) a b
Fe 0.4C; 1Cr; 0,2Mo 0,4 0,2
Al 5,7 Cu 0,44 0,43
Ciclohexano HzO 0,38 0,5
Pb 5-10 Sb 0,45 0,75

Por outro lado, os espagamentos dendriticos secundérios dependem do tempo local de

solidifica¢do, bem como do teor de soluto na liga. Essa dependéncia pode ser confirmada através

da relac@o:

Aoy =Ktgr ? 2.9

onde a ¢ K sdo constantes que dependem da liga em solidificacdo. Com rela¢@o aos espagamentos

tercidrios, poucos estudos podem ser encontrados na literatura, incluindo os resultados de Taha
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[Taha, 1979] e de Grugel [Grugel, 1993]. Segundos tais estudos, os ramos terciarios surgem
imediatamente apds o surgimento dos ramos secundérios. Em fun¢do da intensidade da extragdo
de calor, esses ramos terciarios podem tornar-se ramos primarios. Da mesma forma que ocorre

com 0s espagamentos secundarios, os ramos terciarios tem sua evoluco dependente do tempo

local de solidificagdo, o que esta sintetizado na equaco:

Ay =Ktg ? (2.10)
onde K e a estdo associados a liga metalica em solidifica¢do.

2.6. Acos Inoxidaveis Austeniticos

Os acos inoxidaveis referem-se a ligas ferrosas contendo alto teor de elementos de liga,
principalmente o elemento cromo. A principal caracteristica desses agos esta associada a elevada
resisténcia a processos corrosivos e de oxidacdo, o que ocorre em funcdo da presenca desses

elementos. O cromo quando exposto a atmosferas oxidantes forma um filme éxido que protege o

material de processos subseqiientes.

O desenvolvimento dos agos inoxidaveis ¢ resultado da necessidade de materiais
resistentes a condigdes de operagio extremamente severas, que podem estar ligadas a
temperaturas criogénicas ou temperaturas elevadas. Existem diversos tipos de acos inoxidaveis,

incluindo os austeniticos, os ferriticos, os matensiticos e os endureciveis através de processos de

precipitagdo.

O tipo austenitico € constituido essencialmente dos elementos ferro, niquel e cromo. O
teor desses elementos varia de 16 a 25 % (% em peso) para o cromo e de 8 a 20 % (% em peso)
para o niquel, com pequenas adi¢des de silicio, carbono e manganés. Esse tipo de aco tem essa
denominagdo em virtude da natureza da estrutura cristalina estabilizada em baixas temperaturas.
A presenga do elemento niquel, de estrutura CFC, permite estabilizar a estrutura da austenita,
também CFC, em baixas temperaturas, o que resulta em um material com boa forjabilidade, que é

resultado das caracteristicas dessa estrutura. Essa estrutura contém um numerc elevado de
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sistemas de deslizamento, o que facilita a deformagcaio pléastica. A tabela 2.2 mostra alguns acos

inoxidaveis austeniticos e suas composigdes.

A resisténcia a corrosdo dos agos inoxidaveis austeniticos € elevada, mesmo quando

comparada a resisténcia dos agos inoxidaveis ferriticos e martensiticos. Tal fato deriva da

dissolu¢do de carbonetos que pode ser efetivada pelo resfriamento rapido a partir de altas

temperaturas. Caso tal resfriamento néo seja intenso, esses carbonetos precipitam-se junto aos

contornos de gréo, contribuindo para a ocorréncia de corrosfo intergranular. Em alguns casos, a

formacdo desses carbonetos pode ser limitada pela reducéio do teor de carbono.

Tabela 2.2. Composi¢do em peso dos agos inoxidaveis austeniticos da série AISI 300 [Brooks,

1991].

Tipo

ALSI % C % Mn % Cr % Ni Outros Elementos
301 0,015 . 2,0 o 16-18 6-8 ---

302 0,015 . 2.0 i 17-19 8-10 ---

304 0,080 2,0 i 18-20 8-12 ---
304L 0,030 .. 2,0 i 18-20 8-12 ---

309 0,200 .. 2,0 na 22-24 12-15 ---

3098 0,080 2,0 L 22-24 12-15 ---

310 0,250 . 2,0 nax 24-26 19-22 ---

316 0,080 .. 2,0 i 16-18 10-14 2-3 Mo
316L 0,030 ., 2,0 i 16-18 10-14 2-3 Mo

321 0,080 2,0 i 17-19 9-12 Ti . (=5xC)
347 0,080 .. 2,0 e 17-19 9-12 (Nb+Ta) ., (=10 x C)

2.7. Solidificacdo de Acos Inoxidaveis Austeniticos

A microestrutura de solidificagdo de um ago austenitico ¢ essencialmente governada pela

composi¢do, principalmente pelas quantidades de niquel e cromo. Enquanto alguns elementos,

como o cromo, intensificam a estabilizac@o da fase CCC (ferrita

d), outros elementos,

principalmente o niquel, estabilizam a fase CFC (austenita - y). Além da composicio, a



microestrutura de solidifica¢io também depende da natureza dos parametros térmicos, incluindo a

taxa de resfriamento, a velocidade de solidificago e os gradientes térmicos durante o processo.

O diagrama de fases ternario Fe-Ni-Cr € a base de qualquer discussdo sobre a solidificacgio
dessas ligas. A figura 2.10 mostra as superficies liquidus e solidus desse diagrama, obtido por
Speich [Brooks, 1991]. Observa-se a partir de um ponto proximo ao vértice do Fe até a
composicdo 50%Cr-50%Ni existe uma linha de inflexdo da superficie liquidus associada a uma
reacdo peritética. Essa reagdo estende-se da composicdio Fe-4%Ni até ligas com teores préximos a
75% de ferro. Nesse ponto, a curva liquidus cruza a linha solidus, passando da reacfio peritética

para eutética. Uma versdo mais recente e mais detalhada desse diagrama foi obtida por

Schurmann e Brauckmann [Brooks, 1991] e é mostrado na figura 2.11.

Figura 2.10. Projecdo das superficies liquidus (a) e solidus (b) do diagrama de fases ternario Fe-
Ni-Cr [Brooks, 1991]

Como a maioria dos agos inoxidaveis austeniticos exibe teor de ferro inferior a 80%, ¢é
usual tratar esse diagrama em secgdes verticais com teores constantes de ferro, como os

diagramas apresentados na figura 2.12. Nesses diagramas observa-se a ocorréncia da reacdo
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eutética que forma as fases sélidas austenita e ferrita. Em adi¢@io aos elementos cromo e niquel,
esses agos também exibem diversos outros elementos, que também modificam o equilibrio da
austenita e da ferrita. Os agos inoxidéveis austeniticos podem exibir teores varidveis de Mn, C,
Cu, N, Co, V, W, Ti, Nb Al, Mo e Si. Todos esses elementos afetam de alguma maneira a

solidificagdo, 0 que sugere ser necessario definir teores equivalentes de niquel e cromo nesses

acos.
¥ Soplidus
s Nominal
= Liquidus
\’c
0 30
Fe

Ni, at%

Figura 2.11. Superficies liquidus e solidus do diagrama de fases ternario Fe-Ni-Cr [Brooks,
1991].
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A partir de dados da literatura ¢ possivel verificar a influéncia desses elementos nas
transformagdes de fase, o que € realizado através da obtengéo de um teor equivalente de niquel e

cromo. De forma geral, tais teores equivalentes podem ser obtidos a partir das seguintes

expressdes:
Ni,, = %Ni+a(%Mn) + b(%C) + c(%N) 2.11)
Cr,q = %Cr +d(%S1) + (%Mo) + f{%Ti) + g(%Nb) 2.12)

onde os valores dos coeficientes de ambas as expressdes sdo apresentados na tabela 2.3.

Tabela 2.3. Valores dos coeficientes das equacdes 2.11 e 2.12 utilizados no calculo de teores

equivalentes de Ni e Cr.

Referéncia a b c d e f g
Suutala, 1980 0,5 30 - 1,5 1 - 0,5
Brooks, 1991 0,5 30 30 1,5 1 - 0,5

Rajasekhar, 1997 0,5 30 - 1,5 1 - 0,5
Takalo, 1979 0,5 30 - 1,5 1 2 0,5

A influéncia de elementos de liga na microestrutura de solidificacio pode ser descrita a
partir dos teores de elementos estabilizadores da fase & e de elementos estabilizadores da fase v
ou, também, de teores equivalentes de Ni e Cr equivalentes, o que permite definir diferentes
modos de solidificagdo. Os modos de solidificagio de agos inoxidaveis austeniticos s3o
controlados pela fase primaria do processo e pelas suas transformagdes no estado sélido, que
estdo associados a composi¢do da liga, expressa pela razio Cr,/Ni,. De acordo com estudos
elaborados por diversos autores [Cieslak, 1982]; [Leone, 1982]; [Brooks, 1991]; [Kerr, 1996] e
[Rajasekhar, 1997], quatro modos de solidificacdo sio possiveis e eles dependem diretamente da
raz8o entre os teores equivalentes de Cr e Ni, ou de Cre/Nig,:

a. Modo A
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Ocorre quando Cr,/Ni,, < 1,25 e envolve a transformagéo total do liquido em austenita.

Essa fase € estavel durante todo o processo, resultando na estrutura cristalina totalmente
do tipo CFC.

Transformagdes: Liquido — (Liquido + 4 Bandl
b. Modo AF
Ocorre quando 1,25 < Cr./Ni,, < 1,48 e envolve a formaco, ao final do processo, de
austenita e ferrita. Nesse caso, a solidificacéo inicia-se com a formag&o de austenita. Com
o progresso da solidificagdo, o liquido remanescente pode alterar sua composicio
tornando-se rico em estabilizador de ferrita e formando essa fase nas regides

interdendriticas nos estagios finais da solidificacéo.

Transformagdes: Liquido — (Liquido + y) = (Liquido + y+38) = (y+8)

¢c. Modo FA

Ocorre quando 1,48 < Cr,/Ni,, < 1,95 e permite formar, ao final do processo, ferrita e
austenita. A solidifica¢8o inicia-se a partir da formagdo de ferrita como fase primaria. No
resfriamento, com a evolug#o da solidificacdo, o liquido remanescente € enriquecido com
elementos estabilizadores de austenita. Tal fendmeno leva esse liquido a se transformar
em austenita. Assim, na microestrutura final, a fase primaria & permanece no nucleo dos
ramos dendriticos, com forma vermicular, envolvida pela austenita. Além disso, observa-
se que a ferrita remanescente da transformagéo torna-se mais rica em cromo e mais pobre

em niquel em comparagio com os teores antes da transformaco.

Transformagdes: Liquido — (Liquido + 8) = (Liquido + & +y) = (5 +7)

d. ModoF

Ocorre quando Cr,/Ni,, > 1,95 e resulta na formagdo completa de apenas ferrita, que pode
se transformar parcialmente em austenita, dependendo do valor de Cr,/Ni,,. A fase ferrita
¢ estavel durante a solidificagéo e transforma-se em austenita no resfriamento, produzindo

estruturas de Widmanstitten. Nesse caso, a estrutura dendritica ndo pode ser identificada

facilmente.

Transformagdes: Liquido — (Liquido + §) — & — S+v)

28



Nas transformacdes mencionadas, a formaciio de ferrita ou austenita a partir de
transformagdes liquido/solido envolve diferentes coeficientes de distribuicdo de soluto, k, para os
elementos Cr e Ni. De acordo com Kerr e Kurz [Kerr, 1996], na solidificacio da fase ferritica, o
coeficiente de distribuigdo do niquel, k’y,, € préximo a 0,85, enquanto o associado ao cromo, k°¢,,
varia entre 0,98-1,15. Para a solidificagio da austenita, o coeficiente de distribuigfo em relagéo ao
niquel, K'y;, assume valores em torno de 0,98 e em relagfio ao cromo, k', & aproximadamente
0,92. Dessa maneira, a solidificagdo da fase y conduz & segregacio de Ni e Cr 2 fase liquida,
enquanto a solidificagdo da fase 8 leva o liquido a ser enriquecido em Ni e manutengio do teor de
Cr. Tais valores do coeficiente de distribuigdo de soluto podem ser alterados em fungio da
presencga de outros elementos de liga além do cromo e do niquel. Como resultado, o processo de

solidificac8o com formacdo de austenita ou ferrita primaria pode exibir aumento progressivo do

teor de Ni e Cr no liquido, o que possibilitaria a formacgo de outra fase ao final do processo.

De acordo com Brooks et al. [Brooks, 1991], na solidificagio de ramos dendriticos ou
celulares de ferrita e austenita primérias, o perfil de distribuicdo de soluto pode ser determinado
teoricamente empregando conceitos de segregacio de soluto na transformac@o liquido/sélido
discutidos no item 2.3. A figura 2.13 exibe as previsdes tedricas da segregacéo de soluto em acos
inoxidaveis austeniticos exibindo os dois modos principais de solidificagfo: formacdo de ferrita
priméria e formagéo de austenita primaria. E importante notar que no calculo dos perfis de
austenita primaria, ambos os coeficientes de distribuicsio de soluto sio menores que a unidade.
Por outro lado, na formacio da ferrita, o coeficiente de distribuicdo do cromo € menor que a

unidade, enquanto que aquele associado ao niquel é préximo & unidade.

A figura 2.14 exibe campos de ocorréncia dos varios modos de solidificacdo em funcgdo
dos teores equivalentes de cromo e niquel. Nesse diagrama, a formacgdo de austenita €
intensificada quando o teor de estabilizadores da fase y é aumentado ou através da reducdo do teor
de estabilizadores da fase 6. Quando o teor de niquel equivalente é reduzido ou quando o teor de

cromo equivalente ¢ aumentado, o modo de solidificagdio passa de A para AF, de AF para FA e,

finalmente, de FA para F.
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Rajasekhar et al. [Rajasekhar, 1997], a partir da compilagdo de dados de diversos autores,
relacionaram o modo de solidificacio com o diagrama de equilibrio Fe-Ni-Cr, com as
microestruturas formadas e com os perfis de composicéo nas fases formadas, conforme exibe a

figura 2.15.
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Figura 2.13. Perfis de distribuicdo de soluto tedricos na solidificagdo de ramos dendriticos e
celulares de ferrita e austenita primérias.

Em geral, na solidifica¢do de ligas metalicas, a morfologia de crescimento da fase sélida ¢
a dendritica. A estrutura dendritica consiste do arranjo de ramos primarios, secundérios, terciarios

e eventualmente, de ramos de maior ordem, o que resulta em um sistema complexo, onde os
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espagos entre os ramos dendriticos sdo ocupados por segundas fases e precipitados. O
crescimento dendritico € de consideravel importancia na solidificacio de ligas metalicas, pois
esse tipo de arranjo estrutural controla diversos fendmenos e caracteristicas, incluindo a micro e
macro-segregag8o, distribuicdo de porosidades e propriedades mecanicas de produtos finais. No

caso dos agos austeniticos, a natureza da estrutura dendritica dependera do modo de solidificacgo.
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Figura 2.14. Influéncia dos teores equivalentes de Ni e Cr no modo de solidificacdo de acos
inoxidaveis austeniticos, obtido a partir de resultados experimentais [Brooks, 1991].
O processo de solidificagdo junto a um ramo dendritico serd funcio da distribuicdo de

soluto junto ao liquido a ser solidificado e da ocorréncia ou ndo de difusdo atdmica no sélido.



Assumindo o coeficiente de distribuigo de soluto no equilibrio, ky, menor que a unidade, os trés

casos de redistribui¢&0 de soluto descritos no itern 2.3 valem também nesse tipo de crescimento.
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Figura 2.15. Diagrama parcial Fe-Ni-Cr com os respectivos modos de solidificacdo e teores de
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niquel e cromo nas fases formadas [Rajasekhar, 1997].



solidificagdo estrutura totalmente ferritica, que ¢ transformada em austenita de Widmanstétten.
Conforme mostra figura 2.16.a, sob tal solugdo de ataque, a austenita torna-se colorida enquanto a
ferrita permanece branca. Como a austenita ¢ pobre em cromo torna-se anddica em relag@o a

ferrita, que € rica em cromo e ¢ passivada durante o ataque quimico.

Figura 2.16. Modos de solidificagdo de agos inoxidaveis austeniticos: (a) modo F; (b) modo FA;

{c) modo AF e (d) modo A [Rajasekhar, 1997].

Os modos AF e FA, além de austenita, exibem certa quantidade de ferrita, tornando
delicada a identificaciio do modo de solidificagfio. Caso a fase ferritica se apresente no centro dos
ramos dendriticos, o modo de solidificagio que a liga exibe ¢ o FA (figura 2.16.b). Nesse caso, a
microestrutura exibe uma faixa de colorages. Durante o processo de solidificagdo, apds a
formacfio da ferrita, ocorre a precipitagdio de austenita. Tal fato altera o modo de segregacdo de

solutos. Como resultado desse evento, a regifio central da ferrita permanece com coloragfo
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microestrutura exibe uma faixa de coloragdes. Durante o processo de solidificacfo, apos a
formagdio da ferrita, ocorre a precipitagdo de austenita. Tal fato altera o modo de segregacdo de
solutos. Como resultado desse evento, a regifio central da ferrita permanece com coloragio
inalterada. Com a formag#o da austenita, as regides interdendriticas sio enriquecidas de niquel e
cromo, o que leva o ataque quimico a desenvolver coloragio amarela e vermelha. Por outro lado,
se a ferrita encontra-se nas regides interdendriticas, o0 modo de solidificacio presente ¢ o AF
(figura 2.16.c). Nesse modo, os ramos celulares e dendriticos da austenita tém sua parte central
esverdeada. A intensidade dessa coloragio decresce progressivamente na periferia das células, o
que indica que nessa regido ocorre o aumento da concentragio de elementos de liga. A ferrita
formada na regifio interdendritica tem sua cor inalterada e é vista como 4reas claras. O aumento
da quantidade de cromo nessa regifo permite a passivaciio da ferrita. O modo A resulta na
formacdo de estrutura totalmente austenitica (figura 2.16.d). Como essa fase ndo se transforma
com o decréscimo de temperatura, a austenita se mantém estavel até a temperatura ambiente. A
austenita € pobre em cromo e niquel, enquanto suas regides interdendriticas sdo ricas em relacdo a
ambos os elementos. Tal fato leva a regifio dendritica a desenvolver coloragio verde, enquanto a

coloragdo da regido interdendritica permanece inalterada.

Por outro lado, de acordo com Fukumoto e Kurz [Fukumoto, 1999], os varios modos de
solidifica¢@o de um ago inoxidavel austenitico podem ser identificados através da morfologia da
microestrutura e posi¢do da ferrita em relagfo a austenita. Utilizando ataque eletrolitico com
solugdo de 10% de 4cido oxdlico, a ferrita se revela escura ou cinza, enquanto a austenita, torna-
se clara. Se a ferrita € observada como nticleos de ramos dendriticos ou celulares, a solidificagdo
da liga foi iniciada a partir de ferrita primaria, que se transformou parcialmente em austenita com
o decréscimo de temperatura. Por outro lado, se a ferrita estd localizada em regides
interdendriticas, a liga sofreu solidificagdo iniciada com o aparecimento de austenita primaria.
Essa andlise microestrutural ndo é uma tarefa simples, pois em alguns casos a natureza da

microestrutura de solidificagéo pode ndo se apresentar de forma inteiramente clara.

Como mencionado anteriormente, além da composigio quimica, expressa pela razio

Cr,/Ni,, a natureza das microestruturas decorrentes da solidificacio de acos inoxidaveis



[Fukumoto, 1999] conceberam mapas de microestruturas de agos inoxidaveis austeniticos,

conforme indica a figura 2.17.
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Figura 2.17. Mapas de microestruturas obtidos por Fukumoto e Kurz [Fukumoto, 1999]: (a)
solidificagéo direcional (G=15 °C/mm) e (b) fuséo através de laser (G=700 °C/mm).

Nesse estudo, microestruturas de solidificacfio foram relacionadas a taxas de solidificacdo,
a gradientes térmicos envolvidos e & composicio quimica das amostras processadas. De acordo
com os resultados obtidos, tanto de carater tedrico como experimental, baixas taxas de
solidificagdo resultam em microestrutura eutética. Para um gradiente térmico na interface

solido/liquido proximo a 15 °C/mm, a estrutura eutética pode ser obtida desde que a taxa de
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solidificagdo resultam em microestrutura eutética. Para um gradiente térmico na interface
sélido/liquido préximo a 15 °C/mm, a estrutura eutética pode ser obtida desde que a taxa de
solidificacdo seja inferior a 107 m/s. Valores elevados de gradiente térmico inibem o super-
resfriamento constitucional, permitindo que a estrutura eutética seja obtida sob taxas mais
elevadas. Quando tal gradiente € aumentado para valores proximos a 700 °C/mm, a estrutura
eutética € obtida para taxas de até 10° m/s. Ao se aumentar a taxa de solidificac#o, dependendo
da composicdo, a fase priméria pode se transformar de ferrita estavel para austenita metaestavel.
Para ligas com baixos valores de Cry/Ni,,, 0 aumento da taxa de solidificagio produz dendritas da
fase austenita, enquanto que altos valores de Cr./Ni,, levam a formagdo de dendritas de ferrita.
Valores maiores da taxa de crescimento, independente do gradiente térmico resultam em
microestruturas definidas como “em bandas”. Estruturas “em bandas” s3o constituidas por faixas

alternadas, que se desenvolvem na diregfo paralela 2 interface solido/liquido.

2.8. Conceitos Basicos de Simulaciio da Solidificacdo

Quando o objetivo ¢ descrever o progresso da solidificagdo na fundigdo de metais, deve-se
adotar um modelo que permita acompanhar com fidelidade a transferéncia de calor do processo.
Este proposito ndo pode ser alcancado de maneira simples, pois para tanto deve-se conceber um
modelo capaz de reproduzir com o méximo de detalhes as condi¢des do processo. As dificuldades
envolvidas no estudo de um processo de fundicdo estio relacionadas a definigdo das condi¢des
Iniciais € de contorno do problema, que por sua vez estio associadas as opera¢des de enchimento
do molde, as transformagdes de fase do metal em solidificagdo, & variagio das propriedades
termofisicas do sistema metal/molde, & evolugdo da resisténcia térmica metal/molde e

particularmente, a geometria complexa do sistema em solidificagdo [Caram, 1988].

A transferéncia ou troca de calor na fundi¢fo ocorre principalmente entre o metal em
solidificagdo, 0 molde e 0 meio que envolve o sistema metal/molde. Para que o metal liquido
torne-se so6lido, este deve trocar calor com o molde. O meio envolvente refere-se a0 meio que
abriga 0 molde e 0 metal, podendo ser o meio ambiente ou um determinado meio de refrigeracio.
A transferéncia de calor entre estes meios, assim como a troca de calor no interior dos mesmos se

processa por condugéo, convecgdo ou radiagio ou por combinaggo desses modos de troca térmica.
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No sistema metal/molde, para o caso de troca térmica por condugdo, o transporte de calor no
metal liquido, sélido e pastoso e no molde se d4 da regido de temperatura mais alta para a de
temperatura mais baixa. Ao se tratar do transporte de calor por convecgdo, deve-se abordé-lo
como uma combinagéo de condugio de calor, de armazenamento de energia e de movimento da
mistura. No liquido, a convecgdio permite que o superaquecimento do metal liquido seja
eliminado de maneira muito rdpida. A convecgdio ¢ observada 2o mesmo tempo na superficie
superior do metal que esta em contato com o meio que o envolve e entre a superficie do molde e
o meio envolvente. O transporte de calor por radiacio ocorre ao existirem diferencas muito
elevadas entre as temperaturas do sistema metal/molde e o0 meio envolvente. A troca de calor por

radiacdo ocorre basicamente em dois pontos especificos: na superficie do molde e nas superficies

do metal, que trocam calor com o meio envolvente.

No estudo da fundicdo de metais deve-se ainda considerar outro mecanismo de
transferéncia de calor, que € o transporte através de contato newtoniano, o qual ocorre entre o
metal ja solidificado ¢ as paredes do molde. Além disso, ¢ importante considerar que o metal, ao
solidificar, contrai-se, enquanto que o molde, ao se aquecer, sofre expansdo, o que leva a

separagdo metal/molde e que aumenta a resisténcia térmica entre tais meios [Caram, 1995].

Nao ¢ dificil constatar, pelo numero de varidveis envolvidas, que a fundicdo se processa
de maneira muito complexa e, assim, pode-se prever que se forem usadas as técnicas tradicionais
de analise, tais como métodos analiticos, no estudo da transferéncia de calor, provavelmente os
resultados a serem obtidos serdo limitados, tornando necessério o emprego de ferramentas mais
apropriadas. O uso de técnicas de simulagio baseadas em modelos mateméticos permite avaliar a
evolugfo de temperaturas em um sistema metal/molde com alto nivel de eficiéncia. Tais técnicas
sdo concebidas com o auxilio de abordagens numéricas implementadas em computadores, o que
permite a solu¢ao de problemas complexos, tais como condigdes de contorno que no podem ser
tratadas analiticamente. Para se formular o fenémeno da solidificacdo de um metal deve-se
estudar o comportamento térmico do sistema, onde o processo de transferéncia de calor ocorre em
regime ndo estacionario. Para que ocorra a evolugdo do processo de fundicio é necessério que a

liberagdo do calor latente do metal durante a transformagfo de fase seja removido da regido



proxima a interface solido/liquido. A transferéncia de calor no sistema metal/molde pode ser

tratada como troca de calor por condugdio e é governada pela equagio:

C(Q’E
\ &t oyt oz

3°T 8°T 8°T) i
= >+t — (2.13)
Jo\ox” B -
onde p € densidade, ¢ o calor especifico, K ¢ a condutividade térmica, T € a temperatura, t é o
tempo € X, y € z s80 as coordenadas no espago. Uma maneira eficiente de resolver tal equacdo € o
uso da técnica de diferengas finitas. Para se aplicar o método de diferencas finitas a uma analise
de solidificacdo, inicialmente divide-se o sistema em estudo em pequenos elementos de volume

ou nos com dimensdes Ax, Ay e Az, como mostra a figura 2.18.

Como os elementos sdo suficientemente pequenos, a temperatura destes pode ser
representada pela temperatura no seu centro, que é definido como ponto nodal. Para se localizar
os elementos dentro do dominio, adota-se uma determinada coordenada i, j, k. Um balanco
térmico individual de cada né fornece as equagdes que permitem descrever o processo e este
balango relaciona o fluxo de calor em um determinado no, durante um determinado intervalo de

tempo At, com aumento ou decréscimo de energia interna do mesmo [Caram, 1988].

O transporte de calor ocorre de elemento para elemento, a principio por condugdo, fluindo
de um elemento de maior temperatura para outro adjacente de temperatura inferior, através da
area comum de contato Ay.Az [lerardi, 1986]. Se ambos elementos pertencem a uma mesma
regido, de um mesmo meio e suas dimensdes sdo iguais, ou seja, apresentam as mesmas

caracteristicas e propriedades termofisicas, o fluxo de calor podera ser obtido da seguinte relagio

[Terardi, 1986]:

Gy = kAyAz[gg————T‘—)) (2.14)
AX

onde Ax=Ay=Az.
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Figura 2.18. Divisdo do sistema a ser analisado em pequenos elementos de volume.

Caso tais elementos em troca térmica pertencam a meios diferentes ou de dimensdes

diferentes, a figura 2.19 pode ser usada para gerar a seguinte relacio para o calculo do fluxo de

calor entre tais elementos [lerardi, 1986]:

_(&-T) (2.15)
Axy |, A%y
2K, 2K,

Jre1 = AyAZ

onde K, K,, sdo as condutibilidades térmicas dos meios 1 e 2, (AX,/2+AX,/2) é a distancia total
entre os centros dos dois elementos e (AyAz) representa a area de contato entre os dois elementos.

Para um elemento que estiver em contato com o meio envolvente, é necessario reescrever este



fluxo de calor, j& que 0 mesmo se processa via radia¢do e/ou convecgdo, gerando a seguinte

relacdo:
{
Qimamp = AYAZ (U YY) (2.16)
Ax
| 2K;  h +h, J
‘iﬁ/)r
Tambiente
Ti-l,j,k Ti,j,k
< b —5
Axi.y Ax;

Figura 2.19. Arranjo e caracteristicas de dois elementos de volume dentro do dominio de anélise

pelo método de diferencas finitas [lerardi, 1986].

Na equagdo 2.16, h, e h; representam os coeficientes de transmiss@o de calor por

convecgdo e radiagdo, respectivamente, podendo ser obtidos das seguintes relagdes [Rios, 1995]:

he = A(T-T,,, )" 2.17)

hy =eo(T2-T2, T-T, ., ) (2.18)

onde A € uma constante, € € a emissividade e ¢ ¢ a constante de Stefan-Boltzmann.
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Para um determinado elemento, o balanco de energia sera dado pela quantidade de calor
que entra nesse elemento, menos a quantidade de calor que sai do mesmo, com relacdo a um

intervalo de tempo At. Considerando que um determinado elemento tem seis vizinhos, este

balanco ¢ dado por [Ierardi, 1986]:

6
AE = AtYq, (2.19)

i=1

Assim, a variag@o de temperatura neste elemento, antes e depois do intervalo de tempo At,

pode ser calculada pela seguinte expressio [lerardi, 1986]:

6
At g,

T =T+ =l (2.20)
D-AXAYAZ-¢

Na equagéo 2.20, T" € a temperatura do n6 em quest&o, apés um intervalo de tempo At, T
¢ a temperatura antes de tal intervalo, p a densidade do meio e ¢ o seu calor especifico. Se esta

equagdo for utilizada em um meio computacional adequado, € possivel acompanhar a evolugio

térmica do processo.

Em geral as etapas basicas da simulacdo de um processo de fundicio sio definidas como:

a. Pré-processamento das informagdes do sistema em solidificacfio;
b. Processamento das equacdes que permitem acompanhar as trocas térmicas;

c. Pos-processamento dos resultados da analise das trocas térmicas [Smiley, 1993]; [Jolly, 1994].

De maneira sucinta tais etapas sdo detalhadas como se segue:

a. Pré-processamento

Nessa etapa a peca € desenhada em trés dimensdes (molde, fundido, resfriadores,

ambiente ou qualquer outro meio dentro do sistema metal/molde). Em seguida € feita a divisgo do
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sistema em uma rede de pequenos elementos de volume, para que seja possivel aplicar a técnica

numérica escolhida para tratar o sistema.

b. Processamento

Nesta etapa, onde a transferéncia de calor deve ser abordada, utiliza-se geralmente uma
das seguintes técnicas: método das diferencas finitas (MDF) ou o método de elementos finitos
(MEF). Como o MDF envolve grau de dificuldade menor que o MEF ao se abordar

transformacdes de fase, o primeiro ¢ mais utilizado no tratamento de problemas envolvendo

solidificagdo de metais e suas ligas.

c. Pés-processamento

Com o uso de recursos graficos, esta €tapa torna o acompanhamento e analise da
transferéncia de calor mais eficiente, facilitando a obtenc¢do de resultados e conclusdes com
respeito ao comportamento do sistema estudado, obtendo-se resultados graficos dos pardmetros
de interesse, tais como as taxas de resfriamento, as taxas de deslocamento das isotermas, os
gradientes térmicos e o tempo local de solidificagdo, sendo todos em funcdo do tempo apos o

vazamento do metal liquido e/ou da posicio do sistema metal/molde.
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Capitulo 3

3. Metodologia e Procedimentos Experimentais

3.1. Consideracdes Iniciais

O presente trabalho envolveu dois tipos distintos de metodologia de analise. O primeiro
tipo esteve associado a simula¢io do processo de fundicdo utilizando aco inoxidavel austenitico
do tipo AISI 316L. O outro tipo refere-se a anélise experimental associada a processamentos que

tiveram como fim a investigagdo do modo e da microestrutura de solidificagfo, bem como as

técnicas de caracterizagdo utilizadas.

3.2. Simulag¢éio do Processo de Fundicio

A simulacdo do processo de fundiciio foi efetivada através do emprego do pacote
computacional AFS Solidification System. Esse programa permite simular o processo de
solidificacdo em trés dimensdes, incluindo sistemas metal/molde com geometrias complexas.
Nesse pacote, a entrada de dados, que € uma tarefa ardua, é facilitada com o uso de programas do
tipo "CAD", conforme mostra o diagrama da figura 3.1. Por meio dessas ferramentas, o molde e a
pega a serem obtidos através da fundigfio, mesmo que exibam formas geométricas complexas, sdo
desenhados nas trés dimensdes por meio da composicdo de sélidos adequados. A simulacio do
processo de fundigdo € obtida pela reconstrugiio do sistema metal/molde por meio de pequenos
elementos de volume com a forma de paralelepipedos. Em seguida, a geometria do sistema
metal/molde ¢ imposta uma rede de diferencas finitas, onde se aplica a equacdo 2.15. O célculo
das temperaturas nesses elementos ¢ implementado em funcio da natureza de cada elemento. A

partir da natureza de cada elemento (molde, metal ou a qualquer meio encontrado dentro do



sistema metal/molde), € possivel associar aquele ponto do sistema metal/molde suas respectivas

propriedades termofisicas.

Projeto do Solucgo da
Sistema Transferéncia
Vietal/Vblde Fntrada da de Calor pelo
" MDE Resultados
o Rl

Figura 3.1. Diagrama esquemético da codificacdio de um sistema metal/molde na simulacio de

um processo de fundi¢io.

No presente trabalho, foi utilizada uma rede de diferencas finitas com um limite méximo de
400.000 elementos. O programa AFS Solidification System foi utilizado em um micro
computador padrdo IBM, com CPU Pentium IV, 750 MHz e 128 kb de memoria de CPU. O
tempo de cada simulacdo, considerado a partir do inicio dos calculos foi de aproximadamente ]

hora. A partir dessa metodologia de simulacgo foi possivel obter a andlise detalhada da evolugio

térmica do sistema.

3.3. Materiais

O ago inoxidavel aqui estudado foi fornecido pela empresa MICROSTEEL, Sumaré, SP.
Esta liga ¢ classificada como ago inoxidavel austenitico de baixo carbono e & empregado na
fabricagdo de elementos de aplicagio cirtirgica (proteses, fios, pinos, etc.), cuja composicdo
garante a auséncia de corrosdo intergranular, assim como boa resisténcia fadiga. Por pertencer a
classe de materiais utilizados em dispositivos de aplicagdo cirtrgica e por atender as
especificagdes da norma ASTM F138 [ASTM F138-92, 1992], esta liga pode ser denominada de
liga FI38 ou ainda de AISI 316L, cujas composi¢des quimicas nominais encontram-se
apresentadas na tabela 3.1. Ao longo do presente trabalho, a denominacio AISI 316L sera

utilizada. A tabela 3.2 exibe resultados de composicdo obtidos através de fluorescéncia de raios-X
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de amostras da liga estudada. De acordo com informagles da literatura, esse aco apresenta as

propriedades termofisicas mostradas na tabela 3.3.

Tabela 3.1. Teor de elementos de liga segundo especificagdes ASTM F138 e AISI 316L do aco
inoxidavel estudado no presente trabalho [Jernkontoret, 1977]; [ASTM F138-92, 1992,].

Elemento AISI316L F138
(% peso) (% peso)
Carbono 0,030 max 0,030 max.
Manganés 2,00 max 2,00 max
Foésforo 0.030 max 0,025 max.
Enxofre 0,030 max 0,010 max
Silicio 0,75 max 0,75 méax
Cromo 17,00 2 20,00 17,00 2 19,00
Niquel 10,00 a 14,00 13,00 a 15,50
Molibdénio 2,00 a 4,00 2,00 23,00
Nitrogénio | = eeemeeee 0,10 max
Cobre | e 0,50 méx
Ferro balanco balango

Tabela 3.2. Composi¢do das amostras do aco inoxidavel austenitico utilizadas no presente
trabalho obtida através de fluorescéncia de raios-X.

Elemento Quantidade (% em peso)
Cromo 16,6
Niquel 10,1
Carbono 0,03
Manganés 1,40
Molibdénio 2,20
Silicio 0,47
Cobre 0,20
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Tabela 3.3. Propriedades termofisicas da liga analisada no presente trabalho, segundo resultados
da literatura [Matweb, 2002]

Parametro AISI316L

C (J/kg K) 451

K (W/mK) 85

p (kg/m3) 7.750
H (J/kg) 294.000
Ty (°0) 1.440
Ts (°0) 1.415

3.4. Selidificacdo Direcional

A analise do modo e da microestrutura de solidificagdo do aco AISI 316L foi implementada
através da técnica de solidificacdio direcional. Inicialmente, amostras desse aco foram
solidificadas sob baixas taxas de crescimento, em um forno de solidifica¢do direcional Bridgman,
0 que permitiu evidenciar os efeitos da redistribui¢io de soluto no modo e na microestrutura de
solidificag@io. Objetivando obter taxas de solidificagdo mais elevadas, equivalentes as taxas
presentes em processos de fundigiio, um segundo dispositivo de solidificacio direcional foi
empregado, o que permitiu avaliar correlacdes entre pardmetros térmicos do processo de

solidificacdo e espagamentos interdendriticos. Ambos os dispositivos de solidificacdo direcional

s@o descritos a seguir.

3.4.1. Solidificacio sob Baixas Taxas de Crescimento

Amostras do ago AISI 316L de 110 mm de comprimento foram inseridas em cadinhos de
alumina fornecidos pela CETEBRA, Sio Carlos, SP, com 7,0 mm de didmetro interno e 300 mm
de comprimento. Previamente, tais cadinhos foram tratados em solugdo de 1% de 4cido
fluoridrico e posteriormente lavados em 4lcool e secos com ar quente. A etapa de solidificacdo
direcional das amostras foi implementada com o uso de um forno de solidificacdo direcional com
aquecimento indutivo. Tal equipamento é constituido por unidade de aquecimento, unidade de
movimentagdo de amostras e pelo sistema de medida e controle de temperatura. O esquema do

equipamento utilizado para a fusfo direcional e a foto do mesmo s&o vistos na figura 3.2.
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(®)

Figura 3.2. Dispositivo de solidificacéio direcional de baixas taxas de crescimento: (a) diagrama

esquemético e (b) foto do equipamento em operagdo. (1. Conexdio para Argbnio; 2. Tubo de
Quartzo; 3. Espira de Indugdo; 4. Fundido; 5. Cadinho de Alumina; 6. Tubo de Niébio; 7.

Conexdio para Vacuo; 8. Moto-Redutor - Rotagfo; 9. Fuso para Translagdo; 10. Motor de Passo -

Translagfo; 11. Moto-Redutor - Rotagdo).
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A unidade de aquecimento compde-se de dois tubos de quartzo e um susceptor de niébio
envolvidos por uma bobina de indugdo. Os tubos de quartzo sio montados coaxialmente, e
servem para protec@o tanto da amostra, como da fonte de indugfo. Outra funcdio dos tubos de
quartzo € a manuten¢do da atmosfera inerte obtida através de sistema de vécuo e injecdo de
argbnio. O sistema de vacuo utilizado € constituido por uma bomba mecanica fornecida pela
EDWARDS do BRASIL. A injegdo de gas envolveu argdnio de alta pureza 99,999%. A bobina
de indugdio ¢ constituida por um tubo com geometria espiral confeccionado em cobre, que &
conectada a uma fonte de radiofreqiiéncia de 250 kHz e poténcia de 7,5 kW. O movimento de
translagdo da amostra dentro da unidade de aquecimento ¢ obtido através de um motor de passo
controlado por um microcomputador, ligado a um redutor de velocidades e a um fuso que permite
a ascendéncia ou descendéncia de uma base metéalica. As amostras podem ser deslocadas dentro
de faixa de velocidade de 1,0 mm/h a 180,0 mm/h. O sistema de medida e controle de
temperatura € implementado através de um pirdmetro 6tico conectado a um controlador de
temperatura digital do tipo P.LD.. Os experimentos de solidificaciio direcional foram iniciados
com o posicionamento dos cadinhos com a amostra dentro de forno, de modo que a parte inferior
do tubo de alumina estivesse localizada na parte mais quente do tubo de niébio. A figura 3.3
exibe uma amostra tipica utilizada nos experimentos de solidificacfo direcional sob baixa taxa de
crescimento. Apds a obteng@o de atmosfera inerte no sistema, iniciava-se a fusdo da amostra com
a aplicagdio de 50 % da poténcia total. A temperatura da zona quente do forno foi ajustada a 1.500

°C. As amostras permaneciam nessa temperatura por 10 minutos, objetivando a homogeneizacéo

de temperaturas.

Figura 3.3. Amostra utilizada em experimentos de solidificacio direcional sob baixa taxa de

crescimento.
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Apbs o periodo de homogeneizagfio, iniciava-se o processamento das amostras com o
movimento descendente das mesmas em diregdo & parte inferior do forno, que foi mantido a
temperatura ambiente. Nos experimentos executados nesse trabalho, as velocidades de descida

(translagdo) das amostras foram de 1,0; 50,0 e 150,0 mm/h.

3.4.2. Solidificaciio sob Altas Taxas de Crescimento

O processo de fundigdo de metais envolve taxas de solidificagdo muito superiores a aqueles
valores obtidos com o uso do equipamento de solidificagdo direcional descrito anteriormente. Tal
fato resultou na necessidade do desenvolvimento de um sistema de solidificagdo direcional que
permitisse desenvolver a solidificagdo do aco AISI 316L sob taxas de solidificacdo acima de
1.000 mm/h. Esse sistema é apresentado na figura 3.4 e consiste basicamente de uma unidade de
aquecimento do tipo indutiva, alimentada por uma fonte de inducdo de 250 kHz e 15 kW, uma
unidade de posicionamento da amostra constituida por um tubo de alumina de 150 mm de
comprimento e 11,0 mm de didmetro interno. Em tal tubo de alumina foram inseridos
transversalmente 6 termopares tipo S, de 0,3 mm de didmetro, protegidos por tubos de alumina de
0,5 mm de didmetro interno de 0,7 mm de didmetro externo. Esses termopares foram conectados
a uma unidade de aquisi¢do de dados controlada por um micro computador, que permite alta
precisdo de medidas de temperatura (> 0,5 %). Esse médulo de aquisicdo de temperaturas foi
fornecido pela Measurement Computing, E.U.A.. modelo CIO-DAS-TC, conta com 16 canais
independentes de leitura e foi acoplado a um microcomputador padrio IBM Pentium II, 450
MHz, 64 Mb de meméria RAM. A amostra contida no tubo de alumina era aquecida através de
indugdo eletromagnética, o que resultava na fusio das amostras. A solidificagdo era obtida através
de uma unidade de resfriamento, posicionada na parte inferior da amostra. A figura 3.5 mostra
uma amostra processada através de solidificacio direcional sob altas taxas de crescimento. Dois
tipos de unidade de aquecimento foram empregados, o primeiro confeccionado em cobre e
refrigerado a partir da passagem de 4gua e o segundo, confeccionado em aco carbono, também
refrigerado com 4gua, que permitia grau de resfriamento inferior. Os experimentos eram iniciados
pelo aquecimento e fusdo da amostra. Quando a distribuigdo de temperaturas atingia nivel
adequado, o sistema de resfriamento através de circulagio de agua era acionado, 0 que permitia a

solidificagdo direcional do ago fundido.
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Tubo de Alumina

Espira de Inducéo
Termopares

Unidade de Refrigeracio

Entrada de Agua

(b)

Figura 3.4. Sistema de solidificagdo direcional sob altas taxas de crescimento: (a) diagrama do

dispositivo; (b) foto do equipamento em operagio.



A interpretac@o dos registros do sistema de aquisi¢do de temperaturas permitiu determinar
as velocidades de solidificagfo, os gradientes térmicos envolvidos, bem como outros pardmetros

térmicos do processo.

Figura 3.5. Lingote obtido através de solidificacdo direcional no sistema de altas taxas de

crescimento.

3.5. Processo de Fundicao de Precisio

A peca analisada constituiu-se de uma haste metalica utilizada como parte de uma
protese total de quadril. Os experimentos de fundi¢@io estiveram associados ao processo de
fundicdo de precisdo do tipo cera perdida. Nesse processo, a peca a ser fabricada tem sua forma
reproduzida em cera, como indica a figura 3.6. O registro da evolucdo de temperaturas foi obtido
através do emprego de trés termopares tipo S, protegidos por tubos de alumina e

convenientemente localizados no sistema metal/molde, como indica a mesma figura. O processo
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de fundigdo € realizado através da formagfo de um conjunto com diversas pecas em cera, na
forma de um *“cacho”, como ¢ exibido na figura 3.7. Em seguida, o modelo em cera é recoberto
com massa cerdmica, resultando no conjunto mostrado na figura 3.8. Finalmente, a finaliza¢3o da
fabricagéo do molde € obtida por meio do aguecimento do conjunto em cera recoberto com a
massa ceramica. Nessa etapa, com a elevacio da temperatura, a massa cerdmica € sinterizada e a
cera € fundida e retirada do conjunto, como mostra a figura 3.9. A tabela 3.4 apresenta 0s

parametros termofisicos da massa cerimica utilizada como molde, enquanto a tabela 3.5 exibe
detalhes da constituicio dessa massa.

Termapar |

Termaopar 2

Termopar 3

(b)

Figura 3.6. Reprodugdo da haste metalica em cera, mostrando o posicionamento de termopares na

peca fundida: (2) peca com os trés termopares acoplados, (b) posi¢@o dos termopares na amostra a
partir da superficie externa do molde.

LN
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Tabela 3.4. Parametros termofisicos do material do molde.

Pardmetro Molde
C kg K) 732
ol (kg/m3) 2.700

K (W/mK) 0,83

Tabela 3.5. Composi¢io da massa cerdmica aplicada ao conjunto de pegas em cera.

Constituinte Composicéo (% peso)
Si0, 33,5
TiO, 2,3
Fe,05 2,28
K0 1,48
ALO; 59,7
Ca0O 0,04
MgO 0,08

Figura 3.7. Conjunto de pecas em cera na forma de um “cacho” em etapa anterior ao recobrimento

por massa ceramica.
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Figura 3.8. Conjunto de pecas de cera recobertas por massa cerdmica.

Figura 3.9. Etapa de sinterizagfo da massa cerdmica e eliminac8o da cera.

A fundigdo foi realizada com o vazamento da liga fundida & temperatura de 1.580 °C,
enquanto a temperatura do molde no momento do vazamento era de 1.100 °C.

Na figura 3.10 € ilustrado o instante do vazamento do metal liquido no molde com os
termopares, o qual ocorre, aproximadamente, 10 segundos apos a retirada do metal liquido do
forno.



Figura 3.10 Vazamento do metal liquido no conjunto de moldes contendo os termopares.

3.6. Caracterizacio Microestrutural

A caracterizacio microestrutural das amostras abrangeu a preparagdo das mesmas por
técnicas de metalografia e andlises por microscopia optica e eletrénica de varredura (MEV). Na
realizagio desses estudos foi necessdrio que as amostras obtidas fossem submetidas a uma
seqiiéncia de procedimentos comuns na preparagdo metalografica. Em um momento inicial, as
amostras foram seccionadas com serra de alta velocidade usando discos abrasivos. Em seguida,
essas amostras foram embutidas a quente em baquelite e submetidas a preparagdo metalografica
objetivando a remogdo da camada superficial danificada durante o corte e a obtengdo de uma
superficie plana necessaria a analise microscopica. O procedimento metalografico envolveu o
lixamento com lixas de granulometria 220, 320, 400, 600 e 1.200, seguido por polimento
mecAnico em panos metalograficos com pasta de diamante de 6, 1 e 0,25 um e lubrificados com
slcool etilico absoluto. Apds cada etapa, as amostras foram lavadas para a retirada dos residuos.
Essa limpeza foi feita com 4gua e sabdio, seguida por banho em aparelho de ultra-som e secagem

com ar quente.

O passo seguinte ao polimento foi o ataque quimico das amostras. O ataque quimico

possibilita a visualizagdo da morfologia e a revelagio das fases através da imposic8o de um
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contraste & amostra. A escolha do ataque quimico envolve técnicas de tentativa e erro, e
geralmente, € considerada mais arte do que cié;xcia. Os ataques necessarios foram efetuados com
dois tipos de reagente: Nital (HNOj: H,SO4: H,O destilada), na proporcdo 1:1:1 e de Beraha
modificado (0,5 g de K;5,05 € 20,0 g de NH4FHF em 100 ml de 4gua destilada) por 5 minutos
[Rajasekhar, 1997]. A solucdo de Beraha exibe pH entre 2 e 3. Resultados da literatura indicam
que o pH ideal para a observagio de agos austeniticos deve ser igual 2,5, o que pode ser obtido
através da adi¢éo extra de NH4OH ou de HNOj; [Rajasekhar, 1997]. Apés esse procedimento de
ataque quimico, as amostras foram lavadas em banho de etanol em ultra-som e secadas ao ar

quente.

A observagdo microscopica foi elaborada em um microscopio éptico Neophot-32. Esse
microscopio € do tipo invertido e tem faixa de aumento variando de 10 a 2.000 vezes, possui dois
conjuntos com quatro filtros cada, os quais permitem, através de vérias combinacdes, obter varios
comprimentos de ondas dentro de espectro de luz visivel (400-720 nm). Além disso, outras
caracteristicas que podem ser variadas sdo tipo de luz (natural ou polarizada) e tipo de iluminagdo
(campo claro ou campo escuro). Assim, a escolha adequada dos filtros, da luz e de iluminacéio
viabiliza alto nivel de contraste na imagem das amostras e qualidade das micrografias. Acoplado
a este microscopio existe uma camera fotografica e um sistema de aquisi¢do de imagens, através
do qual foi possivel realizar medida de diversos pardmetros relacionados com a microestrutura
obtida. A analise realizada nesse microscopio compreendeu a aquisi¢io de imagens, a andlise da

morfologia de solidificacdio e também, a determinago de espagamentos dendriticos.

A microscopia eletrénica de varredura (MEV) foi executada em um microscépio JEOL,
modelo JXA-840A. Esse equipamento tem resolugdo de 100A e aumento maximo possivel de
100.000 vezes e possui dois dispositivos de analise acoplados: um de espectrometria por
dispersdo de energia (EDS) e um de emissdo de raios-X (XRE). A anélise por EDS possibilita
determinar a composi¢@o geral do material, bem como as composi¢des das fases constituintes. A
técnica de emissdo de raios-X (XRE) permite identificar a distribuicio de elementos nas fases
constituintes. As analises realizadas neste trabalho objetivaram o estudo da microestrutura no

tocante & morfologia e a determinagdo da composi¢io quimica das fases. A preparacio das
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amostras para a analise por microscopia eletrdnica envolveu o procedimento semelhante ao da

analise por microscopia optica, porém, sem a utilizacdio do ataque quimico.

3.7. Analise Térmica Diferencial

As técnicas de analise térmica sfio essenciais na caracterizacdo das transformacdes de fase
de um material. Dentro dessas técnicas destaca-se a analise térmica diferencial (DTA), que pode
ser considerada a mais simples e a mais utilizada. O principio dessa técnica € baseado no registro
de diferenca da temperatura entre a amostra e o material de referéncia, enquanto ambos sdo
submetidos a0 mesmo programa de aquecimento. Normalmente a temperatura do material
analisado (TA) e a do material de referéncia (Tr) € variada linearmente em relagdo ao tempo. A
diferenca entre a temperatura do material analisado e a temperatura do material de referéncia,
definida como AT= Tr-Ta € entdo monitorada e considerada em funcio da temperatura do
material analisado, gerando o que se denomina de “termograma diferencial”. Este termograma
permite identificar as temperaturas de transformagfio solidus e liquidus, bem como as
temperaturas caracteristicas de transformaco de fase de uma determinada liga. A analise térmica

¢ utilizada para determinar as temperaturas de transformag@o de fases que ocorrem dentro da

faixa de temperaturas examinada.

O equipamento utilizado no presente trabalho foi da marca Netzsch, modelo STA 409C,
sob as seguintes condi¢des: atmosfera protetora de argdnio, cadinho de alumina, cadinho de
referéncia (alumina) vazio, temperatura maxima de 1.550 °C, taxas de aquecimento e
resfriamento de 5,0 °C/min, 10 °C/min e 20 °C/min e massas de andlise préximas a 200 mg.
Antes das analises, as amostras foram limpas em alcool em ultra-som. Na determinacfio das
temperaturas de transformacio utilizou-se o sistema padrfio “onset”, onde a temperatura da
transformacdio é determinada através do ponto de interceptagdo da reta tangente a curva que

antecede a transformacio e da que sucede a transformacao.
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Capituleo 4

4. Resultados e Discussio

4.1 Consideracdes Iniciais

Os resultados aqui apresentados e discutidos referem-se, em uma primeira etapa, a
avaliagdo do programa de simulacio de solidificagdo AFS Solidification System, o que foi
elaborado a partir da comparacio com dados da literatura. Em uma etapa seguinte, avaliou-se a
solidificacgio em um processo de fundigio de precisdo de uma pe¢a em Aco Inoxidavel AISI
316L. Essa peca foi estudada através da simulagdo de sua fabricacfio e os resultados obtidos
foram comparados a dados experimentais resultantes do processo real de fundi¢do. Em adicfio, o
estudo da solidificacdo do aco AISI 316L foi complementado por experimentos de solidificacéo
direcional que visaram estabelecer relacdes entre parametros térmicos do processo de
solidificagdo e parmetros microestruturais, bem como uma analise do modo de solidificacfio
desse aco. Em uma etapa final, os dados obtidos da solidificagdo desse aco foram inseridos no

programa de simulagdo AFS Solidification System, o que permitiu compreender o processo de

fundi¢io da peca estudada.

4.2. Avaliacdo do Programa de Simulacio de Selidificacio AFS Solidification System

Com o objetivo de avaliar a eficiéncia e a confiabilidade dos resultados obtidos do
programa de simulagio de solidificacio AFS Solidification System em relagdo a dados da
literatura, o sistema metal/molde estudado foi inicialmente gerado a partir de técnicas de desenho
auxiliado por computador, através de modulos de desenho em duas e trés dimensdes existentes no
préprio programa. Esse sistema metal/molde seguiu as dimensdes previamente estabelecidas na

literatura [George, 1988]. Na figura 4.1 encontram-se ilustrados o sistema metal/molde em trés
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dimensbes gerado a partir do médulo de desenho, o s6lido gerado através do programa de

simulagfo da solidificagdo AFS e a peca fundida estudada [George, 1988].

Figura 4.1. Ilustragdo do: (a) sistema metal/molde gerado através do moédulo 3D do programa

AFS; (b) solido gerado pela malha de elementos do programa AFS e (¢) peca fundida estudada.

Comparando-se o solido gerado através do programa AFS apresentado com o sélido real,
¢ possivel verificar grande similaridade entre ambos, podendo-se afirmar que o modelo gerado

representa fielmente a peca a ser simulada.



Termopares virtuais foram inseridos no sistema metal/molde em posi¢des equivalentes ao
apresentado pelo sistema real [George, 1988], visando obter o comportamento térmico da peca
através do programa AFS para, posteriormente, comparar os resultados obtidos com os dados da

literatura. Na figura 4.2 encontra-se uma ilustragfio do posicionamento dos sete termopares no

sistema metal/molde.

T

»
Figura 4.2. Posicionamento de termopares no sistema metal/molde gerado, conforme apresentado
na literatura [George, 1988].

A confiabilidade do programa de simulaggio de solidificagiio AFS foi comprovada através
da comparag@o de resultados obtidos com resultados experimentais disponiveis [George, 1988], a
partir do confronto direto dos resultados da evolugio das temperaturas obtidas para cada um dos

termopares indicados na figura 4.2. Nas figuras 4.3 a 4.7 encontram-se as comparacdes entre 0s
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resultados obtidos através do programa AFS comparados aos dados experimentais para os
termopares 1 a 5, respectivamente. Nessas figuras apresenta-se a regiio de abrangéncia das

temperaturas solidus (Ts=1.439 °C) e liquidus (T;=1.488 °C) do metal estudado.

1550

1500 - T

1450 - e

1400 A
1350 -

=T - | teratura
1300 - == T . AFS

TEMPERATURA (°C)

1250 -

1200 ; : ‘ ;
0 10 20 30 40

TEMPO (min)

Figura 4.3. Comparagdo entre os resultados obtidos através do programa AFS e dados

experimentais para o termopar 1 (Tp=Temperatura liquidus e Ts=Temperatura solidus).

Pode-se observar que os resultados apresentados pelo programa AFS, para todos os
termopares localizados na pega, possuem boa concordéncia com os resultados experimentais para
a faixa compreendida entre as temperaturas solidus (Ts=1.439 °C) e liquidus (Ty=1.488 °C). Para
os termopares 1, 2, 3 e 5, observou-se boa concordéncia entre 0s resultados a partir de 5 até,
aproximadamente, 20 a 25 minutos de solidificacio da pega. Em fungo da localizagdo do
termopar 4 (figura 4.6), a curva de resfriamento da pega nesta posigio apresenta outro tipo de
comportamento térmico, porém os dados obtidos através do programa AFS apresentam boa
concordincia com os resultados experimentais. Nas figuras 4.8 e 4.9 encontram-se as
comparagdes entre os resultados obtidos através do programa AFS comparados aos dados

experimentais para os termopares 6 e 7, respectivamente, localizados no molde.
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Figura 4.4. Comparac8o entre os resultados obtidos através do programa AFS e os dados

experimentais para o termopar 2 (T = Temperatura liquidus e Ts=Temperatura solidus).
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Figura 4.5. Compara¢@o entre os resultados obtidos através do programa AFS e os dados

experimentais para o termopar 3 (T, = Temperatura liquidus e Ts = Temperatura solidus).
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Figura 4.6. Comparagdo entre os resultados obtidos através do programa AFS e os dados

experimentais para o termopar 4 (Tp =Temperatura liquidus e Ts=Temperatura solidus).
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Figura 4.7. Comparagdo entre os resultados obtidos através do programa AFS e os dados

experimentais para o termopar 5 (Tp =Temperatura liquidus e Ts=Temperatura solidus).
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Figura 4.8. Comparagfo entre os resultados obtidos através do programa AFS e os dados

experimentais para o termopar 6, localizado no molde.
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Figura 4.9. Comparagfio entre os resultados obtidos através do programa AFS e os dados

experimentais para o termopar 7, localizado no molde.
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Nesse caso, as respostas obtidas através do programa AFS, ndo foram t&o eficientes se
comparados com os resultados obtidos para os demais termopares localizados na peca. Essa
discrepancia de resultados pode ser resultado da variagio do coeficiente de transmissdo de calor
metal/molde, podendo ter influenciado de forma negativa na previsfio das temperaturas para os

termopares localizados no molde.

Portanto, a partir da constatagio de que a evolugio das temperaturas obtidas virtualmente
através do programa AFS possui concordancia satisfatéria com dados experimentais de literatura,
principalmente junto & regifio pastosa, pode-se dizer que o programa pode ser empregado com
eficiéncia e confiabilidade e que seus resultados poderfio ser utilizados para a obtengfo de
informacdes adicionais sobre a evolugdo do processo de solidificag@o da pega, fundamentais para
uma otimizagdo do processo com relagdo & qualidade e custos. Na figura 4.10 encontra-s¢ o
comportamento térmico do fundido, gerado através do programa AFS, representado a partir das

isotermas da peca compreendida entre as temperaturas de 936 °C a 1.433 °C.

1433 °C

936 °C

(2) (b) (c)
Figura 4.10. Isotermas no fundido obtidas através do programa AFS, com (a) 30%, (b) 50% e (¢)
100% de solido.
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A partir dessa figura podem ser avaliados alguns aspectos fundamentais do processo de
fundigdio como, por exemplo, o grau de direcionalidade da solidificagdo, que controla a formaco
de alguns defeitos na peca. Pela disposicio e diregio de movimento das isotermas, pode-se
concluir que a peca obtida apresenta comportamento favordvel de minimizacio de tempo de
desmoldagem, uma vez que a maior temperatura da pega encontra-se abaixo da regifo pastosa
(Ts=1.439 °C). Pode-se dizer ainda que em virtude da maior temperatura do sistema encontrar-se
localizada no massalote, a peca se apresentaré isenta de defeitos provocados pela contragdo do
metal durante sua solidificacdo. O programa AFS permite ainda que seja feita uma analise do
sistema estudado, visando a previsdo de locais com probabilidade de defeitos de porosidade na
peca. Esta andlise foi efetuada considerando-se o critério de Niyama para agos, onde séo
estabelecidos os valores entre 0 (limite inferior de porosidade severa) e 1 (limite superior de
pequena ou nenhuma porosidade). Na figura 4.11 encontra-se ilustrada a pega e o sistema de
alimentagfo contendo as provéveis regides com probabilidade de ocorréncia de porosidade. As
regifes apresentadas com cores de laranja a amarelo possuem caracteristicas de porosidade
critica. Estes resultados coincidem com os resultados apresentados na literatura, conforme

apresentado na figura 4.12 [George, 1988].

Figura 4.11. Localizagdo provavel de porosidades previstas através do critério de Niyama.
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Figura 4.12. Ilustrag@o das provaveis regides com probabilidade de ocorréncia de porosidade na

peca, prevista atraves do critério de Niyama [Niyama, 1982].

Verificado que o programa AFS mostrou-se efetivo para simular a solidificacio em
processo de fundigfo, essa ferramenta foi utilizada na etapa seguinte do presente trabalho,
visando descrever a solidificagdio no processo de fabricacio de uma haste metélica de uma

protese total de quadril, obtida por fundicéio de precisdo, utilizando o aco inoxidavel AISI 316L.

4.3. Simula¢do de um Processo de Fundic¢io de Precisio
A aplicagdo do programa AFS Solidification System no estudo da fabricacio da haste

metélica em aco inoxidavel AISI316L constituiu-se das seguintes etapas:
a. Determinagdo dos pontos de transformacfio do aco AISI 316L, através da analise térmica

diferencial;

b. Determinagdo do modo de solidificagdo do aco AISI 316L através da técnica de

solidificagfo direcional (baixas taxas de crescimento);
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4.3.1

Determinacdo da correlagdo entre pardmetros térmicos do processo de solidificagdo ¢
parametros microestruturais do ago AISI 316L, através de técnicas de solidificagdo
direcional (altas taxas de crescimento);

Realizacdo do processo real de fundicdo de precisdo da prétese ortopédica e
monitoramento de sua evolugéo de temperaturas;

Simulagdo do processo de fundicdo de precisdo da protese ortopédica através do
programa AFS Solidification System;

Previsdo da microestrutura de solidificacio da protese ortopédica a partir dos estudos

realizados nos itens a, b, ¢, d e e.

Temperaturas de Transformacio

As temperaturas de transformacfio em ligas ferrosas estdo diretamente associadas a

composi¢do da amostra estudada. Fundamentando-se nessa afirmacfo, amostras da liga estudada

foram analisadas quimicamente através da técnica de fluorescéncia de energia dispersiva de

raios-X (EDXRF). Os resultados obtidos foram apresentados na tabela 3.2. Nas figuras 4.13 a

4.15 sao apresentados os resultados obtidos de ensaios de analise térmica diferencial realizados

com taxas de 5 °C/min, 10 °C/min e 20 °C/min, respectivamente, de maneira a determinar as

temperaturas de transformagio do aco inoxidavel AISI 316L.
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Figura 4.13. Termograma obtido com taxa de resfriamento de 5 °C/min e as respectivas

temperaturas de transformacdes de fase.
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Nesses termogramas podem ser identificadas variagGes dos valores das temperaturas
liquidus e solidus, T (L S L+y) e Ts (L+y S ), respectivamente. Vale lembrar que no modo de
solidificagéio A, a transformacfo seria Liquido — (Liquido +y) — y. Ao se comparar os ensaios
realizados com a taxa de 5 °C/min, figura 4.13 e o ensaio com taxa de 10 °C/min, figura 4.14,
nota-se acentuada diferenca entre os resultados obtidos. Essa diferenca € resultado da dificuldade
de se medir valores longe do equilibrio. Quando ¢ utilizada uma taxa de resfriamento pequena, o
sistema em estudo encontra-se mais proximo do equilibrio. Para a medida obtida com taxa de
resfriamento de 20 °C/min (figura 4.15), os resultados obtidos sio discrepantes. Dependendo da
taxa de solidificagdo imposta 4 amostra ¢ do nivel de segregacdo de solutos, € possivel ocorrer o
modo de solidificagcdo AF, que envolveria a transformagéo Liquido — (Liquido +v) — (Liquido
+ v +8) = (v + 9). Esse tipo de transformacio ¢ observado sob baixas taxas de solidificagfo.
Com o aumento da taxa de resfriamento e, conseqiientemente, da taxa de solidificacfo, a
liberagfo da energia associada a essa transformacéo é pequena, e nido € possivel detecta-la através

do sistema de analise térmica diferencial empregado, pois a quantidade de ferrita formada é

pequena.

Na tabela 4.1 sdo apresentadas as temperaturas obtidas através da analise térmica

diferencial para cada taxa de resfriamento avaliada, para as diversas transformacdes de fase do
aco AISI 316L.

Tabela 4.1. Temperaturas relativas as transformacdes de fase obtidas através de anadlise térmica

diferencial.
Transformagio de Taxa de resfriamento (°C/min)
fase 5 10 15
TL
Liquido — 1.434 1.395 1.394
(Liquido +v)
Ts
(Liquido +y + &) — 1.387 1.323 1.365
(r+38)
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O resfriamento de uma porg¢éo de liquido dentro de um corte no diagrama ternario Fe-Cr-
Ni, junto & composic¢@o de 70 % de Fe (figura 4.16), que corresponde & composicdo da liga AISI
316L, torna possivel descrever a histéria de solidificagdo dessa liga, o que permite tecer um
paralelo entre as transformacOes de fase, microestruturas e temperaturas obtidas no ensaio de

analise térmica diferencial.
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Figura 4.16. Corte vertical do diagrama ternario Fe-Cr-Ni para uma composigio fixa de 70 % em
peso de Fe [Brooks, 1991].

A primeira transformagdo detectada pela andlise térmica diferencial corresponde 2
temperatura liquidus da liga, que representa a temperatura onde ocorre a primeira transformacéo
da fase liquida em fase y, a segunda alteragdio corresponde & temperatura de transformacio do

liquido remanescente em fase sélida. A partir dessa temperatura, a fase existente € a fase v.

4.3.2 Modo de solidificacio do Aco AISI 316L
De acordo com a literatura [Brooks, 1991], acos inoxidaveis do tipo AISI 316L exibem

modo de solidificacdo A, pois nesse caso a razio Creq./Nigg € proxima a 1,4. Com o aumento
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desse pardmetro, o modo de solidificacio pode transformar-se em AF, com o aparecimento de
ferrita nas regides interdendriticas. Na solidificagdo com modo A (austenita como fase primaria),
conforme sugerem diversos estudos [Brooks, 1991], a maioria dos coeficientes de distribuicfo de
soluto desse aco s3o menores que a unidade e, portanto, os elementos de liga s3o segregados ao

liquido, empobrecendo os niicleos dos bracos dendriticos da austenita.

Objetivando avaliar o modo de solidificagio, a forma e intensidade da segregacdo de
solutos e a evolugdo da microestrutura, amostras do ago inoxidavel AISI 316L foram
solidificadas direcionalmente. A solidificacdo direcional permite constatar com precisdo as
intensidades de redistribuicsio de soluto e, também, a evolucfo das morfologias com maior
eficiéncia que os resultados obtidos na formacdo de um braco dendritico. Isso é possivel, pois o
processo de solidificacdo direcional da forma como foi aqui implementado permite controlar nio

apenas a diregdo de extracdo de calor, mas também as taxas de solidificacio envolvidas e, dentro

de limites, o gradiente térmico na interface solido/liquido.

A figura 4.17 exibe um diagrama onde ¢ possivel identificar posi¢des na amostra
solidificada direcionalmente. As figuras 4.18 e 4.19 mostram a evolucdo microestrutural obtida
ao longo da mesma amostra. A primeira constatacdo refere-se as morfologias obtidas. A parte
inicial do lingote, ou seja, aquela a sofrer a solidificacdo direcional do inicio do processo,
apresenta-se totalmente austenitica, para valores de fragdo solidificada (fs=x/L) inferiores 0.6.
Essa fase exibe morfologia com poucos grédos colunares, evidenciando a ocorréncia de

solidifica¢do direcional com interface sélido/liquido plana.

Figura 4.17. Diagrama esquematico de posi¢bes na amostra solidificada direcionalmente, com
L=100 mm.



amigm

Figura 4.18. Evolugéo microestrutural durante a solidificacsio direcional do ago AISI 316L: (a)
Crescimento da austenita com interface solido/liquida plana; (b) Inicio da formacfo de contornos
celulares; (c) Crescimento celular (d) Inicio da transicio celular/dendritica; (e) Crescimento

dendritico e (f) Crescimento dendritico (vistas longitudinais).
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Figura 4.19. Sec¢des transversais da amostra solidificada direcionalmente: (a) morfologia na
regidio de transi¢do plana/celular, (b) morfologia na regido de transigdo celular/dendritica e (c)

morfologia na regifio de crescimento dendritico.
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A medida que a fragfo solidificada cresce, ocorre também a redistribuicdo de solutos,
enriquecendo a parte final da amostra, o que pode ser constatado a partir das figuras 4.20 a 4.26.
Os perfis de solutos obtidos mostram claramente que todos os elementos analisados exibem k<1
(para solidifica¢8o do tipo liquido — fase y). Esse resultado confirma parcialmente informacdes
sobre a segregacdo de solutos obtidas por diversos autores [Brooks, 1991]. Em relagio ao niquel,
os resultados obtidos ndo confirmam resultados apresentados por Kerr e Kurz [Kerr, 1996], que

sugere valores de k maiores que a unidade.

A figura 4.20 apresenta a distribui¢dio de cromo na amostra. Nota-se claramente que esse
elemento possui k < 1 na formac&o da austenita e nio muito distante da unidade. Isso é observado
a partir do pequeno nivel de alteracdo da distribui¢fio de soluto em relagfio & distribuicfo inicial.
A figura 4.21 refere-se a distribuicdo do niquel. De acordo com a literatura, esse elemento tem
coeficiente de distribuicdo igual ou mesmo superior 3 unidade. Uma avaliacdo do perfil de
distribui¢o obtido indica que tal suposi¢fo ndo estd totalmente correta, j4 que os resultados
obtidos indicam claramente que esse elemento tem k <I e préximo & unidade. A figura 4.22

refere-se ao perfil de molibdénio apos a solidificagio direcional.
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Esse elemento mostra coeficiente de distribuigdo menor que a unidade e valor menor que
aqueles obtidos com o cromo e niquel. Essa observagfo é obtida a partir do perfil de distribui¢fo,
onde se constata que a parte final da amostra teve sua quantidade de molibdénio aumentada em
quase 50 % do valor inicial. A distribuicBio do manganés na amostra solidificada direcionalmente
também indica coeficiente de distribuigso de soluto menor que a unidade e um valor compativel
com aqueles do cromo e do niquel, conforme sugere a figura 4.23. A distribuicso do cobre é vista
na figura 4.24. Tal resultado leva a conclus@o que esse elemento exibe coeficiente de distribuicéo
na formag&o da austenita muito préximo & unidade, j4 a analise da composicdo ndo resultou em
um perfil desse elemento que indicasse claramente a segregacio para uma das extremidades da
amostra. A figura 4.25 apresenta o perfil de distribuicdo do silicio. Através desses resultados
observa-se claramente que esse elemento possui coeficiente de distribuicio menor que a unidade
e um valor associado a altos niveis de segregacio. Considerando que na literatura, o valor desse
coeficiente para o cromo € préximo de 0,9, é possivel, dentro de uma avaliagfo grosseira sugerir
que o silicio, da mesma forma que o manganés, exibe valores iguais ou menores que 0.7. A figura
4.26 mostra a distribuicdo do fosforo. Esse perfil permite constatar que o coeficiente de

distribuig&o € inferior a unidade e tipico de um processo com alto nivel de segregacao.
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Inicialmente, a amostra exibia composi¢do uniforme e ao final do processo, a distribuicdo
dos elementos foi alterada. A medida que os teores de elementos de liga variaram, a razdo entre
estabilizadores de ferrita (Creq) e estabilizadores de austenita (Nig) também se alterou.
Entretanto, tal variacdo nfo foi acentuada, & medida que o niquel e outros elementos
estabilizadores da austenita também se acumularam na parte final da amostra. Esse fato €
evidenciado pela figura 4.27. O célculo da razio Cre./Nieq foi efetuado a partir da utilizagéo das
equagdes 2.11 e 2.12 e coeficientes presentes na tabela 2.3 sugeridos por Rajasekhar et al.
[Rajasekhar, 1997]. Desses resultados pode-se afirmar que a razfio entre estabilizadores de
austenita e ferrita tem seu valor minimo no inicio da amostra (Creq./Nieg~1,4) € seu valor méximo
no final da mesma (Creq./Niegx1,5). De acordo com resultados de outros estudos [Rajasekhar,
1997], os valores de Creq./Nieq obtidos poderiam resultar na formaco de pequenas quantidades de
ferrita nas regides interdendriticas. Porém, enquanto a interface sélido/liquido permaneceu plana,
apenas a fase austenita foi formada. E importante salientar que essa variagdo de Creq./Nigq foi
elaborada a partir da solidificacdo realizada sob condi¢bes termodinimicas préximas ao
equilibrio (baixa taxa de crescimento), diferente da solidificagio observada em processos de

soldagem (altas taxas de crescimento).
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Figura 4.27. Evolugéo da razio Creq/Nieq 20 longo da amostra solidificada direcionalmente.

A degeneracdo da interface sélido/liquido ocorreu com o aumento gradativo do teor de
clementos de liga no liquido, o que pode provocar a formagdo de super-resfriamento
constitucional. Apesar de ndo ter sido detectado pelo método de andlise quimica empregado
(fluorescéncia de raios-X), o elemento carbono esta presente no ago estudado. Com a evolugfo da
fragdo solida, tal elemento é segregado ao liquido. Quando o teor de carbono atinge determinados
niveis, ocorre a precipitacdo de carbonetos, na forma de estruturas eutéticas, como indica a figura
4.28. Essa figura exibe a microestrutura da posicdo 1 da figura 4.18.d, com maior ampliaco e
obtida através de microscopia eletronica de varredura. A realizagdo da microandlise por EDS
dessa regido revelou a presenca de elevadas quantidades (em relagio a composiciio média da
amostra) de cromo e molibdénio. Tais elementos formam carbonetos em presenca do carbono. A
tabela 4.2 mostra a composicdo em posicdes especificas da figura 4.28.b. Os niveis dos elementos
formadores de carbonetos sdo bastante superiores aos valores médios da fase austenita. Enquanto
o teor de cromo na estrutura eutética é igual a 30,9 % em peso, na austenita, esse valor cai para
valores proximos a 18%. Por outro lado, o niquel mostra um comportamento oposto. Na regido
eutética, seu teor € proximo a 6%, enquanto na austenita, esse valor sobe para niveis préximos a

12 %.
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(@) (b)

Figura 4.28. Estrutura eutética formada por carbonetos de Cr e Mo (ampliacio da posicdo 1 da

figura 4.18.d) evidenciando a quebra do crescimento plano e dando origem & transi¢do

plano/celular.

Tabela 4.2. Composicdo de posigdes proximas a transigdo plana/celular obtida através de micro-

analise por EDS.

Posicdes Cr Ni Mo Mn Cu Si P
(% em (% em (% em (% em (% em (% em (% em
peso) peso) peso) peso) pEeSso) peso) peso)

2 17,7 11,3 2,0 3,1 1,3 0,4 0,0
3 30,9 6,0 8.1 4,0 1,0 0,8 0,3
4 18.8 12,1 1,6 34 0,9 0,5 0,0

Ao se aumentar a velocidade de solidificagio de 1,0 cm/h para 5,0 cm/h, também foi
possivel constatar a transi¢do do regime plano para o celular, seguido do dendritico. O aumento
da taxa de crescimento, em geral, modifica o fendmeno de segregacio de solutos, pois existe um
periodo de tempo menor para que o soluto segregado ao liquido interfacial seja removido para
posigdes distantes da interface. Sob V=5,0 cm/h, a redistribuicdo de soluto foi virtualmente

eliminada, o que pode ser constatado a partir das figuras 4.29 a 4.35.
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A velocidade superior inibe que a segregacdo tenha continuidade, com uma Unica
excegdo, que se refere ao perfil de distribuigio do fosforo, que mesmo sob taxa de crescimento

mais elevada, ainda resultou em segregacio para a parte final da amostra.
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Figura 4.29. Distribuigdo do Cr apés solidificacsio direcional 4 taxa de solidificagdo V=5,0 cm/h.
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Figura 4.30. Distribuigao do Ni apés solidificacio direcional 4 taxa de solidificagdo V=5,0 cm/h.
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Figura 4.31. Distribui¢do do Mo apds solidificagio direcional 4 taxa de solidifica¢do V=5,0 cr/h.
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Figura 4.34. Distribuicgo do Si ap6s solidificacdo direcional 4 taxa de solidifica¢do V=50 cm/h.

84



1.50

R &
1.34 — ¢
° -
Q
© 1.8 -
o
2
£ i
§ 1.02 — * ¢ ¢
é : € ¢
- %
i o @
0.86 — %
: 4
- Fasforo
V=50 cm/h
0-70 H 1 [ T } H i T
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

Fracao Solidificada, %L

Figura 4.35. Distribui¢@o do P ap6s solidificacfo direcional 4 taxa de solidificacio V=5,0 cm/h.

Os resultados de redistribuigdo de soluto apresentados até aqui se referem a segregacgdes
de longo alcance, podendo ser definidas como macroscépicas. Em um processo de fundicdo ou
soldagem, o tipo de morfologia mais comum € a dendritica e nesse caso, o crescimento de cada
ramo dendritico provoca a segregacdo de soluto da mesma forma que aquela obtida em um
processo de solidificagdo direcional, porém em nivel microscépico. Objetivando avaliar a
redistribuigdo de solutos ao nivel microscopico, procedeu-se a analise de composi¢des em torno

de um ramo dendritico resultante do crescimento realizado sob V=1,0 cm/h.

A figura 4.36 mostra a microestrutura dendritica onde foi elaborada analise de
composi¢do, enquanto a tabela 4.3 mostra os resultados relativos aos teores de elementos de liga
nessa microestrutura. A posi¢des 5 ¢ 7 referem-se a ramos dendriticos, enquanto a posicdo 6 esta
localizada em uma regifio interdendritica. Os valores de composicio obtidos mostram claramente
que mesmo durante o crescimento dendritico, a segregacio de elementos de liga também ocorre
ao nivel microscopico. Os elementos Cr, Ni, Mo, Mn, Si e P exibem coeficiente de distribuicio
menor que a unidade. O Unico comportamento ndio totalmente compreendido refere-se a

distribuicdo do cobre. Novamente, esse elemento exibe um comportamento parcialmente
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previsivel. Enquanto na formacio do ramo dendritico onde se localiza a posicio 5, houve
decréscimo do teor de cobre, no ramo relativo a posi¢@o 7, houve aumento da quantidade desse

elemento, o que néo era esperado. Provavelmente, esse elemento exibe k ~ I durante a formacio

da austenita.

i}% Tand: % _:‘, i g
BBE4 28K #1538 188vm KO26 28K1 xiee

16ra KD26

Figura 4.36. Microestrutura dendritica obtida durante a solidificagdo direcional sob taxa de

crescimento de 1,0 cm/h

Tabela 4.3. Composicgo de posi¢des proximas a transi¢do plana/celular obtida através de micro-

analise por EDS.

Posicdes Cr Ni Mo Mn Cu Si P
(% em (% em (% em (% em (% em (%o em (% em
peso) peso) peso) peso) peso) peso) peso)

5 17,5 10,8 1,3 2.9 11 0.4 0,0
6 18.4 11,4 2,2 3,0 1,3 0,6 0,0
7 17,5 10,5 1,4 2,9 1,5 0.4 0,0

O experimento realizado com V=15,0 cm/h produziu resultados coerentes com os

anteriores. Como a taxa de solidificagdo foi elevada, a amostra nio exibiu crescimento plano ou

celular, mas apenas dendritico. A redistribuicio de soluto dos elementos de liga resultou em
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perfis semelhantes aos observados no crescimento dendritico, ou seja, apenas segregacio de curto
alcance.
4.3.3. Correlacio entre Paridmetros Térmicos do Processo de Solidificacio e Parimetros
Microestruturais

Com objetivo de relacionar par@metros térmicos com pardmetros microestruturais, foram
realizados experimentos de solidificagio direcional do ago AISI 316L envolvendo diferentes
condigdes de crescimento. Tais condigBes foram obtidas a partir da determinagéo das inclinagdes
médias das curvas de histéria térmica nos experimentos de solidificacdo direcional, monitorados
por termopares inseridos em pontos especificos. Em adicio, a partir da evolugéo térmica com o
tempo também foi possivel estabelecer as velocidades das isotermas liquidus e solidus,
computando-se para tanto, o tempo de inicio ¢ fim da solidificacdo e as posi¢des dos termopares.
A figura 4.37 mostra a evolugio de temperaturas para posi¢des no interior de uma amostra, obtida

durante um experimento tipico de solidificacio direcional.
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Figura 4.37. Evolugdo de temperaturas em posigOes especificas de amostra da liga AISI 316L
solidificada direcionalmente.
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Nesses experimentos de solidificacdo direcional, conforme salientado anteriormente,
foram utilizados dois tipos de sistema de refrigeracéo, de cobre e de a¢o. Enquanto o dispositivo
de ago permite resfriar a amostra de forma moderada, o dispositivo de cobre permite resfriamento
bem mais severo, o que resultou em taxas de solidificagdo superiores. O nimero de termopares
utilizados foi de quatro a seis, dependendo do experimento. Entretanto, em alguns casos a
resposta térmica de alguns deles foi desconsiderada em virtude da ruptura da jungdo ou de
problemas de posicionamento dos mesmos no interior da amostra, E oportuno salientar que nesse
tipo de experimento as temperaturas de trabalho atingem valores proximos a 1.600 °C, o que
aumenta ndo apenas as dificuldades experimentais, mas também o risco de obter valores nio

coerentes com a realidade do processo.

No experimento exibido na figura 4.37, constata-se o registro térmico em quatro posigdes
no interior da amostra. A posi¢do 1, relativa a base do lingote € o primeiro ponto a se solidificar.
As posigles 2 e 3 referem-se ao interior do lingote e finalmente, a posi¢do 4, & ltima a iniciar a
transformago liquido/sélido. Essa tiltima posi¢do esta localizada proxima ao vazio de contragio
(rechupe) e, portanto, préxima a regifo superior da amostra. Em fungdo dessa localizagdo e por
perder calor ndo apenas para o resfriador, mas também para o meio acima do lingote, o tempo

local de solidificagfo da posi¢do 4 é menor que os relativos as outras posicdes.

Os célculos dos pardmetros térmicos: gradiente térmico na isoterma liquidus, Gy, a taxa
de movimentagdo da isoterma liquidus, Vi, e o tempo local de solidificacdo, tg;, foram

elaborados de acordo com a figura 4.38 e seguiram as equacdes 4.1 a 4.3.

T, ~T
G =—-—L 4.1
L A , 4.1)
vV, :%éic_w (4.2)
t, — 1t
tg, =ts — 1ty (4.3)
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E importante salientar que o valor de Ax é de 10,0 mm, T;=1.434 °C e Ts=1.387 °C. A
tabela 4.4 mostra os valores dos citados pardmetros calculados a partir das curvas de resfriamento

da figura 4.37.
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Figura 4.38. Diagrama esquematico da determinagio dos pardmetros térmicos do processo de

solidificagdo direcional da liga F138.

Tabela 4.4. Parametros térmicos do experimento de solidificagio direcional apresentado na figura
4.37.

Parémetro Posi¢do 1 Posicéo 2 Posicédo 3
G 0,65 °C/mm 0,75 °C/mm 0,9 °C/mm
Vi 143 mm/min 450 mm/min 900 mm/min
18 0,98 min 1,19 min 1,20 min

A partir de experimentos como o mencionado e com resultados apresentados na figura

4.37, foi possivel comparar a microestrutura dendritica com pardmetros térmicos do processo de
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solidificagdo do ago inoxidavel AISI 316L. Comparando-se os espacamentos interdendriticos
secunddrios com o tempo local de solidificacdio. Essa comparacdo foi efetivada através da

equacdo 2.9 e resultou na expressio:

hy =548 tg) (4.4)

onde o espacamento interdendritico secundério é dado em um e o tempo local de solidificacio
em s. A figura 4.39 exibe a correlacdo entre esses dois pardmetros. A figura 4.40 mostra
microestruturas dendriticas tipicas utilizadas na determinagdo da correlagfio entre espacamentos

dendriticos e pardmetros termofisicos
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Figura 4.39. Evolucéo do espacamento dendritico secundério (um) com a raiz quadrada do tempo

local de solidificagio (s).
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Figura 4.40. Evolugio de microestruturas dendriticas com o aumento do tempo local de

solidificacéo.
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4.3.4. Fundicdo de Precisdo de uma Protese Ortopédica

Com o objetivo de avaliar a solidificacio durante o processo de fundicdo de precisdo de
uma prétese ortopédica produzida com o ago AISI 316L, monitorou-se o mesmo através da
inser¢do de termopares no sistema metal/molde, tipo S em seu interior, conforme ilustrado

anteriormente na figura 3.5. A figura 4.41 ilustra a posi¢do desses termopares na peca.
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Figura 4.41. Posigdo dos termopares utilizados no monitoramento da evolugdo das temperaturas

na fundi¢8o de precis@o de uma haste metalica de ago AISI 316L.

Em um experimento dessa natureza, onde as temperaturas de trabalho ultrapassam
1.500 °C, é comum a falha de termopares. Além disso, vale lembrar que o nivel de dificuldades &
bastante elevado, pois tal monitoramento foi elaborado no ambiente industrial, o que limitou em
muito a utilizagdo de sistemas de aquisi¢iio normalmente empregados em condi¢des laboratoriais.
Como resultado desses fatos, no presente experimento foi possivel obter resultados de apenas

dois dos trés termopares colocados na peca (posigdes 1 e 2) e um deles, o da posicdo 1 nfio exibiu
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dados coerentes. Provavelmente, esse termopar deslocou-se de sua posicdo original com o fluxo

de metal liquido. A figura 4.42 exibe a evoluco de temperaturas obtida a partir do momento do

vazamento do metal liquido no molde.
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Figura 4.42. Evolugéo de temperaturas obtida na fundigio de precisdo de uma haste metalica em
aco AISI 316L.

Como conseqiiéncia desses resultados, optou-se por analisar apenas as informac¢Ges
obtidas através do termopar localizado na posi¢io 2. Esse termopar registrou a transformagéo
liquido/sélido, o que € visto através de um pequeno patamar que ocorre apos 0,6 minutos do
vazamento, onde se inicia a liberagéo do calor latente de fusio. Como o programa de simulagdo

do processo de fundi¢fio empregado tem como unidade de tempo o minuto, decidiu-se elaborar o

registro da figura 4.42 também em minutos.

A figura 4.43 mostra a macroestrutura da haste fundida, em um corte longitudinal em
relagdo a maior dimensfio da peca. Essa macrografia revela claramente a regido periférica com
gréos de pequeno tamanho, e definida como zona coquilhada. Em seguida, em direcdo ao centro
da peca, sdo vistos grios colunares e, finalmente, a regifo central contendo grios equiaxiais. As

microestruturas dessas regides (coquilhada, colunar e equiaxial) exibem carater dendritico. Nessa



estrutura, a austenita € a fase predominante. No crescimento de um ramo dendritico de austenita
ocorre a segregagdo de elementos de liga ao liquido. Esse enriquecimento do liquido pode gerar a
fase ferrita, que estaria localizada na regido interdendritica, o que caracterizaria 0 modo AF de
solidificagdo. Esse fenémeno apenas ocorre caso a quantidade de elementos de liga for elevada.
Objetivando avaliar o nivel de elementos de liga nessa estrutura dendritica, procedeu-se a
microanalise dessa regifio, utilizando microscopia eletrénica de varredura e anélise por EDS. Os

resultados indicam que os elementos de liga foram segregados para as posi¢des interdendriticas.

Figura 4.43. Macrografia do corte longitudinal da peca fundida em aco AISI 316L.

A figura 4.44 apresenta a microestrutura da regifio analisada. A posi¢des 1 e 7 referem-se

a regides dendriticas, enquanto os pontos intermediarios, a regifio interdendritica.

A analise dessa regidio dendritica mostra que os elementos de liga sdo segregados ao
liquido, durante a solidificagdo, o que inclui também o niquel. Novamente, o cobre exibe
comportamento intrigante, a medida que esse elemento nfo apresenta um comportamento
coerente. Mais uma vez, os resultados experimentais levam a crer que esses elementos tém

coeficiente de distribuigfo de soluto muito préximo a unidade.
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Figura 4.44. Teores de elementos de liga em torno de ramos dendriticos resultantes em um

processo de fundigdo de precisio utilizando o ago AISI 316L.

Os espagamentos dendriticos também foram analisados na pega fundida. Objetivando
identificar as posigdes desses espacamentos, utilizou-se a figura 4.45 como referéncia. Os

resultados obtidos sdo apresentados na tabela 4.5.
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Figura 4.45. Posi¢cdes na pega fundida referentes & andlise dos espacamentos dendriticos

secundarios (Az).

Tabela 4.5. Espagamentos dendriticos secundérios (A») ao longo da pega fundida, conforme figura

445,

. REGIAO | BORDA |INTERIOR
POSICAO
PARAMETRO | 2 (um) | Xz (um)
A Minimo 16,0 13,5
Maximo 18,0 14,5
B Minimo 22,0 18,0
Maximo 44,0 25,0
c Minimo 26,0 23,2
Maximo 29,4 25,8
D Minimo 22,8 55,6
Maximo 26.0 55,6
Minimo J LK S —
E
Maximo 384 | cemeeee
P Minimo £ 1 N —
Maximo 352 | eeeee-
Minimo P40 I —
G
Maximo 299 | e
- Minimo 42,0 47,0
Maéximo 50,0 47,0
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A figura 4.46 mostra microestruturas dendriticas tipicas da peca avaliada e que foi
utilizada na determinacio dos respectivos espacamentos dendriticos secundarios. Na
determinacdo desses espagamentos foram utilizados os métodos planimétricos para o caso de

regides da borda da haste fundida e o método de arranjos regulares nas regides interiores da se¢fo
longitudinal [Rios, 1996].

(b)
Figura 4.46. Microestrutura dendritica da peca fundida em ago inoxidavel AISI 316L: (a) Borda

da regifio E. (b) Interior da regifio B.
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4.3.5. Simulacfio da Fundicfo de Precisdo de uma Protese Ortopédica.

Para a aquisi¢do de resultados relativos ao comportamento térmico do modelo, foram
adaptados dois termopares virtuais em posi¢cSes compativeis com os termopares colocados na
prétese femural fabricada pelo processo de fundigdo de precisfo.

Para a realizagio da simulagio do processo de solidificagfio de precisfio foi necessério
definir ainda os pardmetros termofisicos inerentes ao sistema metal/molde. Estes pardmetros
foram anteriormente apresentados na tabela 3.4 no Capftulo 3. Além dos parimetros
mencionados, foram também definidos os respectivos coeficientes de transferéncia de calor para

cada interface no modelo para a realizag8o das simulagBes, conforme apresentado na tabela 4.2.

()
Figura 4.47. (a) Vistas do modelo da peca fundida gerada a partir do programa AFS Solidification

System, (b) Modelo peca fundida reconstruido a partir de elementos ctibicos.
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Construiu-se um modelo representativo do processo de fundicio de precisdo, cujo

desenho em 3D e respectivo sélido gerado pelo programa Solidification System é mostrado nas

suas diferentes vistas

Tabela 4.2. Coeficientes de transferéncia de calor entre as diferentes interfaces dos componentes

do sistema metal/molde utilizados na simulagéo do processo de fundicgo por precisdo.

Interface Coeficiente de tran%feréncia
de calor (W/m“K)
Metal/Molde 1560
Metal/Ambiente 0
Molde/Ambiente 100

Considerando-se assim as temperaturas para Ty e Ts correspondentes a 1.400°C e 1375°C,
respectivamente (calculados a partir das médias dos valores obtidos por DTA), e os pardmetros
apresentados anteriormente, efetuou-se a simulagfio do processo de solidificagfo por precisdo da
liga AISI 316L, considerando-se as posi¢Bes dos termopares virtuais no modelo equivalentes as
utilizadas no processo real. O confronto da curva de solidificacio experimental com a tedrica,

obtida através do programa AFS, para o termopar da posicdo de numero 2, encontra-se ilustrado

na figura 4.48.

Pode-se notar através da andlise da figura 4.48, que o resultado obtido teoricamente,
através do programa AFS, para o termopar 2 apresenta boa concordancia quando comparado ao
resultado experimental, indicando um mesmo perfil de resfriamento. Pode-se verificar também
que o perfil da curva teérica define claramente a regifio de liberagdo do calor latente de fusdo
(regido pastosa), enquanto que o perfil da curva experimental nfo indicou este fen6meno,

provavelmente devido & deficiéncia de sensibilidade de captagio dos termopares.

A simulag@o do processo de solidificagio por precisio do elemento de proétese femural foi
efetuada inicialmente considerando-se condi¢des compativeis com o processo real, ou seja,
temperatura de vazamento igual a 1600°C, temperatura de pré-aquecimento do molde de 1300°C,
temperatura ambiente de 30°C, além dos pardmetros mencionados anteriormente. Sendo definidos
todos os pardmetros necessarios para a simulagfo do processo de solidificagio, acompanhou-se a

evolucdo da porcentagem de sélido obtida em fungfio do tempo de realizacio da simulago.
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Figura 4.48. Confronto tedrico/experimental relativo a evolugo de temperaturas junto a posicio
2 (figura 4.41).

Os resultados obtidos encontram-se apresentados seqliencialmente na figura 4.49,
indicando a evolugao da solidificagdio em fungdo do tempo de simulagdo. Nesta figura vé-se que
0 tempo necessario para a concluso da solidificagdo da protese ¢ de 2.93min e que o perfil de
solidificag@o € a partir das regides da borda em dire¢fio ao centro da protese, que concorda com
os resultados obtidos na andlise da microestrutura dendritica obtida, ou seja, zona colunar nas

bordas e zona equiaxial no interior da prétese.
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Figura 4.49. Evolugdo da fragfo s6lida na pe¢a fundida em fun¢fo do tempo apés o vazamento.
4.3.6 Previsdo da Microestrutura de Solidificacfio no Processo de Fundicdo.

Os resultados referentes ao modo de solidificagdio do ago AISI 316L, sua correlagdio entre
microestrutura dendritica e pardmetros térmicos do processo de solidificagdio associados 2

simulagiio do processo de fundicdo permitem prever o comportamento da microestrutura
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dendritica ao longo da peca fundida. Tal previsdo foi elaborada a partir da equacfio 4.4 associada
a evolugdo do tempo local de solidificagdo determinada através da simulacdo do processo. A
inser¢do da equagdio 4.4 no programa AFS Solidification System permitiu mapear 0s

espagamentos dendriticos secundérios ao longo de toda a peca fundida.

A figura 4.50 mostra a distribuicio do tempo local de solidificacio ao longo da extenséo

da peca fundida.

120's

19.2s

Figura 4.50. Distribui¢8o do tempo local de solidifica¢8o ao longo da peca fundida.

Tal ilustragdo mostra que o tsy € menor na parte inferior da peca, na regifo distante do
massalote. Essa constatac@o era esperada, 4 medida que essa regifio do fundido necessita de um
periodo de tempo menor para ser resfriada, em comparagdio com a parte superior. A medida que a
regilo de andlise se aproxima da parte superior da peca, proximo a regifio de alimentacio do
molde, ts, torna-se maior, pois o metal dessa posicdo tem dificuldade em perder calor em funcéo

da alta temperatura do massalote. Utilizando a equagfio 4.4 foi possivel mapear os espacamentos
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dendriticos secundérios ao longo da peca fundida, o que pode ser visto na figura 4.51. Esse mapa
de espagamentos permite também constatar que a regifio inferior da amostra exibe espacamentos
dendriticos inferiores & regifio superior. Junto ao massalote, tal espacamento cresce até valores
méximos. Outra constatagiio interessante estd associada as diferengas de espagamento nos VArios
locais da peca. Apesar da peca ter evoluggio térmica diferenciada ao longo de sua extensdo, a

distribuiciio dos espagamentos dendriticos secundérios € razoavelmente homogénea.

| 60um

18um

Figura 4.51. Distribui¢do do espacamento dendritico secunddrio em fun¢do tempo local de

solidificacfio na peca fundida (A,=5,48 tgg ).

Com a utilizacio da equago 4.4, oriunda da correlagdo entre espagamentos dendriticos e
parametros do processo de solidificagdo direcional, e as medidas dos espagamentos dendriticos
secundarios nos varios pontos da peca fundida, foi possivel conceber o confronto entre dados

experimentais e dados fornecidos pela simulaggo. Tal confronto ¢ apresentado nas figuras 4.52 ¢
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4.53. Na regido periférica da amostra, figura 4.52, observa-se que houve razodvel concordancia
entre dados experimentais e dados tebricos.

As diferencgas de valores podem ser devido a diversos fatores, tais como erros nas medidas
experimentais, incluindo incorregdes na determinagfio dos espagamentos e da evolucdo de
temperaturas no processo de solidificagdo direcional. Na parte central da amostra, o confronto
entre dados experimentais e tedricos também exibe concordédncia satisfatéria. Novamente, as
diferencas podem ser atribuidas a erros nas medidas experimentais, bem como a aproximacdes na

etapa de simulacdo do processo.
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Figura 4.52. Confronto tedrico/experimental de espagamentos dendriticos secundérios (1) na

regido periférica da peca fundida.
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Figura 4.53. Confronto tedrico/experimental de espacamentos dendriticos secundérios (A2) na

regifo central da peca fundida.

Objetivando avaliar o efeito das varidveis do processo de fundi¢do, na microestrutura,
procedeu-se a simulagfo do mesmo com diferentes temperaturas iniciais do molde. A figura 4.54
apresenta os espagamentos dendriticos secundarios na parte periférica da pega fundida para 5
diferentes temperaturas iniciais do molde. Nota-se que & medida que essa temperatura €

aumentada, os espagamentos dendriticos mostram tendéncia ao crescimento.

Tal observago € coerente com a evolugéo de temperaturas no sistema metal/molde, pois
temperaturas do molde superiores levam a um maior tempo de solidificacdo e, conseqiientemente,
a0 um maior tempo local de solidificagdo. O mesmo tipo de evento é observado na regido central
da pega, como mostra figura 4.55. A medida que a temperatura do molde ¢ elevada, provoca-se o

aumento do tempo local de solidificagdo e dos espagamentos dendriticos secundérios.



70

65
Z 55
0] '8
o i Q % A 4
Q 45 ‘Q‘ o) % =
= - -g- O
= 40 7 5 v v 4
Z 35 - g O A 4
mo v
g 30+ o)
E 25- v O Teérico Tv=1.600 Tm=1.400
L 55 -+ Tesrico Tv=1.600 Tm=1.300
z ] A Tesrico Tv=1.600 Tm=1.200
< 157 O Tebrico Tv=1.600 Tm=1.100
S 10+ ¥ Tebrico Tv=1.600 Trm=1.000
wog N

.

T i T 1

A B c D E F G H
POSICAO NA PECA

Figura 4.54. Evolugfo dos espagamentos dendriticos secundarios (A2) na regido periférica da peca

fundida, calculada para véarias temperaturas iniciais do molde.
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Figura 4.55. Evolugdo dos espacamentos dendriticos secundérios (A2) na regifo central da peca

fundida, calculada para vérias temperaturas iniciais do molde.
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Alterando-se a espessura do molde (da casca cerdmica), também foi possivel observar
variagbes microestruturais na peca fundida. A figura 4.56 exibe os espacamentos dendriticos
secunddrios para diferentes espessuras de molde na regido periférica da peca fundida. A extracfio
de calor do metal fundido ¢ alterada de duas maneiras ao se modificar a espessura do molde. Um
molde com maior espessura tem maior capacidade de absorver o calor do metal liquido.
Entretanto, & medida que essa espessura ¢ diminuida, torna-se mais facil transferir o calor do
metal liquido ao ambiente. Assim, a transferéncia de calor ¢ controlada pelo compromisso entre
armazenamento e a condugéo do calor do metal liquido para o ambiente. Na regifio distante do
massalote, o aumento ou a diminuigio da espessura causam a queda no tempo local de
solidifica¢do e, conseqlientemente, a diminui¢io nos espacamentos dendriticos. Essa afirmacio
deve ser vista com reservas, pois a variaco final nos espacamentos nio foi elevada para exibir
uma tendéncia. Para a regido préxima ao massalote, aparentemente, dentro da faixa de valores de
espessura analisados, o aumento ou a diminuigdo alterou muito pouco a transferéncia de calor, o
que resultou em espacamentos dendriticos constantes com a variacio da espessura do molde. A
variacdo da espessura do molde na microestrutura da regifio central da peca fundida, com
resultados apresentados na figura 4.57, também resultou em tendéncia semelhante aos da regido

periférica.
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Figura 4.56. Evolugéo dos espagamentos dendriticos secundérios (A,) na regiéo periférica da peca

fundida, calculada para varias espessuras de molde
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Capitulo 5
5. Conclusdes e Sugestdes para Trabalhos Futuros

5.1. Conclusdes

Essa pesquisa envolveu a investigac8io do modo, microestrutura e simulagiio de um aco
inoxidavel austenitico AISI 316L aplicado & fundigio de precisio de implantes ortopédicos. Os

resultados obtidos conduzem as seguintes conclusdes:

a. A aplicagdo do programa computacional AFS Solidification System no acompanhamento
da solidificagdo em processos de fundi¢fio mostrou-se bastante satisfatéria. Os resultados
obtidos permitem descrever em detalhes a transformaciio liquido/solido e obter
informacGes importantes, verificando a teoria, para a otimizago da fundi¢io em relagéio a

custos e qualidade do produto final;

b. A analise térmica diferencial de amostras do ago inoxidével AISI 316L permitiu
determinar suas temperaturas liquidus e solidus, respectivamente iguais a 1.434 ¢ 1.387
°C. A transformagéo de fase presente na solidificagio desse aco é: Liquido — (Liquido +
) — v. Dependendo do grau de segregacdo de solutos, a composicio do liquido pode ser
modificada, originando a transformaggo: Liquido — (Liquido + ) — (Liquido + vy + &) —

(y + 8). Nesse tltimo caso, ocorre a formagdo de ferrita na regifo interdendritica;

c. A solidificagdo direcional sob baixas taxas de crescimento do aco inoxidavel austenitico
AISI 316L permitiu observar que a maioria dos elementos de liga, incluindo Cr, Ni, Mo,

Mn, Si e P apresentam coeficiente de distribui¢do menor que a unidade. Com relacfo ao
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Cu, observou-se que esse elemento possui tal coeficiente proximo a unidade. Sob baixa
taxa de crescimento, constatou-se que ¢ possivel obter a solidificacdo com interface
s6lido/liquido plana. A segregacio de solutos permite a formacdo de carbonetos de Cr e
Mo com estrutura eutética, o que causa a degeneragdo do crescimento plano, levando ao

crescimento celular, seguido pelo dendritico;

d. A solidificac@o direcional sob altas taxas de crescimento do aco inoxidavel austenitico
316L permitiu estabelecer a correlagio entre espacamentos dendriticos secundarios e

0,5

5

parémetros do processo de solidificagdo, o que resultou na equagdo: A, = 5,48 tg;

e. A realizaghdo do processo de fundicio real de uma haste utilizada em implantes
ortopédicos confrontada com a simulaciio do mesmo processo através do programa AFS
Solidification  System resultou em concordancia satisfatéria entre resultados
experimentais e tedricos. A partir das investigagdes sobre o modo e a microestrutura de
solidificagéo foi possivel simular os espagamentos dendriticos da peca fundida e compara-

los com resultados experimentais. Essa comparagio resultou em razogvel concordéncia;

. Os resultados obtidos no tocante ao modo e microestrutura de solidificacdo associados a
simulagdo do processo de fundi¢do permitem otimizar esse processo colaborando em
evitar utilizar alguns métodos de tentativa e erro. A partir de alteracdes nos parimetros

operacionais do processo de fundigdio é possivel prever a evolugdo da solidificacio, bem

como aspectos microestruturais da mesma.

5.2. Sugestdes para Trabalhos Futuros

O desenvolvimento do presente trabalho permite sugerir algumas linhas de pesquisa que

permitiriam enriquecer o tema abordado:

a. Estudo do diagrama de equilibrio Fe-Cr-Ni na regido associada aos acos inoxidaveis

austeniticos em diversas condi¢des, objetivando estabelecer o efeito de taxas de

resfriamento nas transformacdes de fase;
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b. Estudo da solidificagdo direcional de ligas Fe-Cr-Ni na regifio associada aos acos
inoxidaveis austeniticos objetivando estabelecer o valor do coeficiente de distribuico do

Cr e do Ni, a2 medida que os resultados presentes na literatura séo conflitantes;

c. Estudo da solidificagdio direcional de ligas Fe-Cr-Ni na regifio associada aos acos
inoxidaveis na tentativa de estabelecer o efeito da razio Cr/Ni nas transformagdes de fase.
Os resultados presentes na literatura sio obtidos com amostras com um ntmero elevado

de elementos de liga, o que provoca alteragdes na microestrutura final;
d. Estudo da solidificacdo direcional de ligas Fe-Cr-Ni na regifio associada aos acos

inoxidaveis austeniticos objetivando estabelecer correlacdes entre espacamentos

dendriticos primarios e pardmetros do processo.
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