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RESUMO

Materiais sinterizados estdo se tornando cada vez mais importantes
porque suas microestruturas podem ser facilmente controladas e
adaptadas, possibilitando o desenvolvimento de materiais com
propriedades particulares projetadas para cada aplicacdo especifica. A
microestrutura final pode ser alcancada através de reacdes “in situ”
durante a sinterizacdo, que evoluem em direcdo ao equilibrio
termodindmico. Portanto, conhecer o equilibrio final e a cinética séo
imprescindiveis para predizer as rea¢es que podem ocorrer durante a
sinterizacdo. Com a evolugdo computacional das Ultimas décadas, foram
desenvolvidos os softwares comerciais Thermo-Calc® e DICTRA® que
permitem simular condi¢des de termodindmica e de cinética e com isso
reduzir o nimero de experimentos para se alcancar a microestrutura
desejada. Este trabalho tem como objetivo avaliar a aplicagdo destes
softwares para estudar reacfes durante a sinterizacdo. Na primeira etapa
foram desenvolvidos pares de difusdo de Fe/Ni e Fe-3%Si/Ni produzidos
por duas rotas, sendo a primeira por dupla compactacdo de dois pds
metélicos seguida de co-sinterizagcdo (amostras co-sinterizadas) e a
segunda pela unido de dois materiais ja sinterizados seguida de tratamento
térmico (amostras de referéncia). Ap6s os tratamentos térmicos as
composi¢fes quimicas nas zonas de interdifusdo foram avaliadas e
comparadas com as simulacbes do DICTRA® e Thermo-Calc®. Os
resultados mostraram que as simulacdes e 0s resultados experimentais
apresentaram as mesmas tendéncias. As espessuras das zonas de
interdifusdo foram maiores nas amostras co-sinterizadas devido a
ativacdo de mecanismos de difusdo tipicos da metalurgia do p6. As curvas
dos perfis de difusdo das amostras de referéncia apresentaram melhor
ajuste as simuladas, pois as caracteristicas destas amostras se assemelham
mais ao modelo utilizado pelo DICTRA®. Na segunda etapa, para estudar
as reacgOes que ocorreram nas zonas de interdifusdo dos pares, foram
produzidas novas amostras compostas pela mistura volumétrica dos pés
seguidas de sinterizacdo. Os resultados mostraram que durante a
interdifusdo dos elementos ocorre a geracdo de porosidade difusional
devido a diferenca dos coeficientes de difusdo dos elementos, as fases
formadas durante a sinterizacdo foram as previstas pelo Thermo-Calc®.
Os resultados mostraram que os softwares podem se tornar ferramentas
valiosas para o desenvolvimento de materiais sinterizados.

Palavras-chave: metalurgia do pd, termodindmica computacional,
sinterizacdo, difusdo, Thermo-Calc, DICTRA.
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ABSTRACT

Sintered materials are becoming increasingly important because their
microstructure can easily be controlled and tailored. Thus, materials with
particular properties designed for each specific application can be
developed. The final microstructure can be obtained through reactions
"in-situ” during sintering, which occurs in the direction towards the
thermodynamic equilibrium. Therefore, knowledge about the final
equilibrium and kinetics are essential to predict reactions that may occur
during sintering. Computational thermodynamics had a rapid evolution in
the last two decades, the commercial software Thermo-Calc® and
DICTRA® can simulate thermodynamic and kinetic conditions and
thereby reduce the number of experiments required to achieve the desired
microstructure. This study aims to evaluate the application of these
software to study reactions during sintering. In the first step, the diffusion
couple’s Fe/Ni and Fe-3%Si/Ni were produced by two different routes,
the first route by double pressing metallic powders followed by co-
sintering (co-sintered samples) and the second route by joining two
materials already sintered followed by annealing (reference samples).
After the heat treatments, the chemical compositions in the interdiffusion
zones were assessed and compared with simulations. The results showed
that simulations and experimental results presented the same tendencies.
The interdiffusion zones were broader in co-sintered samples due to
activation of diffusion mechanisms typical from powder metallurgy. The
interdiffusion profiles of the reference samples showed better fitting with
simulated ones because the characteristics of these samples are more
similar to the model used by DICTRA®. In the second step, to study the
reactions that occurred in the interdiffusion zones, new samples
composed by volumetric mixture of the powders were prepared and
sintered. The results showed that diffusional porosity were generated
during sintering cause by the different diffusion coefficients of the
elements. The phase formed during sintering was the same predicted by
Thermo-Calc®. The results showed that both software can become a
valuable tools for the development of sintered materials.

Key-words: powder metallurgy, computational thermodynamics,
sintering, diffusion, Thermo-Calc, DICTRA.
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1 INTRODUCAO

Na metalurgia do p6, a mistura de pds de materiais diferentes é o
método mais tradicional de se alcangar a composicao final de um material
sinterizado. A proposta de se unir materiais com propriedades diferentes,
em um Unico componente é uma técnica utilizada para se diversificar a
aplicabilidade dos componentes, extraindo-se deles as propriedades
desejadas. Através deste método, a composicao final é atingida através de
reacdes quimicas in-situ durante a sinterizagao

O contato de materiais diferentes pode levar a interdifusao atbmica
controlada por forcas termodindmicas e cinéticas. Conhecer estas forcas
motrizes é essencial para se predizer a formacdo de novas fases e a
evolucdo da microestrutura. A formacédo de fases indesejadas pode levar
a perda de propriedades que se busca e até mesmo a inutilizacdo dos
componentes.

Atualmente a maioria das investigacdes envolvendo o estudo de
interfaces sinterizadas tém focado em melhorias nas condi¢bes de
processamento, como por exemplo a temperatura de sinterizacéo,
atmosfera de sinterizacdo, composi¢do quimica e tamanho de particulas
dos p6s. O problema desta abordagem estd no elevado nimero de
experimentos necessarios para a obtencéo de resultados confiaveis.

Uma alternativa para reduzir o alto nimero de experimentos é a
utilizacdo de softwares de termodindmica computacional, os quais
utilizam calculos baseados em conceitos de termodinamica e cinética para
simular as transformagdes nas condigdes de processamento e com isso
predizer o comportamento dos materiais. Dentre varios softwares
disponiveis no mercado, destacam-se os softwares Thermo-Calc® e
DICTRA®, os quais tem sido aplicados para simular condicoes
termodinamicas e cinéticas em diversas &reas da ciéncia dos materiais.

O Laboratério de Materiais da Universidade Federal de Santa
Catarina (LabMat-UFSC) ao longo de sua historia utiliza a metalurgia do
p6 como um dos principais métodos para desenvolver novos materiais e
tem grande interesse em aplicar simulagfes termodindmicas para realizar
estes projetos de forma otimizada, reduzindo assim custos e tempo
dispendido com experimentos. Ao adquirir-se os softwares, sentiu-se a
necessidade de se conhecer os potenciais e limitacGes destas ferramentas
quando aplicadas a metalurgia do pé.

Como ponto de partida, para que o objetivo fosse alcancado, pensou-
se em utilizar sistemas termodindmicos com baixo grau de liberdade para
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facilitar as simulag®es e a interpretacdo dos resultados, mas ainda visando
resultados relevantes para o grupo.

Em estudos anteriores realizados no grupo de pesquisa do
Laboratério de Materiais (Labmat-UFSC), ao estudar a dissociacdo de
carbeto de silicio (SiC) em matriz ferrosa para gerar o lubrificante sélido
grafite na matriz, observou-se que a adi¢ao de niquel ao sistema Fe-SiC
tem influéncia no tamanho e forma dos nddulos de grafite. Acredita-se
que o fato de o niquel ser um estabilizador da fase y do ferro tenha
influencia na interdifusdo dos elementos e na dissociagdo do SiC
(BINDER, 2009; CONSONI, 2014). Utilizando-se estes trabalhos como
base, pensou-se em estudar o comportamento do sistema Fe-Si-Ni do
ponto de vista termodindmico e cinético, visto que ha uma “concorréncia”
entre o silicio e niquel, sendo o silicio estabilizador da fase a e o niquel
estabilizador da fase y do ferro.

Este trabalho consiste na aplicacdo dos softwares Thermo-Calc® e
DICTRA® para estudar a formacdo de interfaces metalicas durante a
sinterizacdo. Os resultados calculados foram comparados com o0s
experimentais, com o objetivo principal de se entender os potenciais e
limitacGes dos softwares quando aplicados a metalurgia do pé. Do ponto
de vista experimental foram utilizados pares compostos por ferro e niquel
e por liga ferro-silicio e niquel, utilizando amostras produzidas via
metalurgia do p6. Com estes sistemas foi possivel entender a influéncia
das fases e da composicdo quimica na evolucdo da microestrutura dos
materiais.

Espera-se que este trabalho sirva como base para a aplicacdo de
simula¢fes termodinamicas para outros sistemas de diversas aplicacdes,
principalmente para desenvolvimento de novos materiais via metalurgia
do p6. A expectativa € que os softwares se tornem ferramentas
importantes para entender e predizer o comportamento de materiais nos
processos de sinterizacdo e que possam ser utilizados para diminuir
significativamente a quantidade de experimentos necessarios.
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2 OBJETIVOS

2.1 Objetivo Geral

O objetivo deste trabalho é apreender a utilizacdo dos softwares
Thermo-Calc® e DICTRA® para a previsio de fases e compostos
formados em processos de sinterizacdo de materiais metalicos.

2.2 Objetivos Especificos

e Produzir experimentos e relaciona-los com os resultados obtidos
via simulacéo.

e Entender as vantagens e as limitagdes da aplicacdo dos softwares
a metalurgia do po.

e Validar uma metodologia de utilizag&o destes softwares de modo
que possa facilitar o planejamento e execucdo do
desenvolvimento de novos materiais, via processos regidos pela
difuséo, tanto do ponto de vista de economia de tempo como de
recursos.

e Estudar a interdifusdo e transformacdes de fases no sistema Fe-
Si-Ni.
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1 Sinterizacao

Segundo (THUMMLER; OBERACKER, 1994) a sinterizacdo pode
ser definida como um transporte de massa ativado termicamente de uma
volume de p6 ou de um compactado poroso, diminuindo sua superficie
especifica pelo crescimento dos contatos entre particulas, retracdo do
volume e mudanca da geometria dos poros.

A forca motriz da sinterizagdo é de natureza termodindmica,
decorrendo basicamente da area superficial associada as particulas do p6
n&o sinterizadas, das heterogeneidades quimicas e da presenca de defeitos
cristalinos fora do equilibrio, o que implica em um excesso energético
para 0 sistema; 0s mecanismos de sinterizacdo estdo associados as
diversas formas de transportes de massa, com maior foco nos processos
difusivos. Difusdo é um processo termicamente ativado, o que significa
gue uma energia de ativacdo é necessaria para a movimentagdo atdmica
(GERMAN, 1994).

Para fins didaticos, as etapas da sinterizacdo séo definidas da seguinte
forma (GERMAN, 1994; THUMMLER; OBERACKER, 1994):

e Diminuicdo da superficie especifica das particulas de pd devido

ao crescimento das areas de contato;

e Diminuicdo do volume do compactado e arredondamento dos
poros;

e Eliminacdo dos gradientes de concentracdo dos defeitos
cristalinos na massa de pd, resultantes do processo de
fabricacdo;

e Eliminacéo dos gradientes deconcentragdo  dos  diferentes
elementos de sistemas multicomponentes, resultando na

homogeneizacdo da liga.

3.1.1 Sinterizacdo de misturas

Mistura de pds é o método mais tradicional de se alcancar a
composicdo final de um material sinterizado. Através deste método, p6s
com composicoes e fases diferentes sdo misturados e a composicao final
é atingida através de reacfes quimicas “in-situ ” durante a sinterizacéo.

Durante este processo, reacdes entre os diferentes materiais podem
acontecer, atravessando por diversos estados transientes onde ocorrem
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formacéo de novas fases e a dissociacdo de outras. Estas reacfes evoluem
em direcdo ao equilibrio termodindmico; portanto, conhecimento sobre
diagramas de fases, forcas motrizes termodinamicas e o equilibrio
termodinamico final é essencial para predizer-se as reagGes que podem
ocorrer durante a sinterizacdo. Este conhecimento é indispensavel para a
melhor selecdo dos pds para a mistura, pois reagdes indesejaveis podem
ocorrer e ter um efeito negativo na qualidade final do material sinterizado
(KLEIN et al., 2015).

Do ponto de vista cinético, durante a sinterizacdo de misturas com
possibilidade de interdifusdo, a difusdo dos elementos ocorre
paralelamente & sinterizacdo e o crescimento do neck evolui devido a
difusdo nos pontos de contatos entre as particulas dos pds. Com a mistura
de dois materiais diferentes cada ponto de contato ira gerar diferentes
ligas e diferentes comportamentos em relacdo a difusdo e ao crescimento
durante a sinterizacdo, conforme pode ser visto na Figura 1
(THUMMLER; OBERACKER, 1994).

Figura 1 — Relag&o entre os diagramas de fases e a formacao de fases nos
pontos de contato entre as particulas metalicas de materiais com
diferentes composicdes quimicas, durante a sinterizacdo. a) solubilidade
total entre os componentes b) solubilidade parcial c) solubilidade parcial
e formagdo de uma fase intermetélica.

hatio )\ [} oey )
v i [t ;

i i
aC C, G Cap

c)

Fonte: (SCHATT, 1992).
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A difusdo dos elementos ndo necessariamente promove uma melhor
densificacdo, podendo até inchar o material com a formacéo de novas
vacancias, causadas pelo efeito Kirkendall (GERMAN, 1994).

3.1.1.1 Efeito Kirkendall

Efeito Kirkendall ¢ 0 movimento de uma interface entre dois metais,
gue ocorre devido a diferenca dos coeficientes de difusdo dos atomos
metalicos. Tal efeito foi descoberto por Ernest Kirkendall em 1947 (A.D.
SMIGELSKAS; KIRKENDALL, 1947). Contrario ao conhecimento
comum da época, este fendmeno indicou que a difusdo atdmica também
poderia ocorrer por mecanismos controlados pelas vacancias.

O efeito Kirkendall ¢ melhor observado quando dois materiais
solidos distintos sdo unidos e ativados termicamente para que se inicie um
processo difusivo entre eles. A Figura 2 apresenta um par de difusdo A e
B, onde o fluxo de difusdo das duas espécies é diferente (/, > J). Os dois
materiais foram soldados juntos e marcadores compostos por fios de
material inerte foram posicionados entre os dois materiais. Durante o
processo difusivo ha um fluxo de matéria que passa os marcadores e 0s
desloca na direcdo do material com maior fluxo de difusdo. Este
fendmeno s6 ocorre por um mecanismo de difusdo por vacancias, visto
gue um mecanismo de troca ndo permite que os fluxos de difusdo dos
materiais sejam diferentes (BHADESHIA, 2010).

Dado que existe um fluxo de matéria em uma direcdo, existira entdo
um fluxo contrario de vacancias no sentido oposto, as quais podem se
condensar na forma de poros, sendo estes poros difusionais denominados
poros de Kirkendall.

Figura 2 — llustracdo do efeito Kirkendall.

Marcadores
Inertes

l
|
|

tempo -

Fonte: Adaptado de (BHADESHIA, 2010).
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3.2  Equilibrio Termodinamico

A fim de se compreender os mecanismos utilizados pelos softwares
de termodindmica computacional é importante estudar a estabilidade de
cada uma das fases em equilibrio de um sistema em funcdo de variaveis
de controle como temperatura, pressdo, composi¢do e em funcdo dos seus
graus de liberdade, pois um diagrama de fases nada mais € do que um
mapa de estabilidade das fases de um sistema.

3.2.1 Sistemas Multifasicos e Multicomponentes

Esta classe de sistemas é importante na ciéncia de materiais pois a
maioria dos materiais comerciais contém um numero variavel de
componentes na microestrutura na qual estdo presentes duas ou mais
fases, como por exemplo, na oxidacdo de um metal que envolve no
minimo trés fases: o metal, 0 gas contendo oxigénio e o0 6xido que se
forma. E evidente que o tratamento de sistemas multifasicos e
multicomponentes tem ampla aplicacdo na ciéncia e na tecnologia.

Para se descrever sistemas deste tipo existem relacfes que sdo
aplicadas para se encontrar as condicdes de equilibrio. Estas relacGes que
devem existir entre as propriedades termodinamicas das fases, quando um
sistema estd em equilibrio, sdo utilizadas como base para se derivar a
classica regra de fases de Gibbs (DEHOFF, 2006).

3.2.2 A Regra de Fases de Gibbs

A regra de fases de Gibbs é uma relacdo genérica entre 0 nimero de
componentes e 0 nimero de variaveis, sendo esta a base para construcdo
de diagramas de fases, é a ferramenta primaria para entender o
comportamento de sistemas multifasicos e multicomponentes (DEHOFF,
2006). As condicdes de equilibrio a seguir estdo apresentadas na forma
de equacdes nas quais se relacionam as condi¢cBes necessarias para se
atingir o equilibrio termodindmico dos sistemas.

No equilibrio termodindmico (dG = 0) deve-se necessariamente ter:

T¢l = 792 =, = T®" = T (equilibrio térmico) (1)
p®t = p®? =...= p®? = p (equilibrio mecénico)

sendo p e T a pressdo e a temperatura, respectivamente, a que o sistema
se encontra submetido e @,,?, e @, as fases do sistema. Além disso, é
necessario que haja igualdade de potenciais quimicos u por todo o
sistema, ou seja,
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1 2 P
(it = pf? ==l =
1 2 P
{u‘f ===y = 2)
| :
W' = == w2 = u,

No equilibrio de um sistema multicomponente e multifasico, a
temperatura, a pressdo e o potencial quimico de cada componente deve
ser o mesmo em todas as fases nas quais este componente estiver presente.
Estas equacdes formam a base para a construcao e o calculo de diagramas
de fases (DEHOFF, 2006).

Pode-se estabelecer uma relacdo entre os graus de liberdade (L), o
nimero de componentes do sistema (C) e o nimero de fases (P). As
equacdes (2) geram C X (P — 1) equacles independentes. O numero
total de variaveis do sistema é (C — 1) X P + 2, pois existe um total de
C — 1 composicdes independentes, distribuidas ao longo das P fases,
além das variaveis p e T. Deste modo, o nimero de graus de liberdade
para este sistema sera

L=C—-P+2 ®)

gue é a chamada regra das fases de Gibbs (MACEDO, 1981).

Em sistemas em que a pressdo se mantém sempre constante, muito
comum no processamento de materiais, 0 niumero de varaveis
independentes é reduzido, a regra das fases toma entdo a forma

L=C-P+1 4)

e, neste caso, Py, = C + 1. Esta condicdo (p = const.) é observada na
maioria dos diagramas de fases T vs x da literatura de ligas metalicas. Em
um sistema binario, por exemplo, para C = 2, podem existir até trés fases
em equilibrio simultaneo. Neste caso limite como L = 0, o equilibrio s6
pode acontecer a uma determinada temperatura, Unica e bem definida.
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3.2.3  Minimizacdo da Energia Livre

Em um sistema fechado, no qual a variagdo de volume é a Unica
forma de trabalho, considerando-se uma fronteira que englobe
fisicamente todas as fases, a energia livre de Gibbs (G) total sera

P
G =) fi6* =
- :

1= L

> finfiud ©)

P
=1 ]:1

onde f; é a frag8o da fase @; no sistema(em nimero de mols, em peso etc.
e u?‘ é o potencial quimico do componente j na fase @i,

o _ [9G* Q)
i = an?
J P,Tni#n;

A primeira das condi¢des de equilibrio leva diretamente & regra das
fases de Gibbs, com a igualdade da temperatura, pressdo e potenciais
guimicos, para todos os componentes em todas as fases do sistema em
gue o componente se fizer presente. A condicdo de equilibrio exige ainda
que a energia livre de Gibbs ¢ um ponto de minimo (REED-HILL;
ABBASCHIAN, 2009). Qualquer método de minimizacdo da energia
livre deve encontrar os valores das fragbes f; na equacgdo 5 para 0s quais
G apresente o menor valor possivel. Além disso, deve-se determinar a
composicdo de cada uma das fases @;. O problema é simplificado se for
considerada a energia livre molar de Gibbs, G,,a0 invés de G.

Para exemplificar, sera utilizado como exemplo um sistema binario
A-B. A Figura 3 ilustra a situacdo para um sistema binario composto de

dua_s fa§es o e B: Para uma composi¢do xp tal que _ng <xp < xg, 0
equilibrio, ou seja, a condicdo de menor energia livre, é dado pela
tangente comum as duas curvas de energia livre. As composicdes das

e B ~
fases em equilibrio sdo xz e x5, com as fragdes de cada fase fi e f3

dados pela regra da alavanca (equacéo 8) (REED-HILL; ABBASCHIAN,
2009).
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B
XB _xB
fo<=xﬁ_xg (7)
B
fB =1-f«

Figura 3 — Energia livre molar de Gibbs a temperatura e pressdo
constantes em fungdo da composicao, minimizacio da energia livre para
duas fases o e B em um sistema A-B.

A X X B

Fonte: Adaptado de (REED-HILL; ABBASCHIAN, 2009).

3.2.4  AEnergia Livre de Gibbs da Formagc&o de Solugdes Solidas

Considerando um sistema A-B a temperatura e pressdo fixadas,
guando estes elementos quimicos entram em solucdo soélida ocorre
diminuigdo da energia de Gibbs, representada por

AGM = RT (x4lnay + xglnag) 8)

onde AG™, ou energia livre de mistura, é a diferenca entre a energia livre
de Gibbs de um mol da solu¢do homogénea e a energia livre de Gibbs do
nimero de mols dos componentes que nao estdo em solucéo; x, é afracdo
molar do elemento A dissolvido na matriz, xz é fracdo molar do elemento
B dissolvido na matriz, a, € a atividade do elemento A dissolvido na
matriz, ag € a atividade do elemento B dissolvido na matrize R é a
constante geral dos gases. Esta reducdo da energia livre de Gibbs é a forca
motriz para a formacao da solugdo sélida (GASKELL, 2008).
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Em uma solucdo sélida ideal a atividade dos componentes é igual a
sua fracdo molar onde

a; = X )

com isso entdo, para uma solucdo solida ideal binaria A-B, a equacéo 9
se torna

AGM = RT (x4lnx, + xglnxg) (10)

Porém frequentemente as solugcfes ndo sdo ideais e as atividades dos
componentes em solugdo sdlida ndo séo iguais as suas especificas fracbes
molares. A atividade destes componentes pode ser calculada ou medida
experimentalmente para um componente em uma solucédo binaria, porém
guando muitos elementos estdo em solugdo sélida, torna-se dificil estudar
0 sistema sem recorrer a ferramentas computacionais (GASKELL, 2008).
A Figura 4 apresenta a atividade do sistema Fe-Ni a 1200°C, mostrando
gue o sistema estudado apresenta desvios das atividades dos componentes
em relacdo ao comportamento ideal.

Figura 4 - Atividades do sistema Fe-Ni a 1200°C.

1.0 T T T T T T T
08 -
i Solug#o ideal -
06 -

8, (Gibbs-Duhem) — g
a — {oxperimantal)
04 - -
02 ~
0 1 ! 1 I i 1 1 1 L -I
Fe 0.2 0.4 0.6 0.8 Ni
XNi

Fonte: Adaptado de (GASKELL, 2008).
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3.3  Termodindmica Computacional

Tradicionalmente, o desenvolvimento de novos materiais tem por
base o processamento, o estabelecimento da relacdo entre microestrutura
e propriedades e a medi¢do das propriedades do material. No entanto, essa
abordagem empirica vem sendo substituida cada vez mais pelo
planejamento do material para a obtencdo de uma funcionalidade ideal,
conduzida por avangadas ferramentas computacionais (LIU, 2009).

Nos ultimos anos houve um grande avango na tecnologia dos
computadores, gerando um grande aumento na capacidade de
processamento disponivel para os usuarios. Durante 0 mesmo periodo, as
técnicas CALPHAD (Calculo Computacional de Diagramas de Fases)
evoluiram de apenas realizar calculos complexos de equilibrio relevantes
para a ciéncia dos materiais para também simular transformaces de fases
envolvendo difusdo. Ambas as tarefas agora podem ser realizadas de
maneira rapida e eficiente para produzir resultados muito bons. Isto tem
um grande efeito sobre a capacidade de resolver problemas complexos
em diversas areas-chave: processamento de materiais, a previsdo do
comportamento do material em condigdes industriais e apoiar a
concepcao de novos materiais (COSTA E SILVA et al., 2007).

A termodindmica computacional evoluiu muito nos dltimos anos e
tem sido importante para a previsdo de mecanismos e a solucdo de
problemas em diversos processos de fabricacdo como: fundicéo,
sinterizacdo, nitretacdo, cementagdo, homogeneizagdo em ligas
multicomponentes, entre outros (TSCHIPTSCHIN; GARZON, 2006). Os
softwares de simulacdo podem ser uma ferramenta valiosa para prever
fendmenos e, consequentemente, evitar desperdicio de tempo e recursos
na inddstria e na ciéncia (YAMASHITA; OKUDA; OBARA, 1999).

Este capitulo abordara brevemente o método utilizado pelo software
aplicado nesse trabalho, 0 método CALPHAD para calculo de diagramas
de fases e o software Thermo-Calc para analises de sistemas
termodindmicos.

3.3.1 Método CALPHAD

Desde a década de 1970, um grupo internacional de centros de
pesquisa vem trabalhando juntos para desenvolver métodos e produzir
dados que fornecam uma consistente descricdo das propriedades
termodindmicas e diagramas de fases de diversos sistemas (SPENCER,
2008).
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Os computadores nos Gltimos anos, cada vez mais sofisticados, séo
alimentados com bancos de dados para se calcular diagramas de fases. O
objetivo do grupo é criar modelos que descrevam as propriedades
termodinadmicas de diferentes tipos de fases, tal qual promover uma
confidvel extrapolacéo de sistemas binarios para ternarios ou de maior
ordem. Os modelos sdo comparados com dados experimentais e entdo
eles sdo adaptados para manter a congruéncia das simulagdes com os
resultados reais. Os resultados sdo compilados em bases de dados, 0s
quais sdo levados para a aplicagdo em softwares de simulagdo (LIU,
2009). Uma representacdo do método CALPHAD pode ser observada na
Figura 5.

Figura 5 - Representacdo do Método CALPHAD.

Entrada Experimental

Estrutura Modelos (G=G(T,x))

Diagrama de Fases

Termodindmica SR

Base de Dados

Aplicagdo

Fonte: Baseado em (GRUNDY; CHEN, 2005).

A esséncia do método CALPHAD esta na obtencdo de modelos de
parametros termodinamicos para o calculo da energia de Gibbs das fases
constituintes em sistemas de menor ordem, binarios e ternarios, em
relacdo aos dados termodinamicos e fases em equilibrio. A energia de
Gibbs para sistemas de maior ordem sdo obtidas via extrapolacdo
matematica. Estes valores extrapolados da energia de Gibbs permitem
calcular diagramas de fases de forma confiavel (CHANG et al., 2004).

O fator determinante para o sucesso deste método estd na
disponibilidade de softwares para calcular os diversos tipos de diagramas
de sistemas em equilibrio utilizando as bases de dados armazenadas.
Alguns softwares comerciais foram desenvolvidos para realizar estes
calculos, os mais comuns estdo apresentados na Tabela 1:
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Tabela 1 - Principais softwares comerciais de termodinamica
computacional baseados no método CALPHAD.
Pacote de suporte interativo para a conversdo de
dados entre diferentes modelos termodinamicos,
ExTerm® avaliacdo de dados experimentais e um conveniente
manual interativo do comportamento da mistura de
uma solucéo.
Calculo de equilibrio quimico e construcdo de
diagramas de potencial quimico.
Célculo de diagrama de fases para sistemas
multicomponentes e predicdo da microestrutura
sobre condicdes reais de solidificacdo utilizando
simulagOes de Scheil.
Calculo de equilibrio termodinamico utilizando 11
diferentes modelos de solucdo sélida
Oferece uma gama de modulos de calculo de
diagramas de fase binarios, ternarios e
multicomponente sem exigir valores iniciais. Além
disso, contém 18 bases de dados
Fornece uma ferramenta versatil para calcular os
diagramas de fase binaria, ternarios e
multicomponente para uma ampla gama de
materiais com 22 bases de dados termodinamicos.
Resolucdo  de problemas  de  difusdo
DICTRA® unidimensionais, tem uma interface com Thermo-
Calc para resolver equagfes termodinamicas.
Fonte: Baseado em (SPENCER, 2008).

MALT®

PANDAT®

FactSage®

MTDATA®

Thermo-Calc®

3.3.2 Thermo-Calc®

O Thermo-Calc® é um software de termodindmica computacional
poderoso e flexivel e possui pacotes de base de dados para diversos tipos
de fases em equilibrio, digramas de fase, calculos de transformacdo de
fases e avaliacdes termodindmicas utilizando como base o método
CALPHAD. Simulagdes de processos de fabricacdo também podem ser
realizadas (SUNDMAN, 1991).

A grande vantagem da utilizacdo deste software esta na capacidade
de estudar um sistema com grande nimero de componentes, onde se torna
dificil determinar o comportamento a partir dos diagramas binarios e
ternarios disponiveis na literatura. Considerando-se que na inddstria a
maioria dos materiais comerciais possuem normalmente mais que 4
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componentes, a utilizacdo do Thermo-Calc® se torna uma importante
ferramenta no desenvolvimento de novos materiais, permitindo uma
reducdo de experimentos e consequentemente de tempo necessarios para
se obter os resultados desejados.

Os célculos do Thermo-Calc® sdo baseados em bases de dados
desenvolvidas para avaliagdo sistematica de informacGes teéricas e de
varios dados experimentais. Atualmente estdo disponiveis bases de dados
para diversos tipos de materiais (ANDERSSON; HELANDER;
HOGLUND, 2002).

Alguns exemplos das aplicacdes do Thermo-Calc® (THERMO-
CALC, 2014):

e Diagramas de Fases (binario, ternario, isotermal, até 5 varidveis

independentes.

e Diagrama de Propriedades (fracdo de fases, energia de Gibbs,

entalpia, volume, etc.). Até 40 componentes.

e Propriedades Termodindmicas de substancias puras, compostos

e solucdes solidas.

e Propriedades termodinamicas de reacdes quimicas.

Presséo parcial de gases, potencial quimico de espécies, até 1000
espécies.

Equilibrio, equilibrio metaestavel, para-equilibrio.

Formagao de dxidos na superficie de acos.

Sinterizagdo, combustao, refusdo, incineracao.

Formacao de filmes finos.

O Thermo-Calc® utiliza algoritmos de minimizacdo local que
trabalham diretamente com as equagdes 2, a partir da imposi¢do de um
certo nimero de condi¢des tal que L = 0. Ou seja, fixa-se a pressao,
temperatura, a composi¢do e as dimensdes do sistema, respeitando a regra
de fases de Gibbs (Equacéo 4). A partir das dadas condi¢des iniciais, o
algoritmo busca a condicéo de igualdade dos potenciais quimicos para o
maior nimero de fases possivel e calcula a condicdo de menor energia
livre para o sistema (KATTNER, 1997). A arte estd em se definir as
condi¢cdes termodindmicas adequadas e interpretar os resultados. A
Figura 6 sumariza o procedimento utilizado pelo Thermo-Calc®.
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Figura 6 - Perfil de célculo do software Thermo-Calc®.
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Fonte: Baseado em (THERMO-CALC, 2014).

Estes algoritmos tém a vantagem de exigir menor tempo de
processamento, desde que as derivadas, necessarias ao calculo de u?
(potencial quimico do componente i na fase @), estejam embutidas na
descricdo das energias livre das fases. Isto é 0 que geralmente acontece
nos bancos de dados usuais para sistemas de interesse, como metais €
ligas, cuja descricdo é baseada em expansbes polinomiais do calor
especifico a pressdo constante (C,).

3.3.3 DICTRA®

DICTRA® é um software para simulacdo de transformacoes
controladas por difusdo em ligas multicomponentes. O software é baseado
numa solucdo numérica de equaces de difusdo, assumindo que todas as
fases estdo em equilibrio termodindmico internamente e na interface entre
elas. O DICTRA® trabalha juntamente com o Thermo-Calc®, o qual
realiza todos os calculos termodinamicos.

As simulacdes de difusdo sdo baseadas em dados e modelos de
cinética e termodinamica das fases, que estdo armazenadas nas bases de
dados. Os célculos realizados pelo DICTRA® levam em consideracéo os
aspectos de uma condicdo especifica, o fluxo é determinado apds
aplicacdo de condicGes de contorno apropriadas. O DICTRA® contém
diversos modulos para realizar tarefas especiais e tragar gréaficos
(ANDERSSON; HELANDER; HOGLUND, 2002).

Em uma simulacdo do DICTRA®, a equacéo de difusdo é resolvida
utilizando-se uma matriz de difusividade dependente da presséo,
temperatura e composicdo. Para sistemas multicomponentes, a
difusividade de uma espécie ndo é apenas funcdo da sua concentracdo,
mas também dos gradientes de concentracdo. A  expressdo
multicomponente da primeira lei de Fick considera que o fluxo J de um
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componente k estd relacionado também a forcas termodinamicas, de
forma que difusdo de massa na direcéo z é expressa como

_ G (11)
Ji = —Mycy, 37

onde ¢, é a concentragdo, y,; é o potencial quimico e M, representa a
mobilidade do componente (BORGENSTAM et al., 2000).

A utilizacdo da mobilidade ao invés dos coeficientes de interdifusdo
foi proposta por (ANDERSSON; AGREN, 1992), que sugeriram um
método para calcular dados de cinética inspirados pelo método
CALPHAD. Eles representam a mobilidade de espécies individuais em
sistemas multicomponentes como funcéo da temperatura, da pressao e da
composicdo, de forma que a mobilidade é expressa como

Mp (—AG;> (12)
= - exp

M, =
k= Rr P\ "Rt

onde R é a constante dos gases, T a temperatura e My é o fator de
frequéncia (BORGENSTAM et al., 2000).

O motivo para armazenar as mobilidades individuais nas bases de
dados ao invés dos coeficientes de interdifusdo € que para um sistema
com n componentes, existes n mobilidades e (n - 1)? coeficientes de
interdifusdo, para sistemas com mais de dois componentes, é necessario
armazenar menos dados de mobilidades do que de difusdo, diminuindo
assim o espaco ocupado pela base de dados no armazenamento dos
computadores (BORGENSTAM et al., 2000).

3.4 Sistemas Fe-Ni e Fe-Ni-Si

A alta afinidade quimica entre ferro e niquel da origem a uma série
de ligas de ocorréncia natural e a um grande nimero de ligas comerciais.
Recentemente, ligas a base de Fe-Ni tem atraido muita atencdo devido as
suas  interessantes  propriedades  mecénicas e  magnéticas
(KARAYANNIS; MOUTSATSOU, 2006).

Na metalurgia do pé, niquel é o segundo elemento de liga mais
utilizado devido a uma série de fatores, como a grande extensdo de
solubilidade com o ferro por solugéo solida substitucional, ao aumento da
dureza e resisténcia mecanica, a baixa estabilidade dos éxidos de niquel,
dentre outros (SALAK; SELECKA; DANNINGER, 2005).
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O sistema Fe-Ni-Si é considerado de interesse no contexto de
materiais magnéticos, visto que ambos os sistemas Fe-Ni e Fe-Si possuem
propriedades magnéticas Unicas (IKEDA et al., 1998). As ligas de
materiais magnéticos moles baseados no sistema Fe-Si podem ser
ductilizadas pela adicdo de niquel e laminadas em finas folhas para
transformadores elétricos (ACKERBAUER et al., 2009).

Uma das motivag6es adicional para selecdo do sistema Fe-Ni-Si neste
trabalho vem da linha de pesquisa em desenvolvimento de materiais auto-
lubrificantes no Labmat. No trabalho de Binder (2009), carboneto de
silicio (SiC) é dissociado em uma matriz a base de ferro durante a
sinterizacdo. Basicamente o silicio entra em solucéo sélida e estabiliza
fase alfa e o carbono fica retido na forma de grafite. Niquel na forma de
po é adicionado a mistura para elevar a resisténcia mecéanica do material
e foi observado que a adigdo de niquel tem influéncia na cinética de
sinterizacdo e na estabilizacéo das fases na microestrutura.

3.5 Estudo de Interfaces Metdlicas com Auxilio de Simulacao

Quando materiais diferentes sdo unidos e submetidos a elevada
temperatura, os aspectos de termodinamica e cinética governam a
mobilidade dos 4&tomos e uma zona de difusdo € formada. Nesta zona de
difusdo, um terceiro material ¢ formado, podendo ou ndo conter novas
fases. A Figura 7 apresenta um esquema de uma unido de um material A
e B e a formacdo de uma regido de difusdo apés tratamento térmico.

Figura 7 - Unido de dois materiais e formacdo de uma interface.

Fonte: Proprio autor.

Para uma aplicacéo especifica, ao final de um processo de difusao, o
conhecimento da formacdo e das caracteristicas desta terceira regido €
imprescindivel, pois o aparecimento de uma fase ndo desejada pode
deteriorar as propriedades do material e prejudicar a funcionalidade de
um componente.

Avancadas ferramentas computacionais podem ser utilizadas para
predizer a interdifusdo de elementos e fases formadas na interface de
materiais solidos. A abordagem utilizada pelos softwares Thermo-Calc e
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DICTRA utiliza um modelo unidimensional, o que reduz muito o custo
computacional com um ndmero menor de dados de entrada necessarios
(LARSSON; ENGSTROM, 2006).

Nos estudos de SILVA (2008) os softwares Thermo-Calc® e
DICTRA® foram aplicados para investigar a unido de componentes
extrudados em aco ferramenta. Na interface entre os acos, a distribuigdo
dos elementos foi medida e comparada com as simulagbes apés o
tratamento térmico. A concordancia entre as simulacBes e o0s
experimentos foi considerada satisfatoria. Na sua conclusdo, o DICTRA®
foi descrito como uma 6tima ferramenta quando utilizada em combinacéao
com as medidas de composicao quimica por EDS/MEV, o que facilitou a
comparagao.

LINDWALL et al. (2010) investigou interfaces de aco inoxidavel e
aco ferramenta produzidos via pressdo isostatica a quente (HIP). Os
experimentos e simulacdes se basearam na interdifusdo de elementos na
interface e na formacéo de carbonetos. Lindwall concluiu que um nimero
representativo de simplificacGes teve que ser feito para as simulagdes.

DUTRA (2011) utilizou os mesmos softwares para predizer a
interface de materiais co-injetados de 3 diferentes combinacdes (Fe-7%Ni
com Fe-50%Ni em massa; 316L com 17-4PH e 316L com M2).
Caracteriza¢Oes via EDS/MEV em linha através da interface de difuséo,
visualizacdo metalogréfica e quantificagdo das fases foram comparadas
com os perfis simulados. As comparagbes apresentaram uma
concordéncia consistente.

No trabalho de CHENG et al. (2013) foram estudados nove pares de
difusdo, compostos por discos fundidos e posteriormente colados de Ni-
Al e Ni-Mn. Os pares foram tratados a 1100°C por 24h. O autor também
observou boa coeréncia entre os resultados experimentais e as simulagdes
do DICTRA®.

Atualmente o ndmero de trabalho que utilizam ferramentas
computacionais para estudar interfaces metalicas de materiais
sinterizados ainda é reduzido. A unido de materiais diferentes via
metalurgia do p6 apresenta influéncia dos pds utilizados e da porosidade,
0 que torna necessaria uma abordagem diferente para cada sistema
estudado.



Procedimento Experimental |43

4 PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL

Por ser o primeiro trabalho no Labmat que utilizou os softwares de
termodindmica computacional como suporte ao desenvolvimento de
materiais sinterizados, foi necessario fazer a validacdo da ferramenta,
para processos via metalurgia do po.

Verificou-se se os calculos de cinética de difusdo e diagramas de fase
gerados concordam com os experimentos e com informagdes disponiveis
na literatura. Com isso se adquiriu experiéncia para aplicar a mesma
metodologia para outros projetos, disseminando assim a utilizacdo do
software para outros trabalhos.

Neste trabalho foram utilizados os sistemas Fe/Ni e Fe-Si/Ni, com o
objetivo de se estudar a interdifusdo do niquel combinado com ferro e do
niquel combinado com uma liga binaria de ferro e com 3% em massa de
silicio em solucdo sélida. Estes sistemas foram escolhidos por serem
sistemas com baixo grau de liberdade e que pudessem ser trabalhados
experimentalmente utilizando-se técnicas da metalurgia do p6. Do ponto
de vista cientifico foi interessante observar a “concorréncia” entre o
silicio e o niquel em solucdo solida na matriz ferrosa, sendo o silicio um
elemento de liga estabilizador da fase o (cUbica de corpo centrado) e o
niquel estabilizador da fase y (cubica de face centrada) do ferro.

Outro fator importante para a decisdo de se utilizar sistemas
relativamente simples reside no fato de que uma das interfaces dos
softwares ndo é muito amigavel a um usuario comum, pois requer a
digitacdo de linhas de comandos para realizar os calculos, sendo
necessario o treinamento da equipe para melhor utilizacdo. A ideia €
compreender os detalhes e dominar o funcionamento dos softwares com
este trabalho e em seguida aplicar a metodologia para sistemas mais
complexos gradativamente.

Os parametros de processamento foram definidos com o auxilio dos
softwares, identificando-se pelo Thermo-Calc as fases indicadas no
equilibrio termodinadmico. Foram realizadas caracterizagBes do material
durante o processamento com o objetivo de se verificar as transformagdes
de fases e a atuagdo dos mecanismos de difusdo. Estas caracterizagbes
tém como objetivo verificar se as condi¢Bes previstas no equilibrio
termodindmico, calculadas pelos softwares ocorreram.

O Fluxograma da Figura 8 apresenta as técnicas de fabricacdo e
caracterizacdo utilizadas neste trabalho.
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Figura 8 - Fluxograma esquematico das técnicas de fabricacdo e
caracterizacdo das amostras.
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Fonte: Préprio Autor.

41 Matérias Primas

Para a producdo das amostras foram utilizados os pés descritos na
Tabela 2.
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Tabela 2 — Matérias primas utilizadas.

Designagdo  Tamanho de

Po Fornecedor Comercial sartioula*
i dgo=6 pm
Ferro Sintez BM deo= 4.5 m
Fe-3%Si . ) deo=270m
(em massa) Sandvik - Osprey Fe3Si dso= 11,5 ym
Niquel Novamet SNP-20+10  de0=17um
ds0=7,2 pm

Fonte: *Distribuicdo do tamanho de particula fornecida pelos fabricantes.

4.2  Caracterizacdo dos Pos

Foi utilizado o microscépio eletronico de varredura (MEV) JEOL
JSM-6390LYV para visualizacdo da morfologia e tamanho de particula dos
pos utilizados neste trabalho. Imagens dos pds foram adquiridas através
de MEV em modo SE (Elétrons Secundarios).

4.3  Moldagem das Amostras

Com o objetivo de estudar as transformacdes de fases e a interdifusdo
dos elementos foram produzidos dois tipos de amostras conforme
apresentado na Tabela 3.

Tabela 3 — Tipos de amostras utilizadas neste trabalho.
Pares de difuséo

Combinacéo Pos utilizados
Fe/Ni Ferro e Niquel
Fe-3%Si/Ni Fe-3%Si e Niquel
Amostras cilindricas
Composicéo Ferro Fe-3%Si Niquel
(Yowt) (Yowt) (Yowt)
Fe 100 0 0
Fe-3%Si 0 100 0
Ni 0 0 100
50%Fe+50%Ni 50 0 50
50%Fe-3%Si+50%Ni 0 50 50

Fonte: Préprio Autor.
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e Pares de difusdo

Foram produzidos pares de difusdo por duas rotas diferentes,
resultando em amostras cilindricas com 10mm de diametro a
aproximadamente 6mm de altura compostas por uma parte de Fe ou Fe-
3%Si (A) e uma de niquel (B), de acordo com a configuracao apresentada
na Figura 9.

Figura 9 - Configuracdes das amostras produzidas por dupla-

compactagéo.

B

Fonte: Préprio autor.

A primeira rota utilizada foi via dupla compactacdo uniaxial a frio
(temperatura ambiente) em matriz flutuante em uma prensa manual
(Skay). Como as amostras sao compostas por duas camadas de materiais
diferentes, foram realizadas duas etapas de compactacdo, onde
primeiramente foi adicionado um dos materiais e realizada a primeira
compactagdo com a aplicacdo de 100MPa de pressdo para deixar a
superficie de interface plana. Em seguida foi entdo adicionado o segundo
material e é realizada a segunda compactacdo com a aplicacdo de 500MPa
de pressdo. Ap6s a segunda compactacdo a amostra foi extraida. As etapas
para a dupla compactacéo estdo apresentadas na Figura 10.

A segunda rota consiste na preparacdo de pares de difusdo
tradicionais, onde cada metade ja foi sinterizada previamente e unidas
pela interface. Estas amostras sdo denominadas, no decorrer do trabalho,
como “amostras de referéncia”. Cada metade foi compactada a 500MPa
e sinterizadas de forma separada em temperatura de 1200°C com 60
minutos de patamar, em seguida a superficie de cada metade foi lixada
até lixa 1200 mesh e polida com abrasivo de alumina com tamanho de
particula de até 0,3um. Por Ultimo, as metades foram unida pelas
respectivas faces polidas e foi realizado o mesmo tratamento térmico
realizado nos pares de difusdo produzidos por dupla compactagdo. As
etapas da preparacdo dos pares de difusdo de referéncia estdo
apresentadas na Figura 11.
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Figura 10 — Etapas da dupla compactagéo dos pares de difusdo.

12 preenchimento 22 preenchimento Extragdo
Pungdo | . D
supetio®> 12 compactagdo 22 compactagdo

Matrlz
Pun(;ao
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Fonte: Préprio autor.

Figura 11 — Etapas da preparacdo dos pares de difusdo de referéncia.

- |

Lixamento + Polimento

1200°C 1h 5
‘ Lixamento + Polimento
B B B

Fonte: Préprio autor.

e Amostras cilindricas

As amostras cilindricas foram produzidas com o objetivo de analisar
0 comportamento das matérias primas durante o tratamento térmico e as
reacdes que ocorrem entre os materiais durante a sinterizacéo. O objetivo
foi correlacionar as reacdes que ocorrem nas duas misturas volumétricas
dos pos (50%Fe+50%Ni e 50%Fe-3%Si+50%Ni) com as reacdes que
ocorrem na interface dos pares de difusdo, vista a dificuldade de se
caracterizar somente a interface nos pares de difuséo.

Para as misturas utilizou-se misturador tubular de aco inoxidavel em
forma de Y, com eixo de rotacdo passando pela unido dos segmentos e a
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mistura foi feita com esferas de a¢o. O tempo de mistura foi de 30 minutos
e a rotacdo aproximada de 35 RPM.

Apobs a mistura dos pds foi realizada compactacdo uniaxial a frio
(temperatura ambiente) em matriz flutuante em uma prensa manual
(Skay) com pressdo de compactacdo de 500MPa resultado em amostras
cilindricas com 10mm de diametro e aproximadamente 5mm de altura.

4.4  SimulagGes

441 Thermo-Calc®

O Thermo-Calc® foi utilizado para calcular diagramas de fases e
propriedades termodindmicas dos sistemas analisados neste trabalho. Os
calculos foram utilizados para predizer o comportamento desses materiais
no equilibrio termodinadmico. As simulacGes foram realizadas com o
Thermo-Calc® versdo 2015a para Windows.

A selecdo das bases de dados adequadas é essencial para a realizagéo
de calculos confidveis para o0s materiais utilizados; também &
imprescindivel também conhecer-se as limitacfes de cada base de dados
e do software em si.

Os diagramas apresentados neste trabalho sdo diagramas de fases
binarios onde na esquerda é fixada a composi¢do de um material e na
direita é fixada a composi¢do do segundo material unido ao primeiro,
desta forma pode-se prever quais fases podem se formar durante a
interdifusdo dos elementos.

A base de dados TCBIN (ligas binarias) e SSOL5 (solugdes sélidas)
foram as utilizadas para calcular os diagramas de fases e as demais
propriedades termodinamicas necessarias para melhor compreender o
comportamento dos materiais utilizados neste trabalho. A sequéncia
abaixo apresenta as etapas para se realizar calculos de equilibrio
termodinamico no Thermo-Calc®:

1. Selecionar a base de dados;

2. Definir o sistema (elementos quimicos);

3. Definir equilibrio (composigdo quimica, temperatura, pressao
volume, tamanho do sistema, etc);

4. Realizar os célculos;

5. Apresentar os resultados (na forma de graficos ou tabelas).

As particularidades para as simulagdes de cada sistema estdo
apresentadas a seguir.
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e Combinacédo Fe e Ni

Para o célculo do diagrama de fases para liga Fe-Ni foi utilizada a
base de dados TCBIN (ligas binarias), esta base de dados é a mais
recomentada para sistemas binarios pois apresenta resultados mais
condizentes com a literatura.

e Combinacao Fe-3%Si e Ni

Para calcular diagramas de fases ternario para a liga Fe-Si-Ni na
regido rica em ferro foi utilizada a base de dados TCFE7 (ligas ferrosas
até 50% em massa de Fe). Para calcular a combinacéo da liga Fe-3%Si e
niquel considerou-se uma variagdo linear da composicdo quimica,
partindo da composi¢do 100% Fe-3%Si para a outra extremidade com
100% de Ni. A Figura 12 apresenta uma ilustragdo de como seria o “corte”
no diagrama ternario Fe-Si-Ni para representar a combinacéo da liga Fe-
3%Si e Niquel em uma isopleta do diagrama ternario. Neste caso foi
utilizada a base de dados SSOL5 (solucbes sélidas) pois possui
informacgGes de algumas fases que ndo estdo disponiveis na TCFE7 para
teores superiores a 50% de ferro.

Figura 12 - Representacdo do diagrama ternario Fe-Si-Ni com “corte”
representando diagrama Fe3%Si-Ni.

Si

Fe-3%Si

Fe Ni

Fonte: Préprio Autor.
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442 DICTRA®

O DICTRAP® foi utilizado para simular a interdifusdo dos elementos
nos diferentes pares de difusdo, nas condi¢Bes de processamento. A base
de dados utilizada foi a MOBFE2 (cinética de difusdo para ligas ferrosas).
As simulac@es foram realizadas com o DICTRA® para Windows versdo
2015a.

Conhecer as fases presentes nas condi¢cBes de processamento é
indispensavel para se realizar simulagcdes confiaveis da cinética de
difuséo durante o processamento. Para isso, 0 Thermo-Calc® foi utilizado
para prever as fases dos materiais na temperatura de sinterizagdo. Com as
informagfes do Thermo-Calc, juntamente com as informacdes
disponiveis na literatura e da caracterizacdo das matérias primas, pode-se
levar os resultados ao DICTRA para entdo realizar-se os calculos de
difusdo.

Conhecendo-se 0s componentes, as fases presentes e a condi¢des de
processamento, pode-se entdo iniciar as simulagfes. A sequéncia abaixo
representa as de operacOes necessarias para se realizar uma simulagdo no
DICTRA:

1. Selecionar as bases de dados de termodinamica e cinética;

Definir o sistema (elementos quimicos);

3. Definir as condi¢bes globais de processamento (tempo,
temperatura, pressao e taxas de aquecimento e resfriamento);

4. Criar uma ou mais regioes;

5. Definir os pontos (nimero de pontos e distribuicao);

6. Definir as fases nas regides;

7. Definir composicdo quimica de cada fase em cada regido;

8

9.

1

n

Definir tempo de simulacéo;
Realizar as simulagoes;
0. Apresentar os resultados (na forma de grafico ou tabela).

As particularidades para as simulagbes de cada sistema estdo
apresentadas a seguir.

e Combinacédo de Fe e Ni

A simulacédo da interdifuséo no par Fe/Ni é a mais simples pois ambos
0s materiais possuem a mesma estrutura cristalina na temperatura de
sinterizacdo. Por este motivo admitiu-se a criacdo de apenas uma regido
contendo a estrutura cristalina cubica de face centrada (CFC) variando
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apenas a composicdo quimica no comprimento, conforme esquema
apresentado na Figura 13.

Para os calculos, utilizou-se 0 modelo chamado de single-phase, que
€ 0 modelo mais simples para calculo de difusdo. Mais informagdes sobre
este modelo podem ser encontradas no trabalho de BORGENSTAM et
al., (2000).

Figura 13 - Esquema para simulacdo da interdifusdo para combinacgdo de
Fe e Ni.

T=1200°C
CFC CFC
—— e o o006 ¢ &

100%Fe 100%Ni

200um
Fonte: Proprio Autor.

A Tabela 4 apresenta as condigdes utilizadas na simulacgdo da
combinacdo de Fe e Ni.

Tabela 4 - Dados utilizados para simulagéo da interdifusdo da combinacéo
de Fe e Ni.

Bases de dados TCFE7 e MOBFE2
Elementos Fe e Ni
Fase CFC
Fase definida como matriz CFC

Taxa de aquecimento, tempo de
Condigdes utilizadas patamar e pressao utilizados
durante sinterizag&o.

NUmero de pontos 50 pontos
200pm (100um para cada
material)
Fonte: Préprio Autor.

Comprimento
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e Combinacédo de Fe-3%Si e Ni

A simulacdo da interdifusdo no par Fe3%-Si e Ni é um pouco mais
complexa pois cada material possui estrutura cristalina diferente na
temperatura de sinterizacdo, a liga Fe-3%Si possui a estrutura cristalina
cUbica de corpo centrado (CCC) e Ni possui a estrutura cristalina cubica
de face centrada (CFC).

Para simular esta combinacdo foi utilizado o modelo de
homogeneizacdo, que é um dos modelos mais recentes desenvolvidos
para 0 DICTRA e o mais adequado para sistemas multifasicos. Nele
considera-se uma matriz onde estdo presentes as fases CCC e CFC, como
apresentado na Figura 14. A justificativa para a utilizac&o deste modelo &
que apesar de cada material possuir apenas uma fase no estado inicial, o
modelo permite o estudo de mudancas de fases que ocorrem devido a
interdifusdo dos elementos. Esperava-se que mudancgas de fase iriam
acontecer durante o processamento, visto que o niquel é um elemento
estabilizador da fase y, com a utilizacdo deste modelo o resultado ficou
mais robusto e préximo da realidade. Mais informaces sobre este modelo
podem ser encontradas no trabalho de LARSSON e HOGLUND (2009).

Figura 14 - Esquema para simulacédo da interdifusdo para combinagéo de
Fe-3%Si e Ni.

T=1200°C

CCC+CFC CCC+CFC

® ® 00
A * 00

97%Fe
3%Si

100%Ni

200um
Fonte: Préprio Autor.

A Tabela 5 apresenta as condi¢fes utilizadas na simulacdo da
combinacdo Fe-3%Si e Ni.
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Tabela 5 - Dados utilizados para simulagéo da interdifusdo da combinacéo
de Fe-3%Si e Ni.

Bases de dados TCFE7 e MOBFE2
Elementos Fe, Si e Ni
Fases CFCeCCC
Fase definida como matriz CFC

Taxa de aquecimento, tempo de
Condicdes utilizadas patamar e presséo utilizados
durante sinterizacéo.

NUmero de pontos 50 pontos

Comprimento 200um (100um de cada material)
Fonte: Proprio Autor.

45 Tratamentos térmicos

45.1 Tratamento térmico

As amostras utilizadas para caracterizacdo da microestrutura, das
fases presentes e para analise quimica do perfil de interdifusdo foram
tratadas em reator a plasma com aquecimento resistivo. Os tratamentos
foram realizados sob condicdes controladas de aquecimento e fluxo de
250 cm®/minuto de hidrogénio. As amostras foram posicionadas entre o
catodo e anodo, sobre uma placa de alumina, o que deixou as amostras
sob potencial flutuante, conforme esquema apresentado na Figura 15.

Figura 15 — Esquema do posicionamento das amostras no reator.

Camara do Reator

| Catodo — Polo -

Gas Corrente
Elétrica
| *\
[ Alumina ]

Fonte: Préprio autor.
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A opcdo de se realizar a sinterizagcdo das amostras sob plasma de
hidrogénio é em virtude de querer se evitar a oxidacao do silicio presente
na liga Fe-3%Si. As condicGes de plasma utilizadas foram definidas de
forma que o plasma atue apenas como uma atmosfera protetiva.

O controle da temperatura foi efetuado ajustando-se a poténcia do
forno com o auxilio de um controlador de temperatura, a temperatura das
amostras foi medida com um termopar do tipo K posicionado no interior
de uma amostra de referéncia colocada sobre a placa de alumina junto das
amostras. As condi¢des de processamento utilizadas sdo apresentadas na
Tabela 6.

Tabela 6 - Condigdes de sinterizagdo das amostras em reator a plasma.
Temperatura Taxa de aquecimento

(°C) ou tempo de patamar
T ambiente a 1200 5°C/minuto
1200 60 minutos
Resfriamento 10°C/minuto
Voltagem (V) 400
ton (l.lS) 40
Presséo (torr) 1

Fonte: Préprio autor.

45.2 Ensaios de Sinterizagdo em Dilatdmetro Diferencial

Os ensaios especificos para a analise da cinética de sinteriza¢do
foram realizados em um dilatbmetro com modulo informatizado
acoplado, registrando a variacdo dimensional em funcdo da temperatura
e do tempo (Netzsch DIL 402C).

Para realizacdo destes ensaios no dilatdbmetro foram utilizadas
amostras cilindricas com dimensdes de 10x5,5mm (didmetro e
comprimento). A taxa de aquecimento foi de 5°C/min até 1200 °C, sendo
mantido este patamar durante 60 minutos. A atmosfera utilizada foi uma
mistura de gas contendo 5% de hidrogénio e 95% de argbnio.

Para as amostras contendo apenas ferro e niquel foi utilizado fluxo de
0,1L/min de mistura de gas. Para as amostras contendo a liga Fe-3%Si foi
utilizada atmosfera estanque e foram adicionados cavacos de titanio no
interior do dilatdmetro para se evitar a oxidacdo do silicio presente nas
amostras. Considerando-se o diagrama de Ellingham de oOxidos
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(THOMAS B. REED, 1971) o 6xido de titanio é mais estavel que o 6xido
de silicio, em caso de presenca de oxigénio na atmosfera existe a
preferéncia do oxigénio reagir com titanio, com isso se evitou a oxidagéo
do silicio presente nas amostras durante a sinterizagao.

Através deste ensaio avaliou-se a influéncia da interdifusdo dos
elementos na variacdo dimensional das amostras e identificou-se
transformacges de fases dos materiais ocorridas durante o ciclo térmico.
Foram comparadas as combinacBes dos materiais nas configuracdes de
par de difusdo e mistura volumétrica com o comportamento dos materiais
separados submetidos ao mesmo ciclo térmico.

4.6  Caracterizages das Amostras Produzidas

4.6.1 Variacdo dimensional e densidade

A variacéo dimensional das amostras foi avaliada com a medicéo da
diferenca entre as dimensGes das amostras na condicdo verde e
sinterizado. A massa (g) foi mensurada em uma balanga com precisao de
0,01mg (Mettler Todelo XS205) e as dimensdes (diametro e altura — mm)
com utilizagdo de um micrometro com 0,001 mm de resolucéo
(Mitutoyo).

4.6.2 Caracterizacdo microestrutural

As amostras sinterizadas foram seccionadas, embutidas e preparadas
metalograficamente para analise microestrutural e visualizagéo das fases
presentes em microscopio 6ptico (Olympus BX60M) e microscopio
eletronico de varredura (JEOL JSM-6390LV).

A precisdo do corte € um fator importante para se avaliar a
interdifusdo dos elementos nos pares de difusdo. As amostras foram
cortadas com cortadeira automatica (Buehler Isomet® 4000), no
embutimento aplicou-se uma camada de resina epoxi de alta dureza na
superficie e iniciou-se o lixamento a partir da lixa 600 mesh. Estes
cuidados foram tomados para amenizar possiveis “inclina¢des” na
superficie analisada, 0 que pode levar a erros na caracterizacdo do perfil
de difuséo.

Nas amostras com materiais combinados na forma de par de difusdo
0 ataque quimico foi realizado com 2 reagentes diferente para revelar
diferentes regides da microestrutura. A solucdo de Nital 5% (5% vol. NHs
+ &lcool) foi utilizada para revelar as camadas de interdifusdo e para
revelar a microestrutura do ferro, o reagente “Marble” foi utilizado para
revelar a microestrutura do niquel puro e da liga Fe-3%Si.
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No microscopio eletronico de varredura imagens da microestrutura
foram adquiridas através em modo SE (Elétrons Secundéarios) e BSE
(Elétrons Retroespalhados).

4.6.3  Anélise quimica via espectroscopia de energia dispersiva

Foram realizadas analises quimicas via espectroscopia de energia
dispersiva (EDS), através da sonda acoplada ao microscéopio eletrdnico
de varredura JEOL JSM-6390LV (filamento de tungsténio, voltagem de
aceleracéo entre 0,5 e 30 kV).

Utilizou-se amostras dos materiais combinados na forma de par de
difusdo, ja sinterizadas, preparadas metalograficamente e sem ataque
guimico. A regido selecionada foi a de interdifusdo dos elementos nos
pares de difusdo, os pardmetros foram voltagem de aceleragdo de 15 kV
e spot size entre 55 e 60 com distancia de trabalho fixa em 15mm.

Foi tracada uma linha com comprimento de 200um com direcdo
perpendicular & camada de interdifusdo, na linha foram distribuidos
igualmente 200 pontos, o tempo de analise em cada ponto foi de 10s. Nas
amostras co-sinterizadas foram realizadas 3 medidas em amostras
diferentes, para as amostras de referéncia, foram realizadas 3 medidas na
mesma amostra.

Os perfis de composicdo quimica na camada de interdifusdo foram
comparados com as simulacdes do DICTRA, o objetivo foi verificar se
houve concordancia entre os resultados experimentais e 0s simulados.

4.6.4 Difracdo de Raios-X

Para identificacdo das fases e compostos presentes na microestrutura
das amostras foi utilizada a técnica de difracéo de raios-x. Foi utilizado o
difratrdmetro Philips X’Pert MPD com anodo de cobre, radia¢do ko
(A=1,5418A). A anilise de fases foi realizada com o auxilio do programa
computacional Philips - PC Identify 2.1 e do banco de dados ICDD PDF-
2 2001.
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5 RESULTADOS E DISCUSSOES
5.1 Caracterizagdo da Matéria Prima

5.1.1 Morfologia dos pds

O po6 de ferro do fornecedor Sintez é produzido pelo processo de
decomposi¢do quimica denominado “carbonila”. A forma do p6 é esférica
e 0 tamanho de particula é inferior a 10um. A morfologia do p6 de ferro
esta apresentada na Figura 16 a).

Flgura 16 - a) Morfologla do p6 de ferro. b) Detalhe da superf|C|e do pé.

___,ka\\t‘fiz.ouc; : 10um 3 '“‘ @00 2om |  LCMEUFSC
Fonte: Prdprio Autor.

O pb de liga Fe3-%Si, fornecido pela Sandvik é produzido pelo
processo de atomizagdo a gés, o que confere ao pd morfologia esférica.
De acordo com o fabricante o p6 possui uma faixa de tamanho de particula
entre 5 e 35um. A morfologia desse po esta apresentada na Figura 17 a),
de acordo com a imagem o p6 apresenta as caracteristicas descritas pelo
fabricante.

Figura 17 — a) Morfologia do p6 de Fe-3%Si. b) Detalhe da superficie.

18Ry %2000 fopm LCME-UFSC \ 5kv  X6000/ 2pm LCME-UFSC
Fonte: Préprio Autor.
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O po6 de niquel, fornecido pela Novamet, também apresenta
morfologia esférica e tamanho de particula em torno de 10um. A
morfologia do p6 de niquel esta apresentada na Figura 18 a). No entanto
0 pé apresenta superficie aparentemente com maior rugosidade em
comparagdes aos pos ferrosos, como pode ser visto na Figura 18 b)
comparadas a Figura 16 b) e a Figura 17 b).

Figura 18 — a) Morfologia do pd de niquel. b) Detalhe da superficie do
po.

-,

A8k %2000~ 10p EemedlFsc 18K x6,000 Zpm
Fonte: Préprio Autor.

5.2  Simulagdes

Neste tdpico serdo apresentados apenas os diagramas de fases
calculados com o Thermo-Calc®. As simulacdes do DICTRA® estdo
apresentadas juntamente com as caracterizacdes dos perfis de difuséo.

5.2.1 Diagramas de fases

e Fe-Si

A Figura 19 apresenta o diagrama de fases Fe-Si calculado com o
Thermo-Calc, a linha tragada na vertical representa o teor de silicio da
liga Fe-3%Si e a linha tracada na horizontal representa a maior
temperatura de sinterizacdo utilizada neste trabalho, pode-se se observar
gue na temperatura de sinterizacdo o material apresenta apenas a fase o,
0 que demonstra o efeito do silicio em estabilizar esta fase, o diagrama
esta de acordo com o reportado na literatura por (CRANGLE, 1954).
Pode se observar que a adicdo de 3% de silicio em massa leva a
manutencao da fase o em temperaturas superiores a 912°C, temperatura
na qual ocorre a transformagdo alotrépica a— vy do ferro puro.
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Figura 19 - Diagrama de fases Fe-Si calculado.

1400 ¢

Temperatura (°C)

[ 1 2 3 4
% em massa de Si

Fonte: Préprio autor.
e Fe-Ni

A Figura 20 apresenta o diagrama de fases da liga Fe-Ni. A linha
tracada na horizontal representa a maior temperatura de sinterizacéo
utilizada neste trabalho, pode-se observar que nesta temperatura o
diagrama apresenta uma regido de fase y com solubilidade que se estende
desde ferro puro até niquel puro. O diagrama calculado esta de acordo
com o observado na literatura (LEE; NYUNG LEE, 1988) e
(SWARTZENDRUBER; ITKIN; ALCOCK, 1991).

E possivel observar que além das fases a e y 0 diagrama mostra
também a presenca da fase intermetalica FeNis, sua existéncia foi
confirmada experimentalmente através de analises de amostras de
meteoritos, onde a fase y se decompde eutetoidicamente em Fe- a. e FeNis
na temperatura de 345°C (YANG; WILLIAMS; GOLDSTEIN, 1996).

Na literatura também foram observados alguns diagramas nos quais
0s autores consideram o composto intermetalico FeNi como estavel, com
formacdo em temperaturas inferiores a 200°C (REUTER; WILLIAMS;
GOLDSTEIN, 1989) e (ROSSITER; JAGO, 1983). Porém os autores
concordam que a formacdo desta fase dificilmente pode ser explorada
porque o equilibrio termodindmico ndo pode ser alcangado em
temperaturas abaixo de 200°C, mesmo em tempos de escala geoldgica
(CACCIAMANI et al., 2006).
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Figura 20 - Diagrama de fases Fe-Ni calculado.

Fe-Ni
15007\
1250
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DG 1000 ¥
g
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. 345°C
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.i\ % em massa de Ni
Fonte: Proprio Autor.
e Fe-Si-Ni

Como nédo esta disponivel na literatura nenhum diagrama que
represente especificamente a combinagdo do sistema Fe-3%Si/Ni, foi
calculada no Thermo-Calc a secdo isoterma & 1200°C do diagrama
ternario Fe-Si-Ni na regido rica em ferro, representada na Figura 21 a). O
diagrama calculado foi entdo comparado com o diagrama experimental
desenvolvido por (IKEDA et al., 1998), apresentado na Figura 21 b).

O diagrama calculado é muito semelhante ao experimental, nota-se
que a simulacdo ndo leva em consideracdo as variagbes ordenadas
estaveis da fase a do diagrama Fe-Si, apresentadas na Figura 21 b) como
a’ e o’’. Pode-se observar que para sistemas ricos em ferro a adigéo de
niquel ao sistema ferro-silicio leva a estabilizacdo da fase vy, representada
por uma ampla regido monofasica. Pode-se dizer também que adicdo de
silicio ao sistema ferro-niquel leva a estabilizacdo da fase a, representada
pela regido monofasica a.
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Figura 21 — Secdo isoterma a 1200°C do diagrama ternario Fe-Si-Ni na
regido rica em ferro a) calculado b) literatura.
50

FITTITITTITICITIILN
A

a N
AL,

Te 10 20 30 40 0  Feg 0 20 30 ] 50
Ni (at%) Ni(at%) —=
Fonte: a) Proprio autor b) (IKEDA et al., 1998).

Ap0s esta analise inicial foi entdo calculado o diagrama Fe3%Si-Ni
apresentado na Figura 22. A linha tragada na horizontal representa a
temperatura de sinterizacdo utilizada. Ao comparar-se este resultado com
o diagrama binario Fe-Ni, pode-se observar alguns efeitos da adicdo de
silicio ao sistema, primeiramente em 1200°C e a liga Fe-3%Si apresenta
apenas a fase o, que possui uma pequena solubilidade de niquel, em torno
de 1% em massa. A partir de 2% de niquel em solucdo sélida, somente a
fase y é estavel.

Outro efeito da adi¢o de silicio esté relacionado a posi¢éo do ponto
eutetdide, que é deslocado para e esquerda e a temperatura é elevada de
345°C para 435°C. Este efeito se deve ao aumento da estabilidade da fase
CCC causada pelo silicio, isto faz que a fase y se torne a mais estavel
apenas em temperaturas mais elevadas para toda a faixa de composicéo
quimica.

A Figura 23 apresenta a sobreposicdo dos diagramas de fases Fe-Ni
e Fe3%Si-Ni. Com a sobreposicao é possivel observar-se mais facilmente
os efeitos ja citados e visualizar-se outros efeitos como o aumento da
regido na qual a fase a € estavel, com possibilidade de maior solubilidade
de niquel nesta fase na faixa de temperatura entre 200 e 700°C. E
observada também uma pequena diminuicdo da temperatura de formacéo
de fase liquida em toda faixa de composigao.
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Figura 23 - Sobreposicdo dos diagramas de fases Fe-Ni e Fe3%Si-Ni.
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Figura 22 — Diagrama Fe3%Si-Ni calculado.
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5.3  Pares de Difusao

Este capitulo apresenta os resultados paras as combinagdes dos
materiais na forma de pares de difusdo produzidos por dupla compactagédo
e para os pares de difusdo de referéncia. Conforme apresentado no
fluxograma da Figura 8.

5.3.1 Ensaio de Sinteriza¢do em Dilatdbmetro Diferencial

Primeiramente foram analisadas a variagdo dimensional durante a
sinterizacdo das matérias primas durante o ciclo de sinterizacéo,
resultados estes apresentados na Figura 24.

A amostra Fe apresenta expansao térmica até 750°C, temperatura em
gue a retragdo se torna predominante sobre a expansao térmica; o aumento
da taxa de encolhimento representa o inicio efetivo de sinterizagdo. Em
aproximadamente 910 ° C, a transicdo a—y do ferro ocorre e a expansao
térmica torna-se predominante sobre o encolhimento novamente, o que é
explicado pelo coeficiente de autodifusdo de ferro, o qual é multo maior
na fase o do que na fase y (LANDOLT-BORNSTEIN, 1990). A amostra
Ni apresenta expansdo térmica até a temperatura de aproximadamente
680°C, onde se inicia a sinterizacdo efetiva. Como esperado, ndo é
observada nenhuma variagdo dimensional relativa a transformacdes de
fase ou reagGes com a atmosfera.

A amostra de Fe-3%Si apresenta sinterizacdo efetiva a partir de
aproximadamente 890°C, temperatura mais alta em relagdo a amostra Fe
devido ao maior tamanho de particula, neste material ndo é observada a
transicdo de fase a—y do ferro, visto que o silicio estabilizou a fase a no
material como foi possivel observar nos diagramas de fase da Figura 19 e
Figura 22. O coeficiente de difusdo do ferro é cerca de duas ordens de
grandeza maior na fase a do que na fase y. A 910°C, por exemplo, a
difusividade volumétrica do ferro é 330 vezes maior na fase o do que na
v (GERMAN, 1994). Por apresentar apenas a fase o, a taxa de sinterizacao
da amostra Fe-3%Si foi a mais alta dentre os trés materiais, promovendo
uma maior densificacdo deste material.

Durante o patamar de temperatura, as amostras Fe e Ni ndo
apresentaram grande retracdo, o que significa que 1200°C é uma
temperatura elevada para sinterizar estes materiais. A amostra Fe-3%Si
apresenta maior retracdo nos primeiros 10 minutos de patamar, no
restante do tempo ndo ha retracdo efetiva.
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Figura 24 — Variaco dimensional das amostras das matérias primas

utilizadas.
3 Aquecimento (5°C/min) Patamar (1200°C)
Te
—Ni _
Fe3%Si

dL/Lo (%)

4 _;
100 200 300 400 S00 600 700 800 900 1000 1100 0 10 20 30 40 50 60

Temperatura (°C) Tempo (min)
Fonte: Préprio Autor.

Em seguida foram analisadas as varia¢fes dimensionais, durante a
sinterizacdo, dos pares de difusdo produzidos por dupla compactagéo, que
podem ser vistas na Figura 25.

A combinacdo Fe/Ni apresenta expansdo térmica até
aproximadamente 680°C, onde se inicia a retracdo devido a sinterizacdo
da metade rica em niquel. Em aproximadamente 840°C ocorre uma
interrupcdo na retracdo da amostra, 0 que pode indicar o inicio da
estabilizacdo fase y na interface do material, visto que o niquel é um
estabilizador da fase gama do ferro, como pode ser visto no diagrama de
fases da Figura 20.

Apbs 880°C é observada novamente a retracdo do par devido a
sinterizacdo da metade rica em ferro. Em ~910°C é observada novamente
a transicdo o—y do ferro, o que altera a cinética de retracdo do par,
finalmente, na temperatura de patamar ndao ha grande retracao da amostra.

A combinacdo Fe-3%Si/Ni apresenta expansdo térmica até
aproximadamente 800°C, aparentemente o inicio da sinterizacdo do
niquel é escondido pela expanséo da liga Fe-3%Si. Pode-se observar que
a maxima expansdo deste par é de aproximadamente 1%, valor que fica
entre a expansdo maxima das amostras Fe-3%Si e Ni quando analisadas
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em separado. Percebe-se claramente a maior retracdo durante o ciclo
térmico de sinterizagao neste par, decorrente da sinterizagdo na fase o do
ferro, existente ao longo da extensdo da parte do par formada por Fe-
3%Si, na qual o coeficiente de autodifusdo dos 4&tomos de ferro é da ordem
de 100 vezes maior na fase a.. Observa-se ainda que ndo ocorre alteracao
brusca da taxa de variagdo dimensional que pudesse ser associada a
variacdo volumétrica decorrente de transformacdo de fase. Desta forma,
pode-se inferir que ndo ocorreu extensiva transformacdo de fase da fase
o para a fase y na interface Fe3%Si/Ni.

Figura 25 - Varia¢do dimensional durante aquecimento e patamar dos

pares de difusdo produzidos por dupla compactacéo.
Aquecimento (5°C/min) Patamar (1200°C)

Fe/Ni
Fe3%Si/Ni

dL/Lo (%)

-5 4 .

100 200 300 400 S00 600 700 800 900 1000 1100 © 10 20 30 40 50 60
Temperatura (°C) Tempo (min)
Fonte: Préprio Autor.

A Figura 26 apresenta a variacao dimensional durante o resfriamento
das amostras. Na amostra Fe é possivel observar a transformacéo y — a
do ferro novamente em aproximadamente 910°C. Na combinacgdo Fe/Ni
também é possivel observar na mesma temperatura a transformacéo de
fase do ferro nas regides distantes da interface. Como esperado, as
amostras Fe-3%Si e Ni ndo apresentam nenhum indicio de
transformac0es de fases.

Interessante observar que os pares de difusdo sofreram retragdo maior
do que os respectivos materiais iniciais, 0 que pode ser resultado da
interdifusdo dos elementos na interface entre os dois materiais.
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Figura 26 — Variacdo dimensional das amostras das matérias primas e dos
pares de difusdo durante o resfriamento.
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Fonte: Proprio Autor.

5.3.2  Caracterizacdo Microestrutural

Todos os resultados representam a microestrutura observada ap6s
corte da secdo transversal das amostras, que foram preparadas conforme
descrito no procedimento experimental

e Matérias primas

A Figura 27 a) apresenta a microestrutura do ferro apds a sinterizacéo,
ela apresenta apenas grdos de ferrita com tamanho de grdo médio em
torno de 150um.

A microestrutura da liga Fe-3%Si ap0s a sinterizagao possui tamanho
de grdo de escala milimétrica, muito maior do que o tamanho de gréo da
amostra com ferro. A Figura 27 b) apresenta a microestrutura da liga Fe-
3%Si ap0s a sinterizacdo, o ataque quimico foi realizado com reagente
Marble, apesar do aspecto permitir concluir que o ataque tenha sido
excessivo, esta foi a melhor forma encontrada para visualizar os grdos da
microestrutura desta liga, visto que ndo foi possivel revelar a
microestrutura com outro reagente de forma satisfatoria.
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Figura 27 — Microestrutura dos materiais ricos em ferro ap6s sinterizacao.
a) Fe e b) Liga Fe-3%Si

Fonte: Proprira autor.

Esta diferenca no tamanho de gréo se deve a estrutura cristalina da
liga Fe-3%Si na temperatura de sinterizacdo, como foi possivel observar
nos diagramas da Figura 19 e Figura 22, 3% de silicio em solugdo sélida
no ferro é suficiente para estabilizar a fase o a 1200°C. A maior
mobilidade do ferro na fase a leva a uma maior taxa de crescimento de
grdo e, portanto, a esta grande diferenca no tamanho de grdo apés a
sinterizacdo. Além disso o ferro puro sofre uma recristalizagdo no
resfriamento, ao ultrapassar a temperatura de transformacéo de fase y —
a, 0 que também leva a um refinamento do tamanho de gréo.

A Figura 28 apresenta a microestrutura do niquel apés a sinterizacéo,
ela também apresenta graos equiaxiais com tamanho de grdo em torno de
100um, conforme apresentado na Figura 28.

Figura 28 — Microestrutura do niquel apds sinterizagao.
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e Fe/Ni

Ap0s a sinterizacdo, as amostras dos pares de difusdo foram cortadas
na direcdo perpendicular a superficie e preparadas metalograficamente
para analise da microestrutura. Primeiramente foi avaliada como é a
interface entre os materiais apos a dupla compactacdo. Para isso realizou-
se a pré-sinterizacdo de uma amostra a 600°C e foi avaliada a
microestrutura na interface. O resultado mostra que ndo ha mistura entre
0s materiais na interface, o que poderia ter influéncia nos resultados da
analise quimica na camada de interdifuséo (Figura 29).

Figura 29 — Microestrutura do par Fe/Ni ap6s pré-sinterizacao.
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Fonte: préprio autor

A Figura 30 a) apresenta a microestrutura das amostras da
combinagdo Fe/Ni co-sinterizadas. Pode-se observar primeiramente a
auséncia de trincas na interface ap6s a sinterizacdo, o que indica uma boa
unido entre os dois materiais.

Ap0s ataque quimico com reagente Nital (Figura 30 b)) foi possivel
revelar que houve a formagdo de uma camada de interdifusdo entre os
dois materiais. O ataque quimico revelou apenas parte da camada de
interdifusdo, a outra parte seria revelada apds ataque com por um periodo
de tempo mais longo, o que acabaria por destruir a regido rica em ferro e
impossibilitaria a observagao de toda a camada de interdifusao.

A camada de interdifusdo observada apresenta um aspecto bastante
irregular na combinacdo, é possivel observar que na interface ocorre a
formagdo de pequenos grdos. Com o ataque quimico foi possivel
identificar que o aspecto irregular da camada de interdifusdo se deve a
presenca destes pequenos grdos na interface entre os dois materiais e do
contato entre as particulas na interface apds a compactacéo.
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Figura 30 — Microestruturas do par de difusdo Fe/Ni co-sinterizado, a)
aumento 200x e b) aumento 500x e ataque com reagente Nital.

Fe - B Ni Fe Ni

a) 200 yrh - b) \"r,‘—\" 50 um
duiel
Fonte: Préprio autor.

Na interface das amostras co-sinterizadas também foi observada em
algumas regiGes a presenca de poros. No caso da combinagédo Fe/Ni co-
sinterizada (Figura 31), ambos 0s materiais apresentam a estrutura
cristalina CFC na temperatura de sinterizacdo acredita-se que como o
coeficiente de difusdo do ferro no niquel é maior do que do niquel no
ferro, os atomos de ferro migram para a regido rica em niquel, gerando
novas vacancias que acabam ndo sendo preenchidas pelos atomos de
niquel.

Mesmo sendo materiais sinterizados, que sdo materiais que contém
normalmente poros residuais decorrentes do processo de fabricacdo, é
possivel verificar um percentual volumétrico muito maior de poros na
camada de interface no interior do Fe, ou seja, na camada rica em ferro
ao longo de uma extensdo de aproximadamente 80 um (ver Figura 31).
Nesta camada ocorreu a formacéo de poros de interdifusdo decorrentes do
coalescimento do excesso de vacancias oriundas do fato de o coeficiente
de difusdo do ferro no Ni ser maior do que vice-versa. Ja na camada de
interface no interior do Ni formou-se uma regido praticamente isenta de
poros, demonstrando que que nesta regido foi eliminada a porosidade
priméria em fungdo da interdifusdo. Isto ocorre por que o nimero de
atomos de Ni que sairam da regido é menor do que o nimero de atomos
de Fe que entraram nesta regido. Na realidade, no caso da interdifusdo de
materiais contendo porosidade residual, os poros primarios servem de
fonte de vacéancias em um lado do par e o nimero elevado de vacancias
que difundiu para o outro lado (no mecanismo de difusdo via vacancias)
se agrupa (coalesce) formando poros secundarios, chamados poros de
interdifusdo.
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Figura 31- Porosidade do par Fe/Ni co-sinterizado.
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A amostra de referéncia da combinacgéo Fe/Ni também apresentou a
formacdo de uma interface difusional apds a realizacdo do tratamento
térmico. A interface ndo apresentou trincas conforme visto na Figura 32
a). A diferenga em relagéo as amostras co-sinterizacdo é que o aspecto da
camada de interdifusdo € muito mais regular e homogéneo, com espessura
praticamente constante (Figura 32b). Neste caso ndo foi observada a
formagdo de pequenos grdos na interface, possivelmente devido aos
materiais ja terem sido previamente sinterizados o que favoreceu um
demasiado crescimento de grao.

Figura 32 — Microestrutura do par de difusdo Fe/Ni de referéncia, a)
aumento 200x e b) aumento 500x e ataque com reagente Nital.

Ee : Ni | Fe Ni

2) 200 pm b) | Zeg e 50 pm

Fonte: Préprio autor.
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o Fe-3%Si/Ni

Primeiramente, também foi avaliada como se apresenta a interface
entre 0s materiais apés a dupla compactacdo com a analise de uma
amostra pré-sinterizada a 600°C. O resultado também mostra que ndo ha
mistura entre os materiais na interface (Figura 33).

Figura 33 - Microestrutura do par Fe/Nl apos pre smterlza(;ao
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Fonte: proprio autor.

A Figura 34 a) apresenta a microestrutura das amostras da
combinacdo Fe-3%Si/Ni co-sinterizadas, pode-se observar também a
auséncia de trincas na interface ap6s a o tratamento térmico (Figura 34
a)). Apos ataque quimico com reagente Marble (Figura 34 b)) foi possivel
observar a formacdo de uma camada de interdifusdo entre os dois
materiais, porém ela apresenta um aspecto mais regular em comparagédo
com & combinagdo Fe/Ni também co-sinterizada, neste caso também foi
revelada apenas parte da camada de interdifusdo. Nesta segunda
combinacdo ndo foi identificada visualmente a presenca de pequenos
grdos proximos a interface, o que pode ser devido ao grande crescimento
de gréo da liga Fe-3%Si durante a sinterizagdo.

Ao abrir a porosidade observou-se que a na liga Fe-3%Si houve
formag&o de poros maiores com geometria irregular e comprimento de até
40um, como pode ser observado na Figura 35. A formacao da porosidade
secundaria pode estar relacionada a formacao de novas vacancias durante
a interdifusdo, que coalescem e se transformam em poros maiores. Esta
maior porosidade pode estar relacionada a uma maior diferenca nos fluxos
de difusdo de cada elemento durante a sinterizacéo, e, além disso, deve-
se considerar que dentro da camada rica em ferro, o proprio coalescimento
de poros primarios ja é mais acentuado devido a presenca da fase alfa. O
coalescimento de poros primarios, somado ao recebimento de vacancias
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em excesso devido aos distintos coeficientes de interdifusdo, gerou esta
porosidade mais pronunciada em termos de tamanho de poros.

Figura 34 - Microestrutura do par de difusdo Fe-3%Si/Ni produzido por
dupla compactacdo, a) aumento 200x e b) aumento 500x e ataque com
reagente Marble.

Fe-3%Si Ni (Fe-3%Si* Ni

a) . _0um )i 50 um
' Fonte: Prébﬁo autor.
Figura 35- Porosidade na amostra da combinagdo Fe-3%Si/Ni
produzida por dupla compactagdo.
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Fonte: Proprio autor.

As amostras de referéncia composta pela combinacdo Fe-3%Si/Ni
(Figura 36 a)) apresentaram caracteristicas semelhantes as amostras de
referéncia da combinacgéo Fe/Ni, com auséncia de trincas na interface e a
formacdo de uma camada de interdifusdo homogénea, o aspecto da
camada observada é muito semelhante ao da amostra de referéncia do par
Fe/Ni. Nesta amostra ndo a formacdo de poros difusionais € menos
pronunciada
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Figura 36 - Microestrutura do par de difusdo Fe-3%Si/Ni de referéncia,
a) aumento 200x e b) aumento 500X e ataque com reagente Marble.
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Fonte: Préprio autor.

Para as duas combinac@es, 0 aspecto da camada de interdifusdo nas
amostras de referéncia demonstra que a interdifusdo dos elementos
durante o tratamento térmico evolui de forma homogénea e mantém as
caracteristicas da superficie dos materiais de base. Portanto o aspecto
irregular da camada de interdifusdo das amostras co-sinterizadas se deve
principalmente as caracteristicas iniciais do contato entre as particulas dos
pos juntamente com a evolucdo da sinterizagdo dos materiais.

Ap0s a andlise da microestrutura das amostras, foi entdo realizada a
avaliacdo da variacdo da composicédo quimica ao longo de toda a interface
de interdifusdo, este resultado foi entdo comparado com as simulagdes
realizadas com o DICTRA®.

5.3.3  Perfis de Difusdo e Comparacdo com Simulagdes

Os resultados a seguir apresentam as analises quimicas dos pares de
difusdo na regido onde ocorreu a interdifusdo dos elementos durante o
tratamento térmico. Os resultados obtidos foram descritos em graficos de
forma que o eixo x representa a distancia da interface e o eixo y a
porcentagem em massa dos elementos quimicos. Os pontos representam
os resultados obtidos experimentalmente e as linhas continuas
representam as simulac@es realizadas com o DICTRA conforme descrito
anteriormente.

Considerou-se interface a posi¢do na qual a composicdo quimica
representa 50% em massa de cada material inicial, este ponto foi definido
como o ponto “zero” do eixo x dos graficos. Os valores negativos
apresentados no eixo X representam as distancias a esquerda da interface.

Para melhor interpretacdo dos resultados foi considerado que o perfil
de difusdo apresenta duas camadas, sendo que a primeira camada € rica



74 |Resultados e Discussdes

em niquel (CN), cuja espessura é medida a partir da interface até o ponto
na qual a composicdo quimica somente apresenta niquel. Ja a segunda
camada é rica em ferro (CF), sendo que a medida da espessura é medida
a partir da interface até a distancia na qual a composicdo quimica
representa o teor inicial de ferro.

A Figura 37 apresenta um exemplo de como a amostra é observada
no microscépio eletrénico de varredura e de como é tragada uma reta para
analisar a composicdo quimica obtida por sensor EDS.

Figura 37 — Exemplo da observacdo da microestrutura no MEV e anélise
da composicgao quimica com sensor EDS.

Interface x =0

iz )'(CNT.
Zona de interdifusdo
Fonte: Prdprio autor.

e Fe/Ni

A Figura 38 apresenta a comparagdo entre a simulagdo no DICTRA
e os valores de composicdo quimica obtidos com o EDS para as amostras
de Fe/Ni produzidos co-sinterizadas. Pode-se observar que a camada rica
em niquel apresenta espessura de aproximadamente 75um e que a camada
rica em ferro apresenta espessura de aproximadamente 25um. De acordo
com as simulacBes, a expectativa seria que a camada rica em niquel
apresentasse espessura de aproximadamente 54 um e a camada rica em
ferro apresentasse espessura de aproximadamente 17um.
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A fim de comparagdo, também foi analisada a composi¢do quimica
na interface da amostra de referéncia do par Fe/Ni, apresentado na Figura
39. Em uma primeira anélise visual pode-se observar que a simulagéo e o
resultado pratico apresentam agora comportamentos muito semelhantes.
A camada rica em niquel da amostra apresenta espessura de
aproximadamente 53um e a camada rica em ferro apresenta espessura de
aproximadamente 16 um, estes resultados ficaram muito mais préximos
dos valores calculados pelo DICTRA.

Como os modelos de difusdo utilizados pelo DICTRA foram
desenvolvidos para serem aplicados em materiais solidos com auséncia
de poros, foi observado um pequeno desvio diferencas quanto ao
comportamento das amostras co-sinterizadas, no entanto todos os
resultados apresentaram as mesmas tendéncias.

Figura 38 - Perfil de difusdo das amostras co-sinterizadas da
combinacdo Fe/Ni.
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Figura 39 — Perfil de difusdo da amostra de referéncia da combinacéo
Fe/Ni.
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Ao comparar a simulacdo e os resultados experimentais observa-se
gue ambos apresentam comportamentos muito semelhantes, com a
camada rica em niquel com espessura maior do que a camada rica em
ferro. Este resultado sugere que o coeficiente de difusdo do ferro no niquel
é maior que o coeficiente de difusdo do niquel no ferro para este sistema.
De fato, ao acessar os valores de coeficiente de difusdo e de interdifusdo
intrinseca do sistema Fe-Ni a 1200°C disponiveis na literatura, observa-
se que o coeficiente de difuséo do ferro é superior ao do niquel para toda
a faixa de composicao quimica (Figura 40).

O maior coeficiente de difusdo do ferro leva a um maior fluxo de
atomos de ferro ao interior do niquel do que o contrario, esta diferenca de
coeficientes de difusdo também leva a movimentagdo da interface, efeito
conhecido como efeito Kirkendall. Ndo é possivel observar a
movimentacdo da interface das amostras durante o tratamento térmico,
porém € possivel estimar a movimentagdo da interface com auxilio da
simulacdo. De acordo com os calculos, a interface se desloca 3,22um para
a esquerda durante o tratamento térmico, ou seja, na dire¢do da regido rica
em ferro.

Os resultados também indicam que o fluxo de interdifusdo dos
elementos nas amostras co-sinterizadas se deu de forma mais rapida que
o0 esperado pela simulagdo, gerando um perfil de difusdo com espessura
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superior a calculada pelo DICTRA. Portanto, provavelmente o
deslocamento da interface foi maior do que o previsto pela simulacéo.

Figura 40 — Coeficiente de interdifusao intrinseca e coeficientes de
difusdo do par Fe-Ni a 1200°C.
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o Fe-3%Si/Ni

A Figura 41 apresenta o perfil de difusdo das amostras co-sinterizadas
da combinacdo Fe-3%Si/Ni. Pode-se observar novamente que 0
comportamento da interdifusdo de ferro e niquel é muito semelhantes ao
da simulag¢do, com a camada rica em niquel maior que a camada rica em
ferro. De acordo com as medidas experimentais a camada rica em niquel
apresenta espessura de aproximadamente 70um e a camada rica em ferro
apresenta espessura de aproximadamente 25um. Os calculos indicaram
gue a espessura da camada rica em niquel seria de aproximadamente
50um e a espessura da camada rica em ferro seria de aproximadamente
12um. Novamente, a difusdo nas amostras co-sinterizadas evolui de
forma mais répida do que o previsto pela simulagéo, gerando uma maior
camada de interdifusdo apos o tratamento térmico.

A Figura 42 apresenta a comparacao entre a simulagdo no DICTRA
e a andlise quimica da amostra de referéncia da combinacdo Fe-3%Si/Ni,
pode-se novamente concluir que os resultados obtidos para a amostra de
referéncia apresentam um ajuste muito mais préximo das curvas da
simulacéo. De acordo com as medidas realizadas a camada rica em ferro
apresenta espessura de aproximadamente 15um e a espessura da camada
rica em niquel de aproximadamente 70um.
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Figura 41 - Perfil de difusdo das amostras co-sinterizadas da
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Figura 42 - Perfil de difusdo das amostras de referéncia da combinacgao
Fe-3%Si/Ni.
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Para melhor observar-se o resultado da difusdo do silicio os
resultados foram apresentados em um grafico com menor escala. Como
pode ser observado na Figura 43, a simulagdo no DICTRA também pdde
prever o comportamento da difusdo do silicio pois a variagdo da
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composicdo quimica medida e da simulagdo apresentaram
comportamentos muito  semelhantes. Pode-se observar nas regides
préximas a interface a tendencia do teor de silicio se estabilizar em
aproximadamente 1,5% em massa, que representa o teor de silicio no
equilibrio termodinamico deste sistema, este comportamento também é
observado na simulacéo, porém a profundidade da difusdo do silicio na
regido rica em niquel € maior do que a prevista.

A Figura 44 apresenta a comparacdo do resultado da difuséo de silicio
na interface da amostra de referéncia com a mesma curva da simulagéo.
Observa-se que para regido rica em ferro o ajuste da curva com 0s pontos
medidos fica muito préximo; porém, para a regido rica em niquel, o silicio
aparentemente difunde mais no niquel do que o previsto pelos calculos.
Apesar destas diferencas, os resultados foram considerados satisfatorios,
pois a simulagdo apresentou as mesmas tendencias que os resultados
experimentais

Figura 43 - Perfil de difusdo de Si nas amostras co-sinterizadas da
combinacdo Fe-3%Si/Ni.
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Figura 44 - Perfil de difusdo de Si nas amostras de referéncia da
combinacao Fe-3%Si/Ni.
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5.3.4 Comparacdes entre sistemas e entre amostras.

A Tabela 7 compara os dois pares de difusdo e suas respectivas
simula¢fes em relacdo a espessura das camadas.

Tabela 7 - Comparacao entre espessuras aproximadas das camadas nas
amostras e simulacdes.

Camadarica Camada ricaem
Amostra

em Fe (um) Ni (um)
D. Compactagdo 25 75
Fe/Ni Referéncia 16 53
Simulagéo 17 54
D. Compactagéo 25 70
Fe-3%Si/Ni Referéncia 15 70
Simulacéo 12 50

Fonte: Préprio autor.

A primeira conclusdo que se pode verificar, no que tange as medidas
de espessura de camada é que para os dois sistemas, os pares de difusdo
co-sinterizados apresentam maior espessura das camadas de difusao.
Existem 4 mecanismos de difusdo possiveis durante a sinterizagdo,
apresentado na Figura 45. Dentre eles, no inicio da sinterizacdo é
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dominado pela difusdo superficial, apds a formacao dos pescogos entre as
particulas é que comecam a atuar os mecanismos de difusdo no volume e
no contorno de grdo (GERMAN, 1984).

Ao comparar os perfis de difusdo das amostras co-sinterizadas com
as amostras de referéncia, pode-se observar que a espessura da zona de
interdifusdo é maior nas amostras co-sinterizadas. Existem alguns fatores
gue poderiam contribuir para as diferencas observadas, o primeiro deles
seria o0 efeito da difusdo na superficie, visto que que as amostras co-
sinterizadas possuiam uma grande superficie disponivel no inicio do
processo. Outro fator é o menor tamanho de grdo na microestrutura de
cada particula que favorece a difusdo no contorno de grdo. Além disso
existe a porosidade entre particulas, inerente ao processo, que podem
intensificar os mecanismos de transporte por difusdo no volume através
da interface, contribuindo também para as diferencas observadas.

O perfil de interdifusdo das amostras de referéncia apresentou um
melhor ajuste com as simula¢des do DICTRA. As simulagfes consideram
uma superficie plana entre os materiais, 0 efeito da difusdo na superficie
e da presenca de poros ndo sdo consideradas pois o software foi
desenvolvido para trabalhar com materiais sem poros, por estes motivos
as amostras de referéncia representam melhor o modelo usado pelos
célculos, resultando em resultados mais semelhantes.

Figura 45 — Mecanismos de sinterizacdo possiveis no pescoco (exceto
fluxo pléastico e viscoso)

1 - Difuséo na superficie

2 - Evaporacio e condensacio
3 - Difuséo no volume

4 - Difusfo no contorno de grio

Fonte: Adaptado de (THUMMLER; OBERACKER, 1994).

Pode-se também observar em todos casos, nas medicdes e nas
simulac@es, que a espessura da camada rica em ferro é semelhante entre
as amostras produzidas pelas mesmas rotas de processamento e entre as
simulacBes. De acordo com os calculos do DICTRA, a 1200°C, o
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coeficiente de difusdo do niquel na fase o da liga Fe-3%Si é cerca de 345
vezes maior do que na fase y do ferro (Tabela 8), por isso se esperava que
as camadas ricas em ferro dos pares Fe-3%Si/Ni fossem maiores.
Acredita-se que a menor espessura de camada se deve a baixa
solubilidade de niquel na fase o da liga Fe-3%Si na temperatura de
sinterizagdo, como pode ser visto no diagrama de fases da Figura 22.
Neste caso o crescimento da camada rica em ferro do par Fe-3%Si/Ni
estaria limitado a formacéo de fase y na interface e da difusdo do niquel
nesta fase, o resultado final é uma espessura de camada praticamente a
mesma.

Tabela 8 — Coeficientes de difusdo do Ni calculados pelo DICTRA a
1200°C.

Elemento Coeficiente de difusdo (m?/s)
Niem Fe (y) 2,32x10°%5
Ni em Fe-3%Si (v) 8,04x1013

Fonte: Préprio autor.

Agora que hd maior confianga nas simulagdes para este sistema, para
melhor entender o efeito da adicdo de silicio, pode-se usar as simulagdes
do DICTRA. Realizou-se simula¢fes do mesmo par de difusdo, com as
mesmas condicBes de tratamento térmico, porém agora com 6% em massa
de silicio em solucéo solida na liga ferro-silicio.

Observa-se no diagrama de fases calculado para o par Fe6%Si-Ni
(Figura 46) que na temperatura de sinterizacdo existe uma maior
solubilidade de niquel na fase o com o aumento do teor de silicio, com
solubilidade de até aproximadamente 4,4% em massa de niquel.
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Figura 46 — Diagrama de fases Fe-6%Si/Ni calculado, regido rica em
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Fonte: prdprio autor.

Figura 47 — Perfil de difusdo simulado do par Fe6%Si/Ni.
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Na simulacdo da difusdo no par Fe6%Si-Ni, apresentado na Figura
48, observa-se a presenca de niquel em toda a camada rica em ferro, com
teor de niquel proximo da solubilidade maxima de niquel na fase o,

demonstrando que o niquel realmente difunde com grande velocidade na
fase a.
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Estes resultados seriam mais um indicio de que ao fluxo semelhante
de 4tomos de niquel no par Fe-3%Si/Ni em comparacdo ao par Fe/Ni nao
seria somente efeito de cinética e sim da combinacdo de cinética com
termodinamica, causado pela limitada solubilidade de niquel na fase alfa
da liga Fe-3%Si.

Os resultados indicam que apesar de 0 modelo de difusdo utilizado
pelo DICTRA ser desenvolvido para simular condi¢bes de materiais
produzidos por rotas tradicionais da metalurgia, as simulagGes também
podem ser aplicadas para a metalurgia do pd, pois os resultados e
simulagBes apresentaram as mesmas tendéncias, com pequenas
diferencas na evolucéo da interdifusdo devido a caracteristicas intrinsecas
da metalurgia do pé.

Nas microestruturas ndo ficou claro quais fases estdo presentes na
interface. Para melhor compreender estas reacGes na interface, foram
entdo produzidas as amostras com mistura volumétrica dos pds. Os
resultados estdo demostrados a seguir.
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5.4  Evolucgdo da Sinterizacéo

Este capitulo apresenta os resultados para as combinagfes dos
materiais na forma de mistura volumétrica dos pés. Conforme
apresentado no fluxograma da Figura 8.

Estes ensaios foram realizados para melhor compreender as reagdes
gue ocorrem na interface dos pares de difusdo e responder as seguintes
duvidas:

1. A interdifusdo dos elementos gera porosidade difusional?
2. Quais fases sdo formadas na interface?

5.4.1 Ensaio de Sinterizaco em Dilatdmetro Diferencial

Primeiramente foram realizadas as sinteriza¢Bes no dilatbmetro para
verificar a variagdo dimensional das amostras durante o ciclo térmico. A
Figura 48 apresenta os resultados para as duas misturas volumeétricas.

A combinagdo 50%Fe+50%Ni apresenta expansdo térmica até
aproximadamente 450°C, temperatura na qual ocorre uma pequena
retragdo. Na temperatura de aproximadamente 580°C se inicia novamente
uma expansao do material e em 820°C a densificacdo efetiva tem inicio e
decorre até o término do ciclo de sinterizagdo. Nesta amostra ndo é
possivel identificar visualmente a transicdo de fase y— o do ferro puro, o
gue pode indicar uma estabilizagdo da fase y em menores temperaturas
devido a solubilizag¢do de niquel na matriz de ferro.

A combinacdo 50%Fe-3%Si+50%Ni apresenta expansao térmica até
aproximadamente 740°C, onde se inicia a retracdo da amostra. Em
aproximadamente 790°C tem-se inicio uma expansdo do material até a
temperatura de aproximadamente 1020°C, onde a densificacdo efetiva
tem inicio, a taxa de densificacdo desta combinacdo é mais alta do que a
amostras 50%Fe+50%Ni. A adi¢do de silicio aparentemente atua como
um intensificador para 0 mecanismo de transporte, acelerando assim a
sinterizacdo. Este conceito de potenciador da sinterizacdo foi utilizada
para explicar o efeito dos aditivos, tais como silicio, molibdénio, boro e
carbono sobre a taxa de encolhimento de compactos de ferro (GERMAN;
D’ANGELO, 1984).

A Figura 49 apresenta as variagdes dimensionais que ocorrem
durante o resfriamento, a Figura apresenta também a amostra de ferro
como referéncia. A amostra de ferro puro apresenta a transigdo y— a em
aproximadamente 910 ° C. As combinacGes ndo mostram quaisquer
transi¢fes de fase durante o resfriamento, o que sugere que tenha sido
estabilizada a fase y por ambas as combinag¢fes. De acordo com o0s
diagramas de fase calculados, a fase y deveria decompor-se em a e FeNis,
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mas o0s resultados sugerem que ambos 0s sistemas ndo atingiram o
equilibrio termodindmico para as condicBes utilizadas neste estudo,
estando presente apenas a fase .

Figura 48 - Variacdo dimensional durante aquecimento e patamar das
misturas volumétricas.
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Fonte: Préprio autor.

Figura 49 - Variacéo dimensional durante resfriamento das misturas
volumétricas.
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Pode-se observar que ambas combinagbes apresentam
comportamentos muito semelhantes, com inicio de densificacdo seguida
de expansdo volumétrica e entdo a sinterizacdo efetiva. Para melhor
entender o que acontece em cada temperatura foram realizados ciclos de
tratamento térmico no dilatdmetro interrompidos nos pontos indicados na
Figura 48, utilizou-se 0 mesmo equipamento e condi¢des de atmosfera.

Antes e apds os ciclos foram medidas a massa e a densidade das
amostras com o objetivo de se identificar se as variagdes dimensionais
estavam associadas a rea¢fes quimicas com a atmosfera. Também foram
realizadas andlises metalograficas das amostras para acompanhar a
evolugdo microestrutural dos materiais durante a sinterizacéo.

5.4.2  Variagdo Dimensional e Massica

A Figura 50 e Figura 51 apresentam os resultados da variagdo de
massa e da densidade em funcdo da temperatura para as misturas
volumétricas.

Primeiramente observa-se que a densidade a verde da amostra
50%Fe+50%Ni é maior, o que pode ser explicado pela maior ductilidade
do ferro em comparacdo a liga Fe-3%Si e também pelo menor tamanho
do pé de ferro, que preenche os vazios de forma mais efetiva. A 580°C
ambas amostras apresentam um pequeno aumento da densidade que ndo
é significativo. Em 820°C a amostra 50%Fe+50%Ni apresenta uma
pequena diminuicdo na densidade que estd associada com a expansdo
volumétrica observada na sinterizagéo no dilatbmetro.

Nas temperaturas em torno de 1000°C a amostra 50%Fe+50%Ni
apresenta um aumento da densidade que € associada a sinterizacdo efetiva
da amostra, observa-se também uma maior variagdo da massa, o que pode
estar relacionado a reducédo de éxidos presentes na superficie dos pés. Ja
a amostra 50%Fe-3%Si+50%Ni apresenta uma grande diminuicdo da
densidade, que atinge valor inferior a densidade a verde, observa-se que
a variagdo da massa € negativa para este ciclo, 0 que indica que esta
diminuicdo da densidade ndo esta relacionada a oxidacdo da amostra e
provavelmente se deve a formacdo de novas vacancias durante a
interdifusdo dos elementos.

A 1200°C e apo6s 1 hora de patamar temos um pequeno aumento de
densidade para a amostra 50%Fe+50%Ni e um grande aumento da
densidade para a amostra de 50%Fe-3%Si+50%Ni, que alcanca valor
préximo a da liga ferro-niquel, este aumento esta relacionado a grande
taxa de sinterizacdo da amostra, observada na sinterizacdo no dilatdmetro.
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Figura 50 — Densidade das misturas volumétricas em funcéo da
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Figura 51 — Variacdo da massa das misturas volumétricas em funcéo da
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5.4.3 Caracterizacdo Microestrutural

A Figura 52 apresenta a evolucdo microestrutural da combinacéo
50%Fe+50%Ni durante a sinterizacdo, onde as regides amarelas
representam as particulas de niquel e as particulas de coloracéo
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acinzentada representam as particulas de ferro. Observa-se que durante a
mistura e apds a compactacdo as particulas de ferro, que possuem menor
tamanho de particula, envolveram as particulas de niquel, formando
aglomerados.

A 820°C observa-se pela coloracdo sinais de que se iniciou o
processo de interdifusdo dos elementos e da sinterizagcdo da amostra;
observa-se também a formacao de poros secundarios gerados pelo efeito
Kirkendall, que sdo responsaveis pela expansdo volumétrica e reducédo da
densidade observadas nos resultados anteriores.

A 1010°C a microestrutura ja se apresenta muito mais homogénea e
se inicia o processo de densificacdo. Apds o final do ciclo observa-se uma
maior densificacdo do material, com presenca dos poros primarios que
ndo foram fechados durante a sinterizacdo do material; estes poros se
apresentam mais arredondados, devido ao coalescimento dos mesmos,
que ocorre durante a sinterizagao.

Figura 52 — Evolugdo microestrutural durante a sinterizacdo da
combmagao 50%Fe+50%N|

-

Fonte: Proprio autor.
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A Figura 53 apresenta a evolugdo da microestrutura da combinagéo
50%Fe-3%Si+50%Ni durante o ciclo de sinterizagdo. Primeiramente
observa-se que como as particulas da liga Fe-3%Si e de Ni apresentam
tamanho de particulas semelhantes, a mistura se apresenta mais
homogénea, sem formacdo de grandes aglomerados de um material
especifico. Entre 580 e 790°C ndo sdo observadas diferencas
significativas na microestrutura.

A 1020°C j& se observa uma significativa interdifusdo dos elementos
e uma grande formacdo de porosidade secundaria, que foi responsavel
pela diminuigdo da densidade observada anteriormente. Pela coloragéo
observa-se que aparentemente as particulas menores da liga ferro silicio
foram consumidas pelo processo de interdifusdo, ja as particulas maiores
ainda podem ser identificadas. Algumas destas particulas apresentam
poros no seu interior (indicados por setas), o que é semelhante ao
observado nos pares de difusdo, com poros maiores na regido da liga
ferro-silicio.

Ao atingir 1200°C a microestrutura ja se apresenta muito mais
homogénea com maior grau de densificacdo, o que é semelhante ao
observado nos resultados anteriores, ap6s o término do ciclo a
microestrutura esta praticamente homogénea e também sdo observados os
poros residuais, que ndo foram eliminados pela sinterizacdo do material.

De acordo com (THUMMLER; OBERACKER, 1994) durante a
sinterizacdo de mistura de pds com matua solubilidade, novas vacancias
sdo geradas durante a interdifusdo dos elementos, elas podem ajudar a
sinterizacdo ao aumentar a mobilidade atdmica efetiva. Porém, estas
vacancias também podem coalescer na forma de poros secundarios, que
podem atuar como inibidores da sinterizacdo. Na pratica o que se observa
¢ até o inchamento do material, como foi observado nas amostras deste
trabalho, devido a formacdo de vacancias fora do equilibrio. Conforme
pode ser visto na Figura 54. Este efeito também ja foi observado por
outros autores para a sinterizacdo de ligas Fe-Ni (HWANG; SHIAU,
1996) (ZHANG; GERMAN, 2001).
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Figura 53 — Evolugdo microestrutura durante a sinterizagdo da amostra
50%Fe 3%Si+50%Ni.

790?r : ’7)"1‘7&}}: 2

Fonte: Prébrié autor.
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Figura 54 — Formacdo de vacancias fora do equilibrio na combinagéo
dos materiais A e B, seguida por coalescimento de vacancias
(porosidade secundéria), podendo ocorrer dilatacdo do material.
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Fonte: Adaptado de (THUMMLER; OBERACKER, 1994).

Ao comparar as microestruturas das duas combinagdes ap6s o
tratamento térmico, visto na Figura 55, ambas combinac¢@es apresentam
apenas austenita e a porosidade inerente ao processo.

A mistura 50%Fe-3%Si+50%Ni apresenta maior porosidade e poros
secundérios maiores em comparacdo com a liga 50%Fe+50%Ni,
resultando na menor densidade observada nos resultados anteriores, um
dos possiveis motivos é a maior diferenca no fluxo de difusdo dos atomos
durante a sinterizacdo, intensificando a geracdo de poros secundarios por
efeito Kirkendall, como foi apontado nos pares de difusdo. Um segundo
motivo para esta maior porosidade pode ser resultado do maior tamanho
de particula do pd de Fe-3%Si, que acaba por gerar poros secundarios
maiores durante a interdifuséo.
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Figura 55 — Microestrutura apés sinterizacdo das amostras das misturas
volumétricas a) 50%Fe+50%Ni. b) 50%Fe-3%Si+50%Ni.
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5.4.4 Difragdo de Raios-X

Para confirmar se austenita é Unica fase presente nas duas
combinacdes volumétricas foram realizadas as analises por difracdo de
raios-x. Como referéncia também foram analisadas as matérias primas
utilizadas, como pode ser observado na Figura 56.

Tanto o pd de ferro como o pé de liga ferro-silicio possuem apenas
os picos referentes a fase o na estrutura cristalina e o espectro do pé de
niquel possui apenas os picos referentes a fase y do ferro.

As combinactes 50%Fe+50%Ni e 50%Fe-3%Si+50%Ni apresentam
apenas 0s picos referentes a estrutura cristalina y levemente deslocados a
esquerda em comparagao com o espectro do niquel, o que € resultado da
presenca de ferro em solucédo sélida. Nota-se que os picos da fase o e da
fase NisFe ndo sdo identificados visualmente, o que confirma que a fase
predominante na microestrutura das duas combinagdes € a fase y
metaestavel, pois durante o resfriamento, ndo houve tempo suficiente para
estabilizar as fases mais estaveis previstas nos diagramas de fases.
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Figura 56 — Espectros de difragdo de raios-x das amostras.
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6 CONCLUSOES

Diagramas de fases

Os diagramas de fases calculados com o Thermo-Calc foram
semelhantes aos encontrados na literatura. Isto significa que as bases de
dados selecionadas e os parametros utilizados foram adequados. O
Thermo-Calc permitiu calcular um diagrama de fases para a combinagéao
Fe-3%Si/Ni que foi de fundamental ajuda para a melhor interpretacéo dos
resultados.

Cinética de difuséo

As simulagbes do DICTRA apresentaram resultados muito
semelhantes aos experimentais, porém a interdifusdo evoluiu de forma
mais rdpida nas amostras co-sinterizadas provavelmente devido a
ativacdo de mecanismos de transportes caracteristicos da metalurgia do
po6, como a difusdo na superficie, gerando assim maiores camadas de
interdifusdo.

A interface das amostras co-sinterizadas possui “topografia”
irregular, causada pela forma do contato entre as particulas dos pés na
interface e pela evolucdo da sinterizagdo. Em comparacéo, as amostras de
referéncia que apresentaram camada de difusdo mais regular e
homogénea.

O ferro difunde no niquel mais rapido do que o niquel no ferro, esta
diferenca faz que com a interface se desloque para a regido rica em ferro
e resulta na geracdo de porosidade secundaria também na regido rica em
ferro, por efeito Kirkendall. Como ambos materiais apresentam fase y na
temperatura de sinterizagdo, ndo foram observadas limitagcdes de
solubilidade.

A adicdo de 3% em massa de silicio em solucdo sélida no ferro
estabiliza a fase o do ferro em temperaturas superiores a 910°C. O maior
coeficiente de difusdo de ferro na fase o resultou em maior densificacéo
e crescimento de grdo durante a sinterizacao.

Conforme sugerido pelo diagrama de fases calculado, o niquel possui
baixa solubilidade na fase o da liga Fe-3%Si, 0 que limitou a dissolucdo
de niquel na liga ferrosa. Apesar do niquel difundir mais rapido na fase o,
a consequéncias desta baixa solubilidade do niquel foi a formacéo de uma
camada de interdifusdo com espessura semelhante a do par Fe/Ni.
Aumentar o teor de silicio para 6% aumentaria também a solubilidade e a
difusividade do niquel na fase a.
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Reac0es na interface

As misturas volumétricas dos po6s facilitaram a identificacdo das
reacOes entre 0s materiais pelas técnicas de caracterizagdo utilizadas, o
que ndo seria possivel nos pares de difusao.

As duas misturas apresentaram comportamento semelhante durante a
sinterizagdo, sendo que na amostra 50%Fe-3%Si+50%Ni as temperaturas
em que as reagdes ocorreram foram maiores devido ao maior tamanho de
particula do pé de Fe-3%Si. O seguinte comportamento foi observado nas
misturas:

1) Inicio da formagcao de pescocos entre as particulas dos p6s.

2) Interdifusdo dos elementos e formacao de porosidade secundaria
devido a formac&o de vacéncias fora do equilibrio, resultando em
inchamento do material.

3) Homogeneizacdo quimica e estabilizagdo da fase y na liga
50%Fe-3%Si+50%Ni.

4) Sinterizacdo efetiva, com densificacdo e reducdo da porosidade.

Potenciais e limitagdes dos softwares

Neste trabalho os diagramas de fases calculados e os calculos de
cinética de difusdo sdo complementares e de extrema importancia para
melhor se compreender as rea¢Ges que ocorreram entre 0s materiais
durante os tratamentos térmicos.

Algumas limita¢6es dos softwares foram identificadas e devem ser
levadas em consideracdo quando se deseja aplica-los na metalurgia do po.
O Thermo-Calc realiza calculos de equilibrio termodindmico, o que ndo
é sempre alcangado durante o processamento dos materiais e isso deve ser
levado em consideracdo. O DICTRA considera que a superficie entre 0s
materiais é completamente lisa, 0 que ndo é alcancével na pratica, além
disso néo considera nos célculos a presenca de poros e da superficie das
particulas dos pés, dependendo do sistema utilizado, pode resultar em
maiores discrepancias entre simulagdes e experimentos.

Levando-se estas limitagdes em consideracdo, os resultados
demonstraram que as simulagcbes e resultados experimentais
apresentaram as mesmas tendéncias, entdo considera-se que € sim
possivel aplicar os softwares Thermo-Calc e DICTRA para desenvolver
materiais sinterizados. Observou-se que 0s softwares podem auxiliar em
todas as etapas de um projeto, desde o planejamento até a interpretacdo
dos resultados. Acredita-se que com simulacdes se possa desenvolver
novos materiais com menor necessidade de recursos e tempo. Além disso,
eles podem se tornar importantes ferramentas de ensino para a ciéncia e
engenharia de materiais.
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7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

. Avaliar a interdifusdo dos elementos dos mesmos pares para
outras temperaturas de tratamento térmico e comparar com
simulagOes para verificar se 0s mesmos efeitos sdo observados.

Il.  Estudar o efeito do tamanho de particula na interdifusdo dos
elementos.

I1l.  Estudar o efeito do aumento do teor de silicio em solugdo sélida
na liga ferro silicio na interdifusdo com niquel.

IV.  Estudar a interdifusdo durante a sinterizagdo para sistemas mais
complexos, com formagdo de novas fases.

V.  Estudar a difusdo conjunta de elementos em uma matriz com
auxilio de simulagdes.

VI.  Estudar a aplicacdo dos softwares para outros processos.
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